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1. Wprowadzenie 

 

 

Na przestrzeni ostatnich lat odnotowano dynamiczny rozwój badań nad syntezą 

materiałów optycznych na bazie nanokryształów fluorkowych dedykowanych do 

potencjalnych zastosowań w szeroko rozumianej optoelektronice [1]. Szczególne 

zainteresowanie kryształami fluorkowymi jest efektem ich niewątpliwych zalet, m.in. 

wysokiego stopnia transparentności w szerokim zakresie promieniowania od ultrafioletu 

do podczerwieni, szerokich przedziałów energetycznych pasm wzbronionych (zazwyczaj 

powyżej 10 eV) oraz stosunkowo niskich współczynników załamania światła [2, 3]. 

Dodatkowym atutem kryształów fluorkowych są ich niskie energie fononowe mieszczące 

się najczęściej w zakresie od 400 cm-1 do 500 cm-1, co czyni je doskonałymi ośrodkami dla 

optycznie aktywnych jonów ziem rzadkich [4]. Mając na uwadze powyższe właściwości, 

kryształy fluorkowe domieszkowane jonami ziem rzadkich posiadają szereg cech wysoce 

pożądanych w układach optycznych przeznaczonych dla optoelektroniki. Zastosowanie 

syntetycznych fluorków w optyce sięga 1960 roku, kiedy to monokryształ U3+:CaF2 został 

użyty w konstrukcji lasera [5]. Z czasem obok hodowli monokryształów fluorkowych 

metodami Czochralskiego i Bridgman’a-Stockbarger’a [6-9], opracowano także techniki 

otrzymywania kryształów fluorkowych w skali mikro- i nanometrycznej, w tym metodę 

hydrotermalną [10, 11], współstrącania [12, 13], solwotermalną [14, 15] oraz 

mikroemulsyjną [16, 17]. W toku prowadzonych dalej badań dowiedziono, że już 

niewielkie modyfikacje w morfologii nanokryształów fluorkowych znacząco wpływają na 

zmianę ich właściwości optycznych, elektrycznych oraz magnetycznych. Wzrost 

nanokryształów fluorkowych odbywający się w sposób kontrolowany otwiera zatem 

szereg nowych możliwości ich zastosowań praktycznych [18-21]. Z tego też względu 

szczególnie istotnym zagadnieniem jest detekcja oraz charakterystyka otrzymywanych 

nanokryształów fluorkowych, możliwe w realizacji przy użyciu zespołu technik 

badawczych, w tym dyfrakcji rentgenowskiej, metod obrazowania mikroskopowego, jak 

również spektroskopii w dalekiej podczerwieni. 

Aktualnie jednym z czołowych kierunków rozwoju inżynierii materiałów 

przeznaczonych do zastosowań w optoelektronice jest opracowanie metod syntezy 

transparentnych materiałów amorficzno-krystalicznych aktywowanych jonami ziem 
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rzadkich. Wskazana grupa materiałów stanowi klasę innowacyjnych układów optycznych 

zawierających nanokryształy fluorkowe rozproszone w matrycach amorficznych,  

cechujących się wysoką odpornością chemiczną i mechaniczną, a także wydajną 

luminescencją domieszek optycznie aktywnych [22-25]. Tlenkowo-fluorkowe materiały 

szklano-ceramiczne otrzymywane są powszechnie w toku kontrolowanej obróbki cieplnej 

szkieł tlenkowych uzyskiwanych konwencjonalną metodą wysokotemperaturowego 

wytopu [26-30]. Alternatywną metodą syntezy materiałów amorficzno-krystalicznych jest 

technologia zol-żel realizowana poprzez przebieg reakcji polikondensacji w fazie ciekłej. 

Mając na uwadze, że obróbka termiczna materiałów zol-żelowych przeprowadzana w celu 

krystalizacji faz fluorkowych odbywa się w temperaturach znacznie niższych niż topienie 

składników szkłotwórczych, technologia zol-żel stanowi szczególnie atrakcyjną metodę 

otrzymywania dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych do zastosowań  

w optoelektronice [31-34]. 

Spośród jonów ziem rzadkich stosowanych jako domieszki optycznie aktywne  

w dwufazowych materiałach amorficzno-krystalicznych, szczególnym zainteresowaniem 

cieszą się trójwartościowe jony Eu3+. Materiały optyczne domieszkowane jonami Eu3+ są 

powszechnie stosowane jako czerwone emitery, m.in. w lampach fluorescencyjnych [35], 

wzmacniaczach optycznych [36] oraz diodach elektroluminescencyjnych LED [37]. Poza 

technologicznym aspektem aplikacyjnym, jony Eu3+ z powodzeniem stosowane są także  

w charakterze sond spektroskopowych, co wynika z natury wewnątrz-konfiguracyjnych 

przejść elektronowych typu 4f6-4f6 [38, 39]. W tym aspekcie szczególną rolę pełni 

współczynnik intensywności luminescencji R/O (ang. red-to-orange), definiowany jako 

stosunek intensywności pasma odpowiadającego przejściu 5D0 → 7F2 o naturze dipolowo-

elektrycznej do intensywności pasma związanego z przejściem dipolowo-magnetycznym 

5D0 → 7F1. Z tego też względu profil luminescencyjny jonów Eu3+ wraz z rentgenowską 

analizą fazową oraz badaniami spektroskopii w podczerwieni, a także obrazowaniem 

mikroskopowym pozwalają na przeprowadzenie pełnej charakterystyki związanej  

z zachodzącymi zmianami strukturalnymi podczas transformacji materiałów amorficznych 

w dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne. Niniejsza praca doktorska poświęcona 

jest tym zagadnieniom.  
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2. Przegląd literatury 

 

2.1. Dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne 
 

2.1.1. Charakterystyka ogólna 

 

Dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne stanowią klasę materiałów 

kompozytowych, zawierających jedną bądź kilka faz krystalicznych rozproszonych  

w matrycy amorficznej. Otrzymywanie materiałów dwufazowych odbywa się poprzez 

przeprowadzenie obróbki termicznej wyjściowych materiałów amorficznych w sposób 

kontrolowany, ze szczególnym uwzględnieniem temperatury i czasu procesu [40]. 

Materiały dwufazowe cechują się podwyższonymi w stosunku do wyjściowych matryc 

amorficznych właściwościami mechanicznymi, termicznymi oraz chemicznymi, 

sprawiając, że nie sposób przecenić różnorodności ich praktycznych zastosowań. Materiały 

dwufazowe cechują się zazwyczaj niewielką rozszerzalnością cieplną, wykazując 

niewielkie zmiany wymiarowe wskutek zmian temperatury. Badania nad rozszerzalnością 

cieplną prowadzono już w 1951 roku dla materiałów szklano-ceramicznych zawierających 

agregaty β-eukryptytu otrzymanych podczas obróbki termicznej szkieł LAS (Li2O-Al2O3-

SiO2). Udowodniono, że kryształy β-eukryptytu wykazują ujemną rozszerzalność cieplną, 

która skutecznie kompensuje dodatnią rozszerzalność termiczną matrycy szklistej. 

Obserwacja ta skupiła uwagę wielu grup badawczych, otwierając tym samym perspektywę 

projektowania materiałów o zbliżonym do zera współczynniku rozszerzalności termicznej. 

Z tego też względu materiały dwufazowe znalazły zastosowanie w projektowaniu 

elementów nośnych układów elektronicznych [41, 42]. Z uwagi na wysoką biozgodność  

z tkankami ludzkimi oraz podwyższone parametry wytrzymałościowe w stosunku do szkieł 

bioaktywnych (zawierających najczęściej w składzie SiO2, CaO, Na2O oraz P2O5), 

materiały dwufazowe są coraz szerzej stosowane w implantologii oraz protetyce. 

Wskazane materiały mogą znaleźć zastosowanie w medycynie zarówno jako tworzywa 

stymulujące i przyspieszające naturalny wzrost tkanki kostnej, bądź też zastępujące tkankę 

kostną [43-45]. Ponadto materiały dwufazowe domieszkowane optycznie czynnymi jonami 

ziem rzadkich stały się kluczowe w rozwoju współczesnej optoelektroniki, ponieważ 

częściowemu wbudowaniu jonów ziem rzadkich w niskofononowy ośrodek krystaliczny 

towarzyszy wzmocnienie charakterystycznych pasm luminescencyjnych. W konsekwencji 
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materiały dwufazowe aktywowane optycznie czynnymi jonami ziem rzadkich znalazły 

zastosowanie w konstrukcji wzmacniaczy optycznych [46-49], komórek solarnych [50-53], 

światłowodów [54-56], diod elektroluminescencyjnych LED [57-60], termometrów 

optycznych [61-63], czy też scyntylatorów [64-66].  

Mimo, iż materiały amorficzno-krystaliczne zyskały szczególne uznanie dopiero  

w ostatnim stuleciu, w praktyce wskazana klasa materiałów towarzyszy działalności 

człowieka od wielu tysiącleci, ponieważ już w epoce kamienia łupanego powszechnie 

stosowanym surowcem do wyrobu narzędzi był obsydian. Niejednorodność materiałów 

szklano-ceramicznych spowodowana obecnością faz krystalicznych rozproszonych  

w obrębie matrycy szkła uznawana była przez wiele stuleci za znaczący mankament 

wykluczający możliwość ich praktycznego zastosowania. Z uwagi na powyższe czynniki 

obszar zastosowań materiałów szklano-ceramicznych przez stulecia był ograniczany 

wyłącznie do aspektów dekoracyjnych. Przełom przyniosło odkrycie dokonane przez 

amerykańskiego chemika Stanleya Donalda Stookey’a w latach 50-tych XX wieku podczas 

badań prowadzonych nad szkłami światłoczułymi w Corning Glass World w Nowym 

Jorku [67-70]. Efektem wieloletnich prac amerykańskiego naukowca było doniesienie, że 

obróbka termiczna badanych szkieł spowodowała utratę ich transparentności, tworząc 

polikrystaliczne materiały ceramiczne o wysokiej wytrzymałości mechanicznej. Odkrycie 

Stookey’a zainspirowało wiele grup badawczych z całego świata, co w efekcie przyczyniło 

się do intensywnego rozwoju badań nad materiałami szklano-ceramicznymi. Badania 

prowadzone w tej dziedzinie od lat 80-tych XX wieku koncentrują się na syntezie 

materiałów dwufazowych zawierających rozproszone w matrycy amorficznej kryształy 

fluorkowe o wymiarach w zakresie od 10 nm do 30 nm ze względu na niwelowanie 

efektów związanych z rozpraszaniem padającego na nie światła [71].  

 W 1993 roku Y. Wang i J. Ohwaki po raz pierwszy opisali w literaturze metodę 

otrzymywania transparentnych tlenkowo-fluorkowych materiałów szklano-ceramicznych 

domieszkowanych jonami  ziem rzadkich, tj. Er3+ i Yb3+ [72]. Wyjściowe szkło o składzie 

30SiO2-15Al2O3-24PbF2-20CdF2-10YbF3-1ErF3 (% mol) poddano wówczas kontrolowanej 

obróbce termicznej w temperaturze 470ºC wskutek czego w matrycy szklistej nastąpiła 

krystalizacja fazy PbxCd1-xF2, a wielkość krystalitów została oszacowana na 20 nm. 

Autorzy dowiedli, że obecność krystalicznej fazy fluorkowej znacznie zwiększa wydajność 

konwersji energii w górę zachodzącej z udziałem jonów Er3+ oraz Yb3+, natomiast matryca 

szklista zapewnia wysoką odporność mechaniczną i chemiczną otrzymanego materiału. 

Prowadzone z czasem badania w wielu innych kręgach naukowych potwierdziły wnioski 
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wyciągnięte przez Wanga i Ohwaki. Dowiedziono także, że wbudowaniu jonów ziem 

rzadkich w sieć krystaliczną faz fluorkowych towarzyszy znaczny wzrost intensywności 

pasm luminescencyjnych oraz redukcja ich szerokości połówkowych, jak również 

wydłużenie czasów życia poziomów wzbudzonych. W tym aspekcie istotną rolę odgrywa 

energia drgań sieci krystalicznej, ponieważ wraz z jej spadkiem wzrasta 

prawdopodobieństwo przejść o charakterze promienistym prowadząc w efekcie do 

wzmocnienia pasm luminescencyjnych. Deklarowane w literaturze wartości energii 

fononowych wybranych faz fluorkowych zestawiono w Tabeli 1.  

 

 

Tabela 1. Energie fononowe wybranych faz fluorkowych. 

Lp. Faza fluorkowa hν [cm-1] Literatura 

1. Ca5(PO4)3F 603 [73] 

2. LiYF4 570 [74] 

3. LiGdF4 570 [75] 

4. BaYF5 470 [76] 

5. CaF2 466 [77] 

6. LiYbF4 460 [78] 

7. BaGdF5 457 [74] 

8. NaLuF4 400 [79] 

9. Ba2GdF7 400 [80] 

10. Sr2GdF7 400 [81] 

11. NaGdF4 400 [82] 

12. CdF2 370 [83] 

13. SrF2 366 [77] 

14. β-NaYF4 360 [84] 

15. GdF3 360 [85] 

16. YF3 358 [86] 

17. LaF3 350 [87] 

18. BaF2 319 [77] 

19. β-NaLaF4 290 [88] 

20. PbF2 250 [89] 

 

 

 

Spośród przedstawionych w Tabeli 1 fluorkowych faz krystalicznych najniższą energią 

fononową bliską 250 cm-1 charakteryzuje się faza PbF2. Mimo tej niewątpliwie korzystnej 

właściwości, otrzymywanie materiałów optycznych na bazie PbF2 niezbyt dobrze wpisuje 

się w koncepcję zielonej chemii, na którą ukierunkowane są współczesne technologie.  

W konsekwencji obserwuje się powszechną tendencję do ograniczenia produkcji 
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materiałów optycznych na bazie związków ołowiu i innych metali ciężkich, które 

wykazują szkodliwy wpływ na zdrowie człowieka, jak i otaczające środowisko [90].  

Metoda wysokotemperaturowego topienia jest aktualnie najszerzej stosowaną 

techniką docelowego otrzymywania tlenkowo-fluorkowych materiałów szklano-

ceramicznych. Alternatywną metodą otrzymywania analogicznych materiałów 

dwufazowych jest niskotemperaturowa technologia zol-żel. Metoda ta opiera się na 

przeprowadzeniu reakcji hydrolizy, kondensacji oraz polikondensacji w fazie ciekłej 

prekursorów metaloorganicznych najczęściej w temperaturze pokojowej. Przebiegające 

wówczas reakcje chemiczne prowadzą do utworzenia zolu, natomiast rozbudowie sieci 

przestrzennej towarzyszy utrata początkowej płynności układu, czego efektem jest 

otrzymanie żelu. Jego suszenie ma na celu usunięcie pozostałości wody oraz 

rozpuszczalników organicznych użytych podczas syntezy, jak również ewentualnych 

pozostałości nieprzereagowanego prekursora z porowatej sieci żelu. Wskutek 

przeprowadzonego suszenia otrzymywany jest materiał, powszechnie nazywany 

kserożelem [91]. Krystalizacja fazy fluorkowej w materiałach zol-żelowych jest możliwa 

ze względu na wprowadzenie do układu reakcyjnego we wstępnych etapach syntezy 

odczynnika fluorującego, którego rolę najczęściej pełni kwas trifluorooctowy (TFA).  

Z uwagi na możliwość prowadzenia syntezy zol-żelowej już w temperaturze pokojowej 

oraz dalszej obróbki termicznej kserożeli w temperaturach znacznie niższych niż wytop 

składników szkłotwórczych, ryzyko ulotnienia komponentów fluorkowych jest znacznie 

mniejsze co z punktu widzenia efektywnej krystalizacji frakcji fluorkowych czyni metodę 

zol-żel szczególnie korzystną [92-94]. 

  

2.1.2. Nukleacja i krystalizacja faz fluorkowych w matrycach amorficznych  
 

Proces krystalizacji przebiegający w matrycach amorficznych opiera się na 

prawach opisujących krystalizację cieczy przechłodzonych, które to stanowiły przedmiot 

wieloletnich badań prowadzonych przez G. Tammanna. W opisie krystalizacji Tammann 

uwzględnił dwa kluczowe parametry mające bezpośredni wpływ na mikrostrukturę 

kryształów: pierwszym z owych parametrów jest szybkość tworzenia się nowych 

zarodków krystalizacji, natomiast drugi odnosi się do szybkości wzrostu poszczególnych 

krystalitów. Wówczas, gdy szybkość tworzenia nowych zarodków krystalizacji w matrycy 

amorficznej przewyższa szybkość przyrostu jednostkowych krystalitów, otrzymany 

materiał dwufazowy cechuje się obecnością licznych kryształów o stosunkowo niewielkiej 
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średnicy. Materiał dwufazowy zawierający w matrycy amorficznej nieliczne, lecz dobrze 

wykształcone kryształy, jest efektem zdominowania procesu krystalizacji przez wzrost 

jednostkowych kryształów. Zarówno szybkość tworzenia nowych zarodków krystalizacji, 

jak i szybkość przyrostu poszczególnych kryształów są uwarunkowane temperaturą 

obróbki cieplnej wyjściowych materiałów, dlatego też ścisła kontrola warunków 

temperaturowych pozwala na skuteczne manipulowanie mikrostrukturą otrzymywanych 

materiałów dwufazowych [22]. 

Krystalizacja w obrębie matrycy amorficznej może się odbyć w sposób 

samoczynny, bądź też wskutek wprowadzenia do matrycy macierzystej zarodków 

krystalizacji. Pierwszy z przypadków określany jest mianem krystalizacji homogenicznej, 

a wizualizację wskazanego rodzaju krystalizacji przestawiono na Rys. 1. 

 

 

Rys. 1.  Krystalizacja homogeniczna zachodząca wewnątrz matrycy amorficznej [22]. 

 

 

Krystalizacja heterogeniczna ma miejsce wówczas, gdy wzrost fazy krystalicznej jest 

inicjowany wprowadzeniem do amorficznej matrycy macierzystej zarodków krystalizacji. 

Mogą one zostać wprowadzone do matrycy macierzystej zarówno w sposób intencjonalny 

(w postaci odpowiednich związków chemicznych, np. fluorków metali), bądź też 

przypadkowy (głównie w formie zanieczyszczeń, np. kurzu).  

Krystalizacja fazy fluorkowej zachodząca w matrycy szkieł otrzymywanych 

metodą wysokotemperaturowego topienia jest procesem kontrolowanym dyfuzyjnie  

i odbywa się powyżej temperatury zeszklenia (Tg). Z uwagi na utworzenie bariery 
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dyfuzyjnej wokół kryształów fluorkowych z reguły nie obserwuje się ich znacznego 

wzrostu podczas wydłużania procesu obróbki cieplnej. Jej efektem najczęściej jednak jest 

redystrybucja jonów wewnątrz sieci krystalicznej, bądź dalsze przemiany fazowe 

prowadzące do powstania innych odmian polimorficznych. Istotnym etapem w kontekście 

krystalizacji faz fluorkowych jest chłodzenie stopionej mieszaniny składników 

szkłotwórczych, podczas którego następuje separacja fazowa polegająca na ukształtowaniu 

obszarów wzbogaconych w komponenty tlenkowe oraz fluorkowe. Schłodzenie stopionej 

mieszaniny składników szkłotwórczych prowadzi do otrzymania szkła, jednakże ich 

ponowna obróbka termiczna wywołuje krystalizację fazy fluorkowej w amorficznej 

matrycy szkła. Mechanizm powyższego procesu ilustruje Rys. 2.  

 

 

Rys. 2. Mechanizm krystalizacji fazy fluorkowej w szkłach otrzymywanych konwencjonalną metodą 

wysokotemperaturowego topienia [22]. 
 

 

Proces separacji fazowej został potwierdzony dla szkła o składzie (55SiO2-20Al2O3-

15Na2O-10LaF3):0,5%Eu2O3 (% mol) otrzymanego przez A. de Pablos-Martín  

i współpracowników poprzez topienie składników szkłotwórczych w temp. 1600ºC  

w czasie 90 minut [95]. Zdjęcie mikroskopowe TEM (ang. Transmission Electron 

Microscopy) otrzymanego szkła ujawniło obecność obiektów sferycznych o średnicy około 

25 nm (Rys. 3a). Na podstawie badań rentgenowskiej analizy fazowej wykazano, że 

otrzymane szkło jest w pełni amorficzne, co tym samym potwierdziło, że zarejestrowane 

obiekty sferyczne nie obrazują fazy krystalicznej, a jedynie obszary wzbogacone w LaF3. 
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Dopiero przeprowadzona w temp. 620ºC obróbka termiczna szkła wywołała krystalizację 

fazy LaF3. Średnica uzyskanych wówczas krystalitów została oszacowana na około 20 nm 

(Rys. 3b).  

 

Rys. 3. Zdjęcie mikroskopowe TEM: a) szkła o składzie (55SiO2-20Al2O3-15Na2O-10LaF3):0,5%Eu2O3 

(% mol.) oraz b) materiału szklano-ceramicznego otrzymanego podczas kontrolowanej obróbki cieplnej 

w temp. 620ºC [96]. 

 

 

Mechanizm kontrolowanego dyfuzyjnie wzrostu kryształów został potwierdzony w innych 

badaniach prowadzonych przez A. de Pablos-Martín i współpracowników dla fazy LaF3 

krystalizującej w szkłach o składzie 55SiO2-20Al2O3-15Na2O-10LaF3 (% mol) [96]. 

Wielkość krystalitów LaF3 została zbadana w funkcji temperatury (620ºC, 660ºC, 680ºC) 

oraz czasu prowadzenia obróbki cieplnej (od 1 godz. do 80 godz.) wyjściowych szkieł. 

Relacja wyznaczonych w oparciu o równanie Scherrera wielkości kryształów LaF3  

w funkcji temperatury i czasu obróbki cieplnej została przedstawiona na Rys. 4. 

Przeprowadzone badania jednoznacznie potwierdziły, że wydłużenie czasu obróbki 

termicznej nie wpływa znacząco na wzrost wielkości kryształów LaF3, co tym samym 

wskazuje na utworzenie bariery dyfuzyjnej na ich powierzchni skutecznie hamującej ich 

dalszy wzrost. Mechanizm kontrolowanego dyfuzyjnie wzrostu kryształów fluorkowych 

znalazł także potwierdzenie w badaniach prowadzonych przez C. Rüssela dla CaF2 

krystalizującego w szkłach o składzie (100-x)(9,9Na2O-8,8K2O-12,1CaO-6,6Al2O3-

62SiO2)(xCaF2) (% mol) [97].  
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Rys. 4. Zależność wielkości otrzymanych kryształów LaF3 w funkcji czasu i temperatury wyjściowych 

szkieł o składzie 55SiO2-20Al2O3-15Na2O-10LaF3 (% mol) [96]. 

 

 

Rys. 5. Zależność ilości powstającej frakcji krystalicznej CaF2 w funkcji temperatury obróbki 

termicznej szkieł o składzie (100-x)(9,9Na2O-8,8K2O-12,1CaO-6,6Al2O3-62SiO2)(xCaF2) (% mol)  

(po lewej) oraz zależność średniej wielkości kryształów CaF2 w funkcji temperatury wygrzewania 

szkieł (po prawej) [97]. 

 

 

Autorzy zaobserwowali wyraźny wzrost ilości powstającej frakcji krystalicznej CaF2  

w funkcji temperatury w zakresie od 520ºC do 560ºC podczas obróbki termicznej w czasie 

20 godzin. Jednocześnie udowodniono, że średnia wielkość krystalitów wyznaczona  

w oparciu o równanie Scherrera podczas wzrostu temperatury wygrzewania nie uległa 

znaczącym zmianom i wahała się w granicach od 8 nm do 10,6 nm (Rys. 5). Analogicznie 

przeprowadzono także serię badań mających na celu określenie relacji między ilością 

powstającej frakcji krystalicznej CaF2 oraz średnią wielkością krystalitów  

a czasem prowadzenia obróbki termicznej w stałej temperaturze (550ºC). Uzyskane 

rezultaty ponownie wskazały na sukcesywny wzrost ilości otrzymanej frakcji fluorkowej 
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CaF2 wskutek wydłużenia czasu obróbki termicznej. Jednakże nie dostrzeżono znaczących 

różnic w średniej wielkości otrzymanych kryształów fluorkowych, które wahają się  

w zakresie od 8 nm do 9,4 nm. Powyższe zależności zostały przedstawione na Rys. 6. 

 

 

 
Rys. 6. Zależność ilości powstającej frakcji krystalicznej CaF2 w funkcji czasu obróbki termicznej 

szkieł o składzie (100-x)(9,9Na2O-8,8K2O-12,1CaO-6,6Al2O3-62SiO2)(xCaF2) (% mol) w temp. 550ºC 

(po lewej) oraz zależność średniej wielkości kryształów CaF2 w funkcji czasu wygrzewania szkieł  

w temp. 550ºC (po prawej) [97]. 

 

 

Interpretacja powyższych zależności pozwoliła wyciągnąć zespołowi badawczemu  

C. Rüssela wniosek o utworzeniu bariery dyfuzyjnej na powierzchni kryształów CaF2, 

czego przejawem było otrzymanie nanokryształów o średnicy ustalonej na niemalże stałym 

poziomie, mimo zmiany temperatury i czasu obróbki termicznej wyjściowych szkieł. 

Wpływ wskazanych parametrów zauważalny był natomiast w ilości powstającej frakcji 

krystalicznej CaF2, której ilość sukcesywnie wzrastała podczas wydłużania czasu (od  

10 godz. do 80 godz.), a także temperatury obróbki termicznej (od 520ºC do 560ºC).  

 Badania procesu nukleacji i krystalizacji fazy LaF3 w krzemionkowych materiałach 

zol-żelowych o składzie 80SiO2-20LaF3 (% mol) zostały przeprowadzone przez G. Gorni  

i współpracowników [92]. Różnicowa analiza termiczna wykazała obecność intensywnego 

piku egzotermicznego z maksimum w temperaturze bliskiej 280ºC, który przypisano 

rozkładowi termicznemu trifluorooctanu oraz krystalizacji fazy LaF3 (Rys. 7). 

Wskazanemu procesowi krystalizacji fazy fluorkowej towarzyszył ubytek masy na 

poziomie około 30% w stosunku do wyjściowych kserożeli, oszacowany na podstawie 

badań analizy termograwimetrycznej TG.    
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Rys. 7. Krzywa DTA zarejestrowana dla krzemionkowych kserożeli o składzie 80SiO2-20LaF3  

(% mol). Intensywny pik egzotermiczny z maksimum w temp. około 280ºC jest związany z rozkładem 

termicznym La(CF3COO)3 oraz krystalizacją fazy LaF3 [92]. 

 

 

Naukowcy zauważyli, że przebieg zarejestrowanej krzywej DTA dla materiałów zol-

żelowych znacznie odbiega od postaci krzywych zazwyczaj rejestrowanych dla szkieł 

otrzymywanych konwencjonalną metodą wysokotemperaturowego topienia. Autorzy 

zasugerowali, że charakter zarejestrowanego piku egzotermicznego wskazuje na szybki 

przebieg procesu krystalizacji, który – w odróżnieniu od szkieł otrzymywanych metodą 

wysokotemperaturową – przebiega w temperaturach znacznie niższych, niż temperatura 

zeszklenia Tg matrycy zol-żelowej. Temperatura Tg badanych materiałów zol-żelowych 

została oszacowana na 1130ºC. Autorzy zasugerowali, że odmienne właściwości termiczne 

materiałów zol-żelowych mają swoje źródło w przebiegu reakcji chemicznej rozkładu 

trifluorooctanów, związanej z dużym spadkiem masy w stosunku do wyjściowych 

kserożeli. Krystalizacja odbywa się zatem bez wcześniejszej separacji fazowej, jak ma to 

miejsce w przypadku szkieł otrzymywanych metodą wysokotemperaturowego topienia. 

Zależnie od wartościowości kationu metalu M, reakcje rozkładu termicznego 

trifluorooctanów można przedstawić następująco: 

 

M(CF3COO)3  
T
→  MF3 + (CF3CO)2O + CO2 + CO [98], 

M(CF3COO)2  
T
→  MF2 + CF3CFO + CO2 + CO [99]. 
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Dyfraktogramy rentgenowskie materiałów zol-żelowych poddanych obróbce termicznej  

w różnych interwałach czasowych zostały zilustrowane na Rys. 8. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 8. Dyfraktogramy rentgenowskie materiałów zol-żelowych o składzie 80SiO2-20LaF3 (% mol) 

poddanych obróbce termicznej w temp. 550ºC odbywającej się w różnych interwałach czasowych od  

1 min do 80 godz. [92]. 

 

Przeprowadzone badania strukturalne pozwoliły autorom stwierdzić postępujący zanik 

frakcji krystalicznej LaF3 w kolejnych interwałach czasowych (od 1 min. do 80 godz.), 

podczas obróbki termicznej wyjściowych kserożeli prowadzonej w temp. 550°C. Świadczy 

o tym zarówno stopniowe poszerzenie rejestrowanych linii dyfrakcyjnych wskazujące na 

sukcesywne zmniejszenie średniej wielkości nanokryształów LaF3, a także spadek ich 

intensywności sugerujący zmniejszenie ilości frakcji krystalicznej w amorficznej matrycy 

zol-żelowej. Wydłużenie czasu obróbki termicznej do 80 godz. spowodował niemalże 

całkowity zanik linii dyfrakcyjnych. Zaobserwowany efekt jest zatem odmienny od tego, 

jaki obserwuje się podczas wydłużania procesu obróbki termicznej szkieł otrzymywanych 

metodą wysokotemperaturowego topienia substancji szkłotwórczych.  

 Badania procesu krystalizacji związanej z rozkładem termicznym trifluorooctanu 

itru w krzemionkowych matrycach zol-żelowych zostały przeprowadzone przez W. Luo  

i współpracowników [100]. Podobnie jak w pracy G. Gorni [92], na podstawie 

przeprowadzonych badań skaningowej kalorymetrii różnicowej DSC materiałów zol-

żelowych o składzie 90SiO2-10YF3 (% mol) zidentyfikowano zajście przemiany 
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egzotermicznej z maksimum w temp. 290ºC, którą przypisano rozkładowi termicznemu 

Y(CF3COO)3 oraz krystalizacji fazy YF3. Wskazanej przemianie towarzyszył spadek masy 

oszacowany w oparciu o zarejestrowaną krzywą TG na około 20% w stosunku do 

wyjściowej masy kserożeli (Rys. 9).   

 

  

 

 

 

 

 

 

Rys. 9. Krzywe TG i DSC zarejestrowane dla kserożeli krzemionkowych o składzie 90SiO2-10YF3  

(% mol) [100]. 

 

Interesujące rezultaty uzyskano w trakcie badania ewolucji wielkości powstających 

nanokryształów YF3, podczas wzrastającej temperatury obróbki termicznej wyjściowych 

kserożeli (400°C, 500°C, 600°C). Zdjęcia mikroskopowe TEM oraz HR-TEM zostały 

przedstawione na Rys. 10. Na podstawie zdjęć mikroskopowych materiałów amorficzno-

krystalicznych otrzymanych po obróbce termicznej kserożeli przeprowadzonej w temp. 

400°C zidentyfikowano obecność aglomeratów o wielkości wahającej się między 20 nm  

a 100 nm utworzonych z nanokryształów fluorkowych YF3, których średnia wielkość 

została oszacowana na 5 nm. Efektem wzrostu temperatury obróbki termicznej o 100ºC 

było zmniejszenie wielkości aglomeratów do 10 nm – 30 nm, natomiast po obróbce 

cieplnej w temp. 600ºC zaobserwowano ich całkowity zanik, a w matrycy krzemionkowej 

zidentyfikowano obecność wyłącznie  krystalitów YF3 o średnicy 5 nm.  
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Rys. 10. Zdjęcia mikroskopowe TEM (po lewej) oraz HR-TEM (po prawej) amorficzno-krystalicznych 

materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy YF3 otrzymanych po obróbce termicznej 

kserożeli krzemionkowych o składzie 90SiO2-10YF3 w temp.: 400ºC (1), 500ºC (2) oraz 600ºC (3) 

[100]. 
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Rys. 11. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD materiałów zol-żelowych o składzie 90SiO2-10YF3  

(% mol) poddanych obróbce termicznej w temp. 200ºC, 400ºC oraz 600ºC [100]. 

 

Z drugiej jednak strony, na dyfraktogramach rentgenowskich XRD materiałów zol-

żelowych nie zaobserwowano wzrostu intensywności linii dyfrakcyjnych podczas wzrostu 

temperatury obróbki cieplnej wyjściowych kserożeli z 400°C do 600°C, co sugeruje że 

ilość frakcji krystalicznej YF3 nie uległa zwiększeniu (Rys. 11). W oparciu  

o przedstawione w literaturze badania można zatem wnioskować, że proces krystalizacji 

faz fluorkowych w matrycach zol-żelowych oraz szkłach otrzymywanych metodą 

wysokotemperaturowego topienia odbywa się według odmiennych mechanizmów.  
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2.2. Właściwości nanokryształów fluorkowych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

oraz MF3 (M = Y, La, Gd) 
 

2.2.1. Charakterystyka faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

 

Fazy fluorkowe ziem alkalicznych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) krystalizują  

w układzie regularnym ściennie centrowanym opisywanym grupą przestrzenną Fm3m. We 

wskazanym układzie krystalograficznym każdy z kationów metalu M2+ (M = Ca, Sr, Ba) 

jest otoczony ośmioma anionami fluorkowymi F- wskutek czego tworzone są klastry 

[MF8], natomiast każdy anion fluorkowy F- jest zlokalizowany wewnątrz tetraedru 

tworzonego przez cztery sąsiadujące kationy M2+. Węzeł kationu metalu M2+ posiada 

zatem symetrię Oh, z kolei jon F- posiada symetrię Td [101-104]. Struktura faz fluorkowych 

ziem alkalicznych na przykładzie fluorku wapnia została przedstawiona na Rys. 12. 

Długości krawędzi komórek elementarnych faz CaF2, SrF2 oraz BaF2 krystalizujących  

w układzie regularnym wynoszą odpowiednio 5,46 Å, 5,80 Å oraz 6,21 Å [105-107]. 

Doniesienia literaturowe wskazują również, że kryształy fluorkowe ziem alkalicznych 

ulegają przekształceniu w warunkach podwyższonego ciśnienia, tj. 9 GPa (CaF2), 5 GPa 

(SrF2) oraz 3 GPa (BaF2) w kryształy o symetrii rombowej z grupą przestrzenną Pnma 

[108]. 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 12.   Struktura faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) krystalizujących w układzie 

regularnym ściennie centrowanym (na przykładzie CaF2) [101]. 
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Kryształy fluorkowe ziem alkalicznych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) stanowią ośrodki 

optycznie izotropowe, co determinuje jednakową prędkość rozchodzenia się fal 

elektromagnetycznych we wszystkich kierunkach [109]. Cechują się one także szerokimi 

przerwami wzbronionymi, których energia mieści się w zakresie od 11 eV do 12 eV, dzięki 

czemu wskazane fazy krystaliczne przejawiają właściwości dielektryczne. Są one także 

przepuszczalne dla fal elektromagnetycznych w szerokim zakresie spektralnym od 

ultrafioletu (UV) aż do podczerwieni (NIR), charakteryzują się niskimi współczynnikami 

załamania światła bliskimi n ≈ 1,4 oraz relatywnie niskimi energiami fononowymi  

w zakresie od 319 cm-1 do 466 cm-1, zachowując jednocześnie wysoką odporność 

termiczną. Szczegółowa specyfika faz krystalicznych CaF2, SrF2 oraz BaF2 została 

przedstawiona w Tabeli 2.  

 

Tabela 2.  Wybrane właściwości faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba). 

Faza 

krystaliczna 
Właściwości Lit. 

CaF2 

- energia fononowa: 466 cm-1 

- współczynnik załamania światła: 1,43 

- transparentność w zakresie od 0,13 μm do 9,5 μm 

- przerwa pasma wzbronionego: 12 eV 

- temperatura topnienia: 1690 K 

[77, 110] 

[111] 

[111] 

[112, 113] 

[114] 

SrF2 

- energia fononowa: 366 cm-1 

- wysoka wytrzymałość mechaniczna 

- współczynnik załamania światła: 1,44 

- transparentność w zakresie od 0,13 μm do 11 μm 

- przerwa pasma wzbronionego: 11,25 eV 

[77, 110] 

[115, 116] 

[117] 

[117] 

[118] 

 - temperatura topnienia: 1740 K [114] 

BaF2 

- energia fononowa: 319 cm-1 

- przerwa pasma wzbronionego: 11 eV 

- transparentność w zakresie od 0,14 μm do 14 μm 

- współczynnik załamania światła: 1,47 

[77] 

[119] 

[120] 

[121] 

 - temperatura topnienia: 1620 K [114] 

 

 

Z uwagi na powyższe właściwości fazy fluorkowe MF2 (M = Ca, Sr, Ba) są 

powszechnie stosowane jako ośrodki krystaliczne w badaniach nad luminescencją 

optycznie czynnych jonów ziem rzadkich [122-129]. Niskie energie fononowe faz CaF2, 

SrF2 oraz BaF2 predysponują je jako doskonałe ośrodki do badania zjawiska konwersji  

energii w górę, zachodzącej w układach pojedynczo- lub podwójnie domieszkowanych 

jonami Ho3+ [130], Yb3+/Er3+ [131-135], Yb3+/Eu3+ [136] bądź Yb3+/Tm3+ [135, 137].  
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Z tego samego powodu kryształy MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub materiały je zawierające są 

wykorzystywane także do badania zjawiska konwersji energii w dół zachodzącej  

z udziałem jonów Ce3+/Tb3+ [138], Eu2+/Yb3+ [139], Yb3+/Pr3+ [140, 141], Tb3+/Yb3+ [102] 

oraz Gd3+/Eu3+ [142]. Materiały optyczne zawierające kryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

domieszkowane jonami ziem rzadkich są dedykowane do zastosowań w szeroko 

rozumianej optoelektronice i mikroelektronice, m.in. w technologiach laserowych, 

scyntylatorach, w produkcji powłok optycznych, czy też materiałów luminescencyjnych 

[104, 106, 117, 124, 143, 144]. Są one również stosowane do generowania białej emisji,  

a także w celu zwiększenia wydajności pracy komórek solarnych [138, 139, 145-150].  

Istotnym zagadnieniem związanym z domieszkowaniem faz krystalicznych typu MF2 

(M = Ca, Sr, Ba) trójwartościowymi jonami ziem rzadkich (RE3+) jest problem 

kompensacji ładunku elektrostatycznego. Wprowadzenie jonów RE3+ odbywa się poprzez 

podstawienie w sieci krystalicznej dwuwartościowych jonów M2+ macierzystego kryształu, 

co jednocześnie wiąże się z wprowadzeniem nadmiarowego ładunku dodatniego. 

Niezbędna staje się wówczas kompensacja owego ładunku elektrostatycznego, której 

towarzyszy powstawanie wakansów w pozycjach węzłowych kationów M2+ oraz 

kierowanie anionów fluorkowych F- w pozycje międzywęzłowe [151-153]. Zależnie od 

lokalizacji międzywęzłowych anionów fluorkowych F- najczęściej rozważa się trzy 

symetrie w otoczeniu jonu wprowadzonej domieszki RE3+: 

1. Symetrię tetragonalną C4v, gdy anion fluorkowy kompensujący nadmiar ładunku 

dodatniego jest zlokalizowany w najbliższej pozycji międzywęzłowej względem 

kationu RE3+. Wskazana lokalizacja anionu kompensującego jest powszechnie 

określana mianem pozycji typu NN (ang. Nearest-Neighbor). Możliwe jest 

wówczas także ukształtowanie kompleksu dipolowego typu NN, 

2. Symetrię trygonalną C3v, gdy anion fluorkowy kompensujący nadmiar ładunku 

dodatniego jest zlokalizowany w najbliższej sąsiadującej pozycji międzywęzłowej 

względem kationu RE3+. Taka pozycja anionu kompensującego jest nazywana 

pozycją typu NNN (ang. Next-Nearest-Neighbor),  

3. Symetrię kubiczną Oh, gdy kompensacja ładunku odbywa się w sposób nielokalny,  

a międzywęzłowy anion fluorkowy nie jest zlokalizowany w żadnej z pozycji NN 

bądź NNN. Zakłada się, że kształtowany w ten sposób oktaedr może ulegać 

pewnym deformacjom z uwagi na obecność sześciu sąsiadujących grup [MF8]  

(M = Ca, Sr, Ba) w sieci krystalicznej.     
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Poza wyszczególnionymi rodzajami symetrii wokół jonu RE3+, w nielicznych przypadkach 

możliwe jest także osiągnięcie symetrii C2v wokół jonu RE3+ [143, 153-155]. Wskazane 

powyżej rodzaje symetrii zależne od usytuowania międzywęzłowego anionu fluorkowego  

w kryształach typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) na przykładzie CaF2:Er3+ zostały przedstawione 

na Rys. 13.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 13.  Rodzaje symetrii w otoczeniu jonów Er3+ usytuowanych w sieci krystalicznej CaF2 zależnie 

od lokalizacji międzywęzłowego anionu fluorkowego [154]. 

 

 

Preferowana symetria wokół jonów RE3+ w fluorkowych fazach krystalicznych typu MF2 

(M = Ca, Sr, Ba) jest w głównej mierze uwarunkowana stężeniem wprowadzanej 

domieszki optycznie aktywnej. Przy relatywnie niskich stężeniach jonów ziem rzadkich na 

poziomie ≤0,05 %mol dominuje symetria tetragonalna C4v, natomiast wraz ze wzrostem 

stężenia jonów RE3+ w sieci krystalicznej MF2 dominujący udział przypisuje się symetrii 

trygonalnej C3v [156]. Według doniesień literaturowych symetrie wokół trójwartościowych 

jonów ziem rzadkich w kryształach fluorkowych typu MF2 zależą także od rodzaju 

wprowadzanej domieszki. Zespół badawczy M. R. Browna ustalił, że preferowana 

symetria zależna jest od różnicy promieni jonowych kationu M2+ oraz RE3+ [157]. Dla 

każdej z faz CaF2, SrF2 oraz BaF2 wyznaczono wartości krytyczne Δrc (CaF2: Δrc = 0,06 Å, 

SrF2: Δrc = 0,15 Å, BaF2: Δrc = 0,26Å), po przekroczeniu których symetria trygonalna C3v 
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staje się korzystniejsza energetycznie od symetrii tetragonalnej C4v. W Tabeli 3 zestawiono 

dominujące symetrie wokół poszczególnych jonów ziem rzadkich w fazach krystalicznych 

typu MF2 na postawie badań przeprowadzonych przez M.R. Browna i jego zespół. 

 

Tabela 3. Dominujące symetrie wokół poszczególnych jonów RE3+ w fluorkowych fazach 

krystalicznych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) [157].  

Domieszka aktywna 

Faza krystaliczna 

CaF2 

(Δrc = 0,06 Å) 

SrF2 

(Δrc = 0,15 Å) 

BaF2 

(Δrc = 0,26 Å) 

symetria symetria symetria 

La3+ 

C4v 

C4v 

C4v Ce3+ 

Pr3+ 

Nd3+ 

C3v 

Sm3+ 

Eu3+ 

Gd3+ 

Tb3+ 

Dy3+ 

Ho3+ 

C3v 
Er3+ 

Tm3+ 

Yb3+ 

 

 

Praktyką stosowaną w celu zapobieżenia powstawaniu defektów w sieci 

krystalicznej CaF2, SrF2 oraz BaF2 podczas domieszkowania trójwartościowymi jonami 

ziem rzadkich jest wprowadzanie do sieci krystalicznej jednowartościowych jonów Li+, 

Na+, a także K+ [124, 158, 159]. Zespół badawczy C. Lorbeer wykazał, że wprowadzenie 

jednowartościowych kationów w sieć krystaliczną MF2 pozwala na zwiększenie 

jednorodności otrzymanych kryształów w stosunku do tych, w których do sieci nie 

wprowadzono dodatku jonów Li+, Na+ oraz K+ [159].  

 

2.2.2. Charakterystyka faz fluorkowych typu MF3 (M = Y, La, Gd) 

 

Fazy fluorkowe typu MF3 (gdzie M = Y, La, Gd) wykazują zdolność do 

krystalizacji zarówno w układzie rombowym, jak i heksagonalnym. Badania nad 

stabilnością odmian krystalograficznych faz fluorkowych poszczególnych lantanowców  

w temperaturze pokojowej prowadził Mansmann, udowadniając zależność między 



28 

 

promieniem jonowym lantanowca, a tendencją do krystalizacji fazy fluorkowej w układzie 

rombowym, bądź heksagonalnym [160]. Rozwinięciem teorii Mansmanna było ustalenie 

wartości krytycznej stosunku promienia jonowego kationu lantanowca oraz promienia 

jonowego anionu fluorkowego RLn/RF na poziomie 0,94: wówczas, gdy wyznaczony dla 

jonu lantanowca stosunek RLn/RF jest mniejszy od wartości krytycznej, stabilną  

w temperaturze pokojowej odmianą krystalograficzną fazy fluorkowej jest odmiana 

heksagonalna, jeżeli natomiast stosunek RLn/RF osiąga wartość wyższą od ustalonej 

wartości krytycznej – wówczas stabilną odmianą krystalograficzną jest odmiana rombowa.      

Pierwszą z rozpatrywanych faz krystalicznych typu MF3 (M = Y, La, Gd) jest 

fluorek itru β-YF3, który krystalizuje w grupie przestrzennej Pnma układu rombowego.  

W sieci krystalicznej fazy β-YF3 każdy z kationów Y3+ jest otoczony dziewięcioma 

anionami fluorkowymi F-, tworząc w ten sposób klaster typu [YF9], w którym kation  

Y3+ posiada symetrię Cs [161]. Wielościan [YF9] tworzy sześć anionów fluorkowych  

F- usytuowanych w narożach zdeformowanego słupa trygonalnego, natomiast trzy znajdują 

się w pozycjach ekwatorialnych, w płaszczyźnie horyzontalnej słupa. Długości kolejnych 

krawędzi komórki elementarnej fazy krystalicznej β-YF3 wynoszą odpowiednio  

a = 6,353 Å, b = 6,850 Å oraz c = 4,393 Å [162]. Struktura sieci krystalicznej fazy YF3 

została przedstawiona na Rys. 14. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 14. Struktura fazy YF3 krystalizującej w układzie rombowym [161]. 
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Prowadzone badania nad strukturą fazy krystalicznej YF3 pozwoliły udowodnić, że osiem 

spośród dziewięciu anionów F- jest usytuowanych względem kationu Y3+ w odległości 

około 2,30 Å, podczas gdy jeden jest zlokalizowany od jonu Y3+ w odległości 2,60 Å  

[162, 163]. Sposób przestrzennego usytuowania poszczególnych anionów F- w stosunku do 

Y3+ został zilustrowany na Rys. 15.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 15. Usytuowanie poszczególnych anionów F- wokół kationu Y3+ w sieci krystalicznej  

fazy YF3 [162]. 

 

 

Odmiana β-YF3 o strukturze rombowej jest stabilna do temperatury 1350 K, natomiast  

w wyższych temperaturach ulega transformacji w odmianę α krystalizującą w grupie 

przestrzennej 𝑃3̅𝑐1 układu trygonalnego [164]. C. Gong oraz współpracownicy 

przeprowadzili badania wpływu ciśnienia na transformację odmiany β-YF3 w α-YF3,  

a identyfikacja odmian polimorficznych odbyła się w oparciu o zarejestrowane 

dyfraktogramy rentgenowskie. Udowodniono, że przemiana odmiany β w α rozpoczyna się 

pod ciśnieniem 7,5 GPa, a współistnienie obydwu odmian krystalograficznych fazy YF3 

zidentyfikowano do 15,4 GPa. Pod ciśnieniem 15,4 GPa następuje całkowite 

przekształcenie odmiany β-YF3 w α-YF3. Na podstawie przeprowadzonych badań metodą 
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rentgenowskiej analizy fazowej zaobserwowano, że odmiana α fazy YF3 jest stabilna do 

31,9 GPa [165].  

 Kolejna spośród faz krystalicznych typu MF3, fluorek lantanu LaF3 może 

krystalizować zarówno w grupie przestrzennej 𝑃3̅𝑐1 układu trygonalnego (struktura 

tysonitu), jak również w grupach przestrzennych P63/mmc lub P63cm układu 

heksagonalnego. Wśród nich faza LaF3 krystalizująca w grupie przestrzennej P63cm 

uznawana jest za niestabilną [166, 167]. Faza krystaliczna opisywana grupą przestrzenną 

𝑃3̅𝑐1 jest najczęściej opisywaną w literaturze odmianą polimorficzną LaF3. Często określa 

się ją mianem fazy heksagonalnej [95, 168-173]. Jest to spowodowane faktem, że układ 

trygonalny jest dość często w literaturze rozpatrywany w charakterze romboedrycznej 

odmiany układu heksagonalnego. Wizualizację sieci przestrzennej fazy LaF3 

krystalizującej w układzie trygonalnym przedstawiono na Rys. 16. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 16. Struktura fazy LaF3 krystalizującej w układzie trygonalnym [174]. 

 

Długości kolejnych krawędzi komórki elementarnej fazy LaF3 krystalizującej w strukturze 

tysonitu 𝑃3̅𝑐1 wynoszą a = 7,200 Å oraz c = 7,375 Å [174]. Wówczas każdy z kationów 

La3+ jest otoczony jedenastoma anionami fluorkowymi F- tworząc klaster typu [LaF11],  
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w którym jon La3+ posiada symetrię C2 [168]. Wielościan [LaF11] tworzy sześć anionów  

F- usytuowanych w narożach słupa trygonalnego, trzy znajdują się w pozycjach 

ekwatorialnych w płaszczyźnie horyzontalnej słupa, natomiast dwa pozostałe są 

zlokalizowane w pozycjach aksjalnych. Warto zaznaczyć, że w przypadku fazy LaF3 

krystalizującej w grupie przestrzennej P63/mmc jon La3+ zlokalizowany jest w pozycji 

węzłowej o symetrii C2v [175]. Sposób rozmieszczenia poszczególnych jonów w sieci 

krystalicznej LaF3 zarówno w układzie trygonalnym (𝑃3̅𝑐1), jak i heksagonalnym 

(P63/mmc oraz P63cm) zostało przedstawione na Rys. 17, jak również na projekcjach 

zilustrowanych na Rys. 18. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 17. Struktury krystaliczne fazy LaF3 w układzie: a) trygonalnym (𝑃3̅𝑐1) oraz b) heksagonalnym 

(P63cm) [167]. 
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Rys. 18. Projekcje ilustrujące sposób rozmieszczenia jonów La3+ oraz F- w fazie LaF3 krystalizującej  

w grupie przestrzennej 𝑃3̅𝑐1 (po lewej) oraz P63/mmc (po prawej) [175]. 

 

 

Ostatnią rozpatrywaną w kontekście niniejszej pracy fluorkową fazą krystaliczną 

jest fluorek gadolinu GdF3, który krystalizuje w układzie rombowym opisywanym grupą 

przestrzenną Pnma. Według doniesień literaturowych faza GdF3 może krystalizować 

również w strukturze heksagonalnej z grupą przestrzenną 𝑃3̅𝑐1 oraz P63/mcm [176, 177]. 

Struktury krystaliczne fazy GdF3 w układzie rombowym (Pnma) i heksagonalnym (𝑃3̅𝑐1) 

zostały przedstawione na Rys. 19. W przypadku krystalizacji w układzie rombowym, 

kation Gd3+ jest usytuowany wewnątrz nieregularnego słupa trygonalnego, w narożach 

którego znajduje się sześć anionów fluorkowych F-, natomiast trzy dodatkowe aniony  

F- zlokalizowane są w pozycjach ekwatorialnych w płaszczyźnie horyzontalnej słupa.  

W efekcie tworzone są klastry typu [GdF9], w których kation Gd3+ zajmuje pozycję  

o symetrii Cs. W przypadku polimorficznej odmiany heksagonalnej, wokół kationu Gd3+ są 

usytuowane dwa dodatkowe aniony fluorkowe F- zlokalizowane w pozycjach aksjalnych, 

w płaszczyźnie wertykalnej słupa trygonalnego. Wówczas liczba koordynacyjna jonów 

Gd3+ zwiększa się do 11, czemu towarzyszy utworzenie klastrów typu [GdF11], a wówczas 

kationy Gd3+ posiadają symetrię C2. Parametry sieciowe komórki elementarnej fazy GdF3 

krystalizującej w układzie rombowym wynoszą: a = 6,353 Å, b = 6,850 Å, c = 4,353 Å, 

zaś w układzie heksagonalnym: a = 7,185 Å, c = 7,351 Å. Odległości między 

sąsiadującymi jonami gadolinu(III) zostały oszacowane na 3,593 Å w odmianie rombowej, 

natomiast w odmianie heksagonalnej ulega zwiększeniu i wynosi 4,036 Å [177]. 
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Rys. 19. Struktury krystaliczne fazy GdF3 w układzie: a) rombowym (Pnma),  

b) heksagonalnym (𝑃3̅𝑐1) [177]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Rys. 20. Dyfraktogram rentgenowski XRD nanokryształów GdF3 otrzymanych w temperaturze 

pokojowej przy użyciu podczas syntezy: (a) NaBF4, (b) NaF oraz (c) NH4F [176]. 

 

 

Na podstawie badań przeprowadzonych przez S.V. Stankusa i jego grupę badawczą 

temperatura przemiany polimorficznej fazy GdF3 z rombowej w heksagonalną została 

oszacowana na 1310 ± 10 K (Tt). Zauważono, że przemiana polimorficzna przebiega  

w dwóch etapach. Pierwszy z nich, odbywający się w zakresie temperaturowym od 293 K 
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do Tt polega na stopniowej deformacji odmiany rombowej, natomiast drugi z etapów 

zachodzący w temperaturze Tt związany jest z gwałtowną transformacją w odmianę 

heksagonalną [178]. W literaturze przedstawiono jednak doniesienia, według których 

heksagonalna faza GdF3 została otrzymana już w temperaturze 300ºC [179], a nawet  

w temperaturze pokojowej [176]. W oparciu o badania rentgenowskiej analizy fazowej  

X. Zhang i współpracownicy wykazali zależność między strukturą krystalograficzną fazy 

GdF3 a rodzajem zastosowanych podczas syntezy komponentów fluorkowych (Rys. 20). 

Heksagonalna faza GdF3 została zidentyfikowana w oparciu o kartotekę fazy SmF3 PDF 

05-0563.  

 

Tabela 4.  Wybrane właściwości faz fluorkowych typu MF3 (M = Y, La, Gd). 

Faza 

krystaliczna 
Właściwości Lit. 

YF3 

- energia fononowa: 358 cm-1 

- współczynnik załamania światła: 1,50  

- transparentność w zakresie od 0,12 μm do 20 μm 

- przerwa pasma wzbronionego: 10,5 eV  

- temperatura topnienia: 1430 K 

[86] 

[180] 

[180] 

[181] 

[182] 

LaF3 

- energia fononowa: 350 cm-1 

- współczynnik załamania światła: 1,60 

- transparentność w zakresie od 0,13 μm do 11 μm 

- przerwa pasma wzbronionego: 10,3 eV 

- temperatura topnienia: 1766 K 

[87] 

[183] 

[184] 

[185] 

[182] 

GdF3 

- energia fononowa: 360 cm-1 

- przerwa pasma wzbronionego: 7,5 eV 

- współczynnik załamania światła: 1,62 

[85]  

[186] 

[187] 

- temperatura topnienia: 1509 K [182] 

 

 

Wybrane właściwości faz krystalicznych YF3, LaF3 oraz GdF3 wyszczególniono  

w Tabeli 4. Z przedstawionych danych wynika, że fazy fluorkowe typu MF3 (M = Y, La, 

Gd) charakteryzują się szerokimi przerwami wzbronionymi o energii w zakresie od 7,5 eV 

do 10,5 eV. Są również przepuszczalne dla szerokiego spektrum fal elektromagnetycznych 

od ultrafioletu (UV) aż do bliskiej podczerwieni (NIR), a także cechują się 

współczynnikami załamania światła bliskimi nD ≈ 1,6 [180, 181, 183-187]. Ponadto YF3 

oraz LaF3 przejawiają właściwości diamagnetyczne, natomiast GdF3 jest paramagnetykiem  

[188-190]. Najistotniejszą natomiast z punktu widzenia spektroskopii jonów ziem rzadkich 
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właściwością faz fluorkowych YF3, LaF3 oraz GdF3 są niskie energie fononowe 

mieszczące się w zakresie od 350 cm-1 do 360 cm-1 [85-87].   

Podobnie jak fazy krystaliczne typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba), także fazy MF3  

(M = Y, La, Gd) domieszkowane jonami ziem rzadkich także są badane pod kątem ich 

potencjalnych zastosowań w optoelektronice. Materiały zawierające krystality YF3, LaF3 

oraz GdF3 stanowią korzystne matryce do badania zjawiska konwersji energii w górę  

w układach podwójnie domieszkowanych jonami Yb3+/Er3+ [86, 191-194], Yb3+/Tm3+ 

[192, 195, 196], Yb3+/Ho3+ [192] lub potrójnie domieszkowanych jonami Yb3+/Er3+/Tm3+ 

[197, 198], Yb3+/Ho3+/Tm3+ [199]. Uzyskiwana w ten sposób emisja może być 

wykorzystywana m.in. w termometrii optycznej [86, 197, 198], bądź w celu generowania 

białej emisji [198, 199]. Innym zjawiskiem powszechnie badanym w kryształach typu MF3 

jest konwersja energii w dół, m.in. w układach Pr3+/Yb3+ [200, 201], Er3+/Yb3+ [202], 

Nd3+/Yb3+ [203] do potencjalnych zastosowań w komórkach solarnych. Szczególny 

przypadek procesu konwersji energii w dół obserwowany jest w układzie GdF3:Eu3+,  

w którym konwersja promieniowania zachodzi z udziałem optycznie aktywnych jonów 

Gd3+ [204, 205]. Materiały optyczne domieszkowane jonami ziem rzadkich na bazie 

kryształów typu MF3 (M = Y, La, Gd) znalazły zastosowanie w konstrukcji diod 

elektroluminescencyjnych LED [206-209], wyświetlaczy optycznych [210], scyntylatorów 

[211], laserów [212], bezrtęciowych lamp fluorescencyjnych, a także wyświetlaczy 

plazmowych [213]. Materiały optyczne zawierające kryształy typu MF3 (M = Y, La, Gd) 

stosowane są z powodzeniem również w bioobrazowaniu medycznym [214]. Co istotne, 

podstawienie trójwartościowych jonów ziem rzadkich w macierzystej sieci krystalicznej 

MF3 odbywa się bez kompensacji ładunku elektrostatycznego. 
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2.2.3. Nanokryształy MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd)  

w materiałach dwufazowych 

 

Przedstawiony w kolejnych podrozdziałach przegląd literatury stanowi zestawienie 

dotychczasowego stanu wiedzy w zakresie syntezy oraz charakterystyki domieszkowanych 

optycznie aktywnymi jonami Eu3+ tlenkowo-fluorkowych materiałów amorficzno-

krystalicznych zawierających nanokryształy typu MF2 (gdzie M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 

(gdzie M = Y, La, Gd). 

Detekcja nanokryształów fluorkowych w materiałach dwufazowych odbywa się 

metodą rentgenowskiej analizy fazowej XRD (ang. X-ray Diffraction) oraz technikami 

mikroskopii elektronowej, spośród których najczęściej wykorzystuje się skaningową 

mikroskopię elektronową SEM (ang. Scanning Electron Microscopy) oraz transmisyjną 

mikroskopię elektronową TEM (ang. Transmission Electron Microscopy). Charakter 

amorficzny materiału stwierdzany jest brakiem linii dyfrakcyjnych na rejestrowanym 

dyfraktogramie rentgenowskim. Wówczas rejestrowane jest zazwyczaj szerokie pasmo 

związane z uporządkowaniem bliskiego zasięgu wewnątrz matrycy amorficznej [215, 216]. 

Zarejestrowanie linii dyfrakcyjnych na dyfraktogramie rentgenowskim wskazuje na 

obecność w badanej matrycy kryształów. Padająca wówczas monochromatyczna wiązka 

promieniowania rentgenowskiego ulega ugięciu, a w oparciu o położenia kątowe linii 

dyfrakcyjnych możliwe jest przeprowadzenie analizy składu fazowego. Analiza 

rentgenograficzna zazwyczaj nie służy wyłącznie do jakościowej identyfikacji fazy 

krystalicznej, ale również do oszacowania wielkości otrzymanych kryształów, w której 

wykorzystuje się zależność między wielkością krystalitów a poszerzeniem profilu linii 

dyfrakcyjnych. Relację tą określa równanie Scherrera: 

D =
Kλ

B0 cos θ
, 

w którym D oznacza średnią wielkość krystalitów, λ jest długością fali padającego 

promieniowania rentgenowskiego, K stanowi stałą Scherrera, θ jest kątem Bragga, 

natomiast B stanowi szerokość połówkową analizowanej linii dyfrakcyjnej. Prostota 

obliczeń metodą Scherrera czyni ją podstawową metodą szacowania wielkości krystalitów 

rozproszonych w strukturze wielu materiałów dwufazowych. Badania strukturalne 

przeprowadzane metodami mikroskopowymi, pozwalającymi na obrazowanie 

mikrostruktury materiałów dwufazowych, opierają się z kolei na oddziaływaniu wiązki 
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elektronów z materią. W trybie transmisyjnym TEM do tworzenia obrazu struktury próbki 

wykorzystywane są elektrony przenikające przez badany materiał. W trybie skaningowym 

SEM uzyskanie kontrastu topograficznego jest możliwe dzięki emitowanym przez próbkę 

elektronom wtórnym. Metody mikroskopowe stały się w ostatnich latach jedną  

z najpowszechniejszych technik badań mikrostruktury materiałów dwufazowych.    

Domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu3+ materiały dwufazowe  

z rozproszonymi w matrycach amorficznych nanokryształami MF2 (M = Ca, Sr, Ba), bądź 

MF3 (M = Y, La, Gd) otrzymywane są głównie na drodze kontrolowanej obróbki 

termicznej szkieł uzyskiwanych metodą wysokotemperaturowego topienia [97, 105, 111, 

217-229], natomiast mniej prac jest poświęconych badaniom nad materiałami zol-

żelowymi [107, 179, 230-235]. Dla opisanych w literaturze dwufazowych materiałów 

amorficzno-krystalicznych zidentyfikowano obecność nanokryształów fluorkowych MF2 

(M = Ca, Sr, Ba) lub MF3 (M = Y, La, Gd) o zróżnicowanej wielkości od 3 nm dla BaF2 

[107], aż do 170 nm dla CaF2 [111], zależnie od składu wyjściowych materiałów 

amorficznych, a także temperatury oraz czasu ich obróbki termicznej. Składy chemiczne 

wyjściowych materiałów amorficznych, warunki ich obróbki termicznej, a także wielkości 

otrzymanych nanokryształów fluorkowych zestawiono w Tabeli 5 (dla materiałów 

dwufazowych zawierających nanokryształy typu MF2) oraz Tabeli 6 (dla materiałów 

dwufazowych zawierających nanokryształy typu MF3).  



 

 

Tabela 5. Wielkości nanokryształów typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) w materiałach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu3+ oraz warunki wytopu i obróbki 

termicznej szkieł opisanych w dostępnej literaturze. 

 

Lp. 
Skład szkieł lub kserożeli  

(% mol) 

Faza 

krystaliczna 

Wytop Obróbka termiczna Wielkość 

krystalitów 
Lit. 

temperatura czas temperatura czas 

1. 
(60SiO2-15B2O3-15Na2O-8CaF2-2NaF): 

0,25%Eu2O3
(a) 

CaF2 1270ºC 30 min 

620ºC 

650ºC 

680ºC 

1 godz. 

1 godz. 

1 godz. 

26,6 nm 

36,5 nm 

44,9 nm 

[105] 

2.  
60SiO2-16CaF2-9Na2O-7CaO-5K2O-

2MgO-1Eu2O3
(a) 

CaF2 1400ºC 3 godz. 

550ºC 

560ºC 

570ºC 

10 godz. 

10 godz. 

10 godz. 

25 nm – 30 nm 

60 nm – 90 nm 

150 nm – 170 nm 

[111] 

3. 
(45SiO2-25CaF2-20Al2O3-10CaO): 

4%EuF3
(a) 

CaF2 1500ºC 1 godz. 700ºC 4 godz. ~10 nm [218] 

4. (50SiO2-30CaF2-20Al2O3):3%EuF3
(a) CaF2 

1350ºC - 

1400ºC 
45 min 660ºC 2 godz. ~17 nm [219] 

5. (95SiO2-5CaF2):1Eu3+(b) CaF2 --- --- 800ºC 1 godz. 16 nm ± 1 nm [230] 

6. 50SiO2-20ZnF2-16SrF2-10Al2O3-4EuF3
(a) SrF2 1400ºC 1 godz. 660 2 godz. ~10 nm [218] 

7.  
(50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3): 

3%EuF3
(a) 

SrF2 
1350ºC - 

1400ºC 
45 min. 650 2 godz. ~20 nm [219] 

8. 
(50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3): 

1%EuF3
(a) 

SrF2 1400ºC 45 min 660ºC 2 godz. 19 nm [220] 

9. 50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3
(a) SrF2 1430ºC 45 min 

590ºC 

620ºC 
1 godz. 

1 godz. 

9 nm 

22 nm 
[221] 

10. 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3
(a) SrF2 

800ºC  

(1. faza 

wytopu), 

700ºC  

(2. faza 

wytopu) 

30 min  

(1. faza 

wytopu), 

30 min  

(2. faza 

wytopu) 

370ºC 

7 godz. 

9 godz. 

12 godz. 

24 godz. 

17 nm 

19 nm 

20 nm 

21 nm 

[222] 

11. 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3
(a) SrF2 1450ºC brak danych 

600ºC 

650ºC 

1 godz. 

1 godz. 

14.91 nm ± 0.39 

23.3  nm ±1.7 
[223] 

(a) materiały otrzymane metodą wysokotemperaturowego topienia 
(b) materiały otrzymane niskotemperaturową metodą zol-żel 
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Tabela 5. (Kontynuacja) 

 

Lp. 
Skład szkieł lub kserożeli 

(% mol) 

Faza 

krystaliczna 

Wytop Obróbka termiczna Wielkość 

krystalitów 
Lit. 

temperatura czas temperatura czas 

12. 
40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-

1EuF3
(a) SrF2 1450ºC brak danych 

600ºC 

650ºC 

700ºC 

800ºC 

1 godz. 

1 godz. 

1 godz. 

1 godz. 

6.75 nm ± 0.25 

21.36 nm ± 0.74 

60.0 nm ± 3.5 

117 nm ± 18 

[223] 

13. (95SiO2-5BaF2):1%Eu3+(b) BaF2 --- --- 

320 

540 

800 

1 godz. 

1 godz. 

1 godz. 

3 nm – 4 nm 

3 nm – 4 nm 

7 nm 

[107] 

14. 50SiO2-20Al2O3-18BaF2-7NaF-5EuF3
(a) BaF2 1500ºC 1 godz. 650 2 godz. ~40 nm [218] 

13. (60SiO2-20ZnF2-20BaF2):3%EuF3
(a) BaF2 

1350ºC - 

1400ºC 
45 min. 650 2 godz. ~19 nm [219] 

15. 
(65SiO2-14,5B2O3-11,5Na2O-9BaF2): 

0,1%EuF3
(a) 

BaF2 1450ºC 30 min 630 2 godz. 47 nm [224] 

16. 
68SiO2-15BaF2-13K2CO3-2,75La2O3-

1Sb2O3-0,25Eu2O3
(a) 

BaF2 1450ºC 1 godz. 
600 

650 
24 godz. 

24 godz. 

6  nm – 10 nm 

10 nm – 20 nm 
[225] 

(a) materiały otrzymane metodą wysokotemperaturowego topienia 
(b) materiały otrzymane niskotemperaturową metodą zol-żel 
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Tabela 6. Wielkości nanokryształów typu MF3 (M = Y, La, Gd) w materiałach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu3+ oraz warunki wytopu i obróbki 

termicznej szkieł opisanych w dostępnej literaturze. 

 

Lp. 
Skład szkieł lub kserożeli 

(% mol) 

Faza 

krystaliczna 

Wytop Obróbka termiczna Wielkość 

krystalitów 
Lit. 

temperatura czas temperatura czas 

1. 

(45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3): 

0,1%EuF3
(a) 

(45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3): 

1%EuF3
(a) 

YF3 1400ºC 30 min 670ºC 2 godz. ~22 nm [226] 

2. 

(44SiO2-28Al2O3-17NaF-11YF3): 

x%EuF3
(a) 

(x = 0,1; 0,2; 0,5; 0,8) 

YF3 brak danych brak danych 620ºC 2 godz. 26 nm [229] 

3. (90SiO2-10YF3):0,1%Eu3+(b) YF3 --- --- 675ºC brak danych ~11 nm [232] 

4. 
(55SiO2-20Al2O3-15Na2O-10LaF3): 

0,5%Eu2O3
(a) 

LaF3 1600ºC 1,5 godz. 620ºC 40 godz. 20 nm [95] 

5. 

(44SiO2-28Al2O3-17NaF-11LaF3): 

x%EuF3
(a) 

(x = 0,1; 0,3; 0,5) 

LaF3 1450ºC 2 godz. 690ºC 2 godz. 22 – 31 nm [227] 

6. 89.9SiO2-10LaF3-0,1EuF3
(b) LaF3 --- --- 

800ºC 

1000ºC 
brak danych 

12 nm 

14 nm 
[233] 

7. 
90SiO2-(10-x)La(O,F)-xEu(O,F)(b) 

(x = 0,1; 0,3; 0,5; 0,7; 1,0) 
LaF3 --- --- 300 - 500 brak danych < 10 nm [234] 

8. 90SiO2-9GdF3-1EuF3
(b) GdF3 --- --- 400ºC 10 min ~5 nm [179] 

9. 
(44SiO2-28Al2O3-17NaF-11GdF3): 

0,1%EuF3
(a) 

GdF3 1400ºC 30 min 

610ºC 

630ºC 

650ºC 

670ºC 

2 godz. 

2 godz. 

2 godz. 

2 godz. 

10 nm 

12 nm 

16 nm 

18 nm 

[228] 

10. (80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+(b) GdF3 --- --- 550ºC 
1 min 

3 godz. 

8 godz. 

7,2 ± 0,5 –  

9,0 ± 0,5 
[235] 

(a) materiały otrzymane metodą wysokotemperaturowego topienia 
(b) materiały otrzymane niskotemperaturową metodą zol-żel 
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Otrzymywanie nanokryształów fluorkowych w matrycach amorficznych zazwyczaj 

poprzedzone jest przeprowadzeniem termicznej analizy różnicowej DTA (ang. Differential 

Thermal Analysis), bądź badań metodą różnicowej kalorymetrii skaningowej DSC  

(ang. Differential Scanning Calorimetry), co pozwala na oszacowanie zakresu 

temperaturowego prowadzenia dalszej obróbki termicznej. 

 

 

Rys. 21. Krzywa DTA zarejestrowana dla szkieł o składzie (60SiO2-15B2O3-15Na2O-8CaF2-

2NaF):0,25%Eu2O3 (% mol) (po lewej) [103] oraz krzywa DSC zarejestrowana dla wyjściowych szkieł 

o składzie 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol) (po prawej) [222]. 

 

W oparciu o krzywą DTA zarejestrowaną dla szkieł o składzie (60SiO2-15B2O3-15Na2O-

8CaF2-2NaF):0,25%Eu2O3 (% mol) wyznaczono początek krystalizacji CaF2 w temp. 

708ºC (Tx), natomiast maksimum piku egzotermicznego zarejestrowano w temp. 740ºC 

(Tc). Temperatura zeszklenia (Tg) została zidentyfikowana w temp. 540ºC. W celu 

otrzymania materiałów typu szkło-ceramika, kontrolowana obróbka termiczna 

wyjściowych szkieł została przeprowadzona w temperaturach wybranych z zakresu między 

Tx oraz Tc, tj. w temp. 620ºC, 650ºC oraz 680ºC [105]. Również dla szkieł o składzie 

73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol) w oparciu o zarejestrowaną krzywą DSC 

zidentyfikowano początek (Tx = 375ºC) oraz maksimum (Tc = 382ºC) piku 

egzotermicznego odpowiadającego krystalizacji SrF2, a temperatura zeszklenia (Tg) została 

wyznaczona na 348ºC. Temperatura, w której przeprowadzono kontrolowaną obróbkę 

termiczną wyjściowych szkieł, tj. 370ºC została zatem wybrana z zakresu 

temperaturowego między Tx oraz Tc [222]. Krzywe DTA oraz DSC zostały przedstawione 

na Rys. 21. 
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Rys. 22. Krzywe DTA dla szkieł o składzie: 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3 (% mol) (S1) 

oraz 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) (S2) [223].  

 

Interesujące rezultaty uzyskała grupa badawcza A. Antuzevics dla szkieł o składzie  

40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3 (% mol) (S1) oraz 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-

10NaF-1EuF3 (% mol) (S2), dla których zarejestrowane krzywe DTA przedstawiono na 

Rys. 22. Temperatura zeszklenia (Tg) została oszacowana na 530ºC niezależnie od składu 

badanych szkieł. Temperatury krystalizacji fazy SrF2 (Tc1) zostały zidentyfikowane  

w temp. 595 ± 5ºC dla szkieł o składzie 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3  

(% mol) oraz temp. 598 ± 5ºC dla szkieł 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol). 

Analiza intensywnych pików egzotermicznych (Tc2) na zarejestrowanych krzywych DTA 

oraz ich identyfikacja została uzupełniona o badania rentgenowskiej analizy fazowej XRD. 

Dla szkieł o składzie 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3 (% mol) wygrzewanych  

w temp. 700ºC zarejestrowano poza liniami dyfrakcyjnymi wskazującymi na obecność 

kryształów SrF2, także linie dyfrakcyjne charakterystyczne dla nefelinu (NaAlSiO4).  

W toku dalszego wzrostu temperatury obróbki termicznej do 800ºC zarejestrowano 

dodatkowe linie dyfrakcyjne, które ujawniły obecność kryształów o strukturze sodalitu. 

Zaobserwowano także, że podczas obróbki termicznej szkieł o składzie 50SiO2-20Al2O3-

19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) w temp. 800ºC następuje wstrzymanie krystalizacji fazy 

SrF2 na poczet nowej fazy krystalicznej o strukturze skaleni. Dyfraktogramy 

rentgenowskie XRD oraz zdjęcia TEM szkieł poddanych procesowi obróbki termicznej  

w temperaturze 650ºC, 700ºC oraz 800ºC zostały przedstawione na Rys. 23 [223]. 
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Rys. 23. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD szkieł 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3 (% mol) 
(S1) oraz 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) (S2) po obróbce termicznej prowadzonej  

w temp. 650ºC, 700ºC oraz 800ºC. Przedstawiono również zdjęcia mikroskopowe TEM otrzymanych 

materiałów szklano-ceramicznych po obróbce cieplnej w temp. 650ºC [223].   

 

 

Krystalizacja faz fluorkowych w materiałach zol-żelowych odbywa się  

w temperaturach około 300ºC i jest związana z ubytkiem masy w stosunku do 

wyjściowych kserożeli wskutek zachodzącej reakcji chemicznej rozkładu soli 
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trifluorooctanów. Krzywe TG/DTA zarejestrowane dla materiałów zol-żelowych  

o składzie (90SiO2-10GdF3):0,5Eu3+ (% mol) oraz (80SiO2-20GdF3):0,5Eu3+ (% mol) 

przedstawiono na Rys. 24. Krzywe zostały zarejestrowane przy różnych szybkościach 

przyrostu temperatury. 

 

 
Rys. 24. Krzywe TG/DTA zarejestrowane przy różnych szybkościach przyrostu temperatury dla 

kserożeli o składzie 90SiO2-10GdF3 (% mol) (a) oraz 80SiO2-20GdF3 (% mol) (b) domieszkowanych 

0,5% mol Eu3+ [235]. 
 

 

Pierwszy zidentyfikowany spadek masy oszacowany na 3% - 5% dla kserożelu o składzie 

(90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) oraz 6% - 8% dla kserożelu o składzie (80SiO2-

20GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) został zidentyfikowany w zakresie temperaturowym od 100ºC 

do 180ºC i został przypisany desorpcji wody oraz odparowaniu rozpuszczalników 

organicznych zastosowanych podczas syntezy. Kolejny spadek masy zaobserwowany  

w zakresie temperaturowym od 250ºC do 325ºC na poziomie bliskim 30% związany jest  

z rozkładem termicznym trifluorooctanu gadolinu(III), Gd(CF3COO)3. Zależnie od 

szybkości grzania maksima pików egzotermicznych związanych z krystalizacją fazy GdF3 

zarejestrowane zostały pomiędzy 276ºC do 316ºC dla kserożelu o składzie (90SiO2-

10GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) oraz pomiędzy 272ºC do 296ºC dla kserożelu o składzie 
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(80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ (% mol). Finalnie obróbka termiczna kserożeli celem 

otrzymania materiałów dwufazowych została przeprowadzona w temp. 500ºC. 

Obecność kryształów typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub MF3 (M = Y, La, Gd) po 

przeprowadzonej w sposób kontrolowany obróbce termicznej materiałów amorficznych, 

jest identyfikowana w oparciu o dyfraktogramy wzorcowe wskazanych faz fluorkowych. 

Część z przedstawionych w literaturze badań w zakresie otrzymywania dwufazowych 

materiałów amorficzno-krystalicznych koncentruje się na określeniu wpływu temperatury 

oraz czasu obróbki termicznej materiałów wyjściowych na wielkość krystalitów 

fluorkowych. Badania takie zostały przeprowadzone dla szkieł o składzie 73TeO2-18SrF2-

4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol), które poddano obróbce cieplnej w temp. 370ºC  

w interwałach czasowych od 30 minut do 24 godz. Dyfraktogramy rentgenowskie 

otrzymanych materiałów szklano-ceramicznych przedstawiono na Rys. 25 [222]. 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 25. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla materiałów szklano-ceramicznych 

otrzymanych poprzez wygrzewanie szkieł 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol) w temp. 

370ºC w różnych interwałach czasowych [222]. 

 

 

 

Rezultatem wydłużenia czasu obróbki termicznej wyjściowych szkieł było zwężenie oraz 

znaczny wzrost intensywności zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych, czemu towarzyszył 

sukcesywny wzrost średniej wielkości nanokryształów SrF2 od 17 nm (7 godz.), poprzez  

19 nm (9 godz.), 20 nm (12 godz.) do 21 nm (24 godz.). Podobną relację związaną ze 

zwężeniem linii dyfrakcyjnych zaobserwowano dla materiałów szklano-ceramicznych 
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zawierających nanokryształy SrF2, które otrzymano podczas wzrostu temperatury obróbki 

termicznej szkieł 50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3 (% mol) z 590ºC do 620ºC [221]. 

W czasie wzrostu temperatury obróbki termicznej przeprowadzonej w czasie 1 godz. 

zidentyfikowano wzrost średniej wielkości krystalitów z 9 nm (590ºC) do 22 nm (620ºC). 

Zarejestrowane dyfraktogramy rentgenowskie przedstawiono na Rys. 26. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Rys. 26.  Dyfraktogram rentgenowski XRD szkła o składzie 50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3  

(% mol) oraz materiałów szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obróbki termicznej w temp. 

590ºC (GC590) oraz 620ºC (GC620) [221]. 

 

 

Podobne efekty związane ze zmianą profilu linii dyfrakcyjnych wskutek zmiany czasu  

i temperatury prowadzenia obróbki termicznej zaobserwowano również dla innych 

opisanych w literaturze materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy CaF2 [105, 

111, 217], SrF2 [223], BaF2 [107, 225], YF3 [232], LaF3 [233] oraz GdF3 [228]. 

Interesujące rezultaty otrzymała grupa badawcza J.J. Velázquez dla amorficzno-

krystalicznych materiałów zol-żelowych otrzymanych w czasie obróbki termicznej 

kserożeli o składzie (80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ (% mol), dla których zidentyfikowano 

równoległą krystalizację fazy GdF3 o strukturze rombowej i heksagonalnej [235]. 

Współistnienie odmian polikrystalicznych fazy GdF3 odnotowano po obróbce cieplnej 

przeprowadzonej w temperaturze 550ºC w czasie 1 minuty, 3 godz. oraz 8 godz. 

Dyfraktogramy rentgenowskie zarejestrowane w różnych interwałach czasowych 

przedstawiono na Rys. 27.  
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Rys. 27. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy 

GdF3 otrzymanych podczas obróbki termicznej kserożeli krzemionkowych o składzie (80SiO2-

20GdF3):0,5%Eu3+ w temp. 550ºC przez 1 min, 3 godz. lub 8 godz. [235]. 

 

 

W oparciu o zarejestrowane dyfraktogramy wyznaczono średnie wielkości krystalitów 

GdF3 o strukturze rombowej i heksagonalnej, których wartości zestawiono w Tabeli 7. 

Zgodnie z zamieszczonymi danymi nie zaobserwowano znaczących zmian w średniej 

wielkości nanokryształów GdF3 krystalizujących w układzie heksagonalnym, natomiast  

w efekcie wydłużenia czasu prowadzonej obróbki cieplnej zaobserwowano nieznaczne 

zmniejszenie wielkości nanokryształów GdF3 o strukturze rombowej.  

 

 

 

Tabela 7.  Wielkości nanokryształów GdF3 krystalizujących w układzie heksagonalnym i rombowym 

otrzymanych podczas obróbki termicznej kserożeli o składzie (80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ w temp. 

550ºC w różnych interwałach czasowych [235].  

 

 Średnia wielkość krystalitów GdF3 

1 min. 3 godz. 8 godz. 

faza 

heksagonalna 
7,6 ± 0,5 7,2 ± 0,5 7,3 ± 0,5 

faza 

rombowa 
9,0 ± 0,5 8,4 ± 0,5 7,7 ± 0,5 
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Według niektórych doniesień literaturowych wprowadzenie optycznie czynnych 

jonów Eu3+ do matrycy amorficznej ma szczególne znaczenie w procesie kształtowania 

kryształów fluorkowych, ponieważ przypisuje się im rolę zarodków krystalizacji. 

Tendencję taką odnotowano dla materiałów zol-żelowych otrzymanych przez M. Secu 

[230]. Porównując dyfraktogramy rentgenowskie materiałów dwufazowych otrzymanych 

poprzez obróbkę termiczną w temp. 800ºC wyjściowych kserożeli o składzie 95SiO2-

5CaF2 (% mol) domieszkowanych jonami Eu3+ (1% mol) jak i niedomieszkowanych, lepiej 

wykształcone linie dyfrakcyjne zarejestrowano dla materiałów domieszkowanych  

(Rys. 28). Metodą Scherrera oszacowano średnie wielkości nanokryształów CaF2, które  

w przypadku materiałów domieszkowanych są dwukrotnie większe (16 nm ± 1 nm)  

w stosunku do materiałów niedomieszkowanych (8 nm ± 1 nm).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 28. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla wyjściowych kserożeli o składzie 

95SiO2-5CaF2 (% mol) oraz dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych domieszkowanych 

jonami Eu3+ (1% mol) oraz niedomieszkowanych [230]. 

 

 

Interesujące rezultaty pozwalające potwierdzić pełnienie przez jony Eu3+ roli zarodków 

krystalizacji otrzymano także dla innych materiałów szklano-ceramicznych zawierających 

nanokryształy CaF2 [217]. W tym celu porównano dyfraktogramy rentgenowskie szkieł 

49SiO2-29Al2O3-19CaF2-3EuF3 (% mol) poddanych obróbce termicznej w różnych 
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warunkach czasu i temperatury (5 minut oraz 15 minut w temp. 730ºC, a także 45 minut  

w temp. 760ºC) z dyfraktogramem rentgenowskim zarejestrowanym dla matrycy szklistej 

bez zawartości jonów Eu3+ uprzednio wygrzanej w temp. 800ºC przez 30 minut (Rys. 29). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 29. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD szkieł 49SiO2-29Al2O3-19CaF2-3EuF3 (% mol) 

poddanych obróbce termicznej w temp. 730ºC w ciągu 5 min oraz 15 min, a także w temp. 760ºC przez 

45 min. Przedstawiono również dyfraktogram zarejestrowany dla szkieł niedomieszkowanych jonami 

Eu3+ po obróbce w temp. 800ºC przez 30 min. [217]. 

 

 

Podczas wydłużania czasu oraz zwiększania temperatury obróbki termicznej wyjściowych 

szkieł domieszkowanych jonami Eu3+ zaobserwowano postępujący wzrost intensywności 

linii dyfrakcyjnych, a średnie wielkości otrzymanych kryształów CaF2 oszacowano na  

35 nm (730ºC, 5 min), 45 nm (730ºC, 15 min) oraz 130 nm (760ºC, 45 min). Mimo 

przeprowadzenia obróbki termicznej szkieł niedomieszkowanych jonami Eu3+ na 

dyfraktogramie rentgenowskim nie zarejestrowano linii dyfrakcyjnych, co potwierdziło ich 

amorficzny charakter. Rezultaty przeprowadzonych badań jednoznacznie potwierdziły 

zatem szczególny udział jonów Eu3+ w procesie krystalizacji fazy CaF2 w badanych 

szkłach. Podobne wnioski związane z rolą jonów Eu3+ w matrycy szklistej wyciągnął  
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D. Chen i współpracownicy dla szkła o składzie 44SiO2-28Al2O3-17NaF-11LaF3 (% mol) 

domieszkowanego 0,5% mol Eu3+ poddanego obróbce termicznej w temp. 690ºC w ciągu  

2 godz. [227]. Zarówno na podstawie dyfraktogramów rentgenowskich, jak i zdjęć 

mikroskopowych TEM zaobserwowano spadek wielkości nanokryształów LaF3 z ~35 nm 

dla materiału szklano-ceramicznego niedomieszkowanego do ~20 nm dla materiału 

domieszkowanego jonami Eu3+. Niemniej jednak obraz TEM mikrostruktury materiału 

domieszkowanego ujawnił utworzenie znacznie większej ilości nanokrystalicznej frakcji 

LaF3 (Rys. 30). Na podstawie przeprowadzonych badań DSC autorzy zidentyfikowali 

również spadek temperatury krystalizacji fazy LaF3 w badanych szkłach wraz ze wzrostem 

stężenia jonów Eu3+. Obydwa zaobserwowane efekty pozwoliły stwierdzić, że 

wprowadzone do matrycy szklistej jony Eu3+ pełnią funkcję zarodków krystalizacji.  

 

 
Rys. 30. Zdjęcie mikroskopowe TEM materiałów szklano-ceramicznych otrzymanych po obróbce 

termicznej szkieł 44SiO2-28Al2O3-17NaF-11LaF3 (% mol) w temp. 690ºC: (a) bez zawartości jonów 

Eu3+ oraz (b) domieszkowanych 0,5 %mol Eu3+ (b) [227]. 
 

 

W wyniku domieszkowania jonami Eu3+ często obserwowane jest niewielkie 

przesunięcie zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych w porównaniu z dyfraktogramami 

wzorcowymi faz MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub MF3 (M = Y, La, Gd). Efekt ten wyraźnie 

wskazuje na częściowe wbudowanie domieszki optycznie aktywnej w sieć krystaliczną 

fazy macierzystej. Podstawienie w macierzystej sieci krystalicznej jonów M2+ (Ca2+, Sr2+, 

Ba2+) lub M3+ (Y3+, La3+, Gd3+) przez jony Eu3+ wiąże się ze zmianą parametrów komórki 
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elementarnej, co wynika z różnicy promieni jonowych między jonami Eu3+ (1,07 Å),  

a kationami M2+ (M = Ca, Sr, Ba) oraz M3+ (M = Y, La, Gd). Wartości promieni jonowych 

kationów tworzących sieci krystaliczne faz typu MF2 oraz MF3 zestawiono w Tabeli 8. 

 

 

Tabela 8.  Promienie jonowe kationów w sieciach krystalicznych faz typu MF2 i MF3 [236-238]. 

 

Typ fazy krystalicznej Kation metalu Promień jonowy [Å] 

MF2 

Ca2+ 1,00 

Sr2+ 1,18 

Ba2+ 1,35 

MF3 

Y3+ 1,02 

La3+ 1,16 

Gd3+ 1,05 

 

 

Wyraźne przesunięcie linii dyfrakcyjnych w stosunku do dyfraktogramu wzorcowego fazy 

LaF3 (kartoteka JCPDS 74-2415) zostało zaobserwowane dla materiałów szklano-

ceramicznych otrzymanych podczas obróbki termicznej szkieł o składzie (44SiO2-

28Al2O3-17NaF-11LaF3):x%EuF3 (x = 0,1; 0,3; 0,5) (% mol) w temp. 690ºC w czasie  

2 godz. (Rys. 31) [227]. Po prawej stronie Rys. 30 przedstawiono położenie kątowe linii 

dyfrakcyjnej (111) w zależności od stężenia jonów Eu3+ w otrzymanych materiałach 

szklano-ceramicznych. 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 31. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla wyjściowego szkła 44SiO2-28Al2O3-

17NaF-11LaF3 (% mol) (a), a także materiałów szklano-ceramicznych bez zawartości jonów Eu3+  

(b) oraz domieszkowanych 0,1 %mol Eu3+ (c), 0,3 %mol Eu3+ (d) oraz 0,5 %mol Eu3+ (e) [227].  
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Zaobserwowany efekt związany z przesunięciem linii dyfrakcyjnych wyraźnie wskazuje na 

zmniejszenie parametrów komórki elementarnej fazy LaF3, co jest niewątpliwie związane  

z podstawieniem kationów La3+ przez Eu3+ w sieci macierzystej. Co więcej wzrostowi 

stężenia jonów Eu3+ w badanych materiałach szklano-ceramicznych towarzyszy 

sukcesywne przesunięcie linii dyfrakcyjnej (111) ku wyższym wartościom położenia 

kątowego, co świadczy o postępującym zmniejszeniu parametrów komórki elementarnej 

nanokryształów LaF3. Uzyskane rezultaty stanowią zatem o coraz efektywniejszym 

wbudowaniu jonów domieszki aktywnej w macierzystą sieć krystaliczną LaF3. Podobne 

rezultaty związane z wyraźnym przesunięciem linii dyfrakcyjnych odnotowano również 

dla dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych otrzymanych po obróbce 

termicznej kserożeli o składzie (95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ oraz (95SiO2-5BaF2):1%Eu3+  

(% mol) [107, 230].  

W związku ze zmianą parametrów komórek elementarnych faz fluorkowych typu 

MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub MF3 (M = Y, La, Gd) podczas domieszkowania kryształów 

macierzystych jonami Eu3+, niektórzy autorzy wskazują różnice w wartościach stałych 

sieciowych. C.E. Secu wraz z zespołem badawczym zidentyfikował wzrost stałej sieciowej 

otrzymanych nanokryształów CaF2 z 5,463 Å (dla materiału niedomieszkowanego) do  

5,539 Å (dla materiału domieszkowanego jonami Eu3+) [230]. Wzrost stałej sieciowej 

został wytłumaczony skierowaniem anionów fluorkowych F- w pozycje międzywęzłowe, 

podczas podstawienia w macierzystej sieci krystalicznej jonów Ca2+ przez jony Eu3+. 

Wprowadzenie anionów fluorkowych w pozycje międzywęzłowe generuje dodatkowe 

oddziaływania elektrostatyczne o charakterze odpychającym, co w efekcie powoduje 

wzrost stałej sieciowej. Postępujący wzrost stałej sieciowej nanokryształów CaF2  

w materiałach szklano-ceramicznych domieszkowanych jonami Eu3+ (0,25 %mol) 

towarzyszył również wzrostowi temperatury obróbki cieplnej wyjściowych szkieł 

otrzymanych w zespole badawczym Y. Li [105]. Odnotowany wówczas wzrost stałej 

sieciowej od 0,54639 nm (620ºC) poprzez 0,54668 nm (650ºC) do 0,54764 nm (680ºC) 

świadczy o rosnącej efektywności wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną CaF2.  

Z uwagi na większe promienie jonowe kationów Sr2+ (1,18 Å) oraz Ba2+ (1,35 Å)  

w stosunku do jonu Eu3+ (1,07 Å), wbudowanie domieszki optycznie aktywnej w sieci 

macierzyste kryształów SrF2 lub BaF2 wiąże się ze spadkiem stałych sieciowych. Dla zol-

żelowego materiału dwufazowego domieszkowanego jonami Eu3+ (1 %mol) zawierającego 

nanokryształy BaF2 odnotowano spadek stałej sieciowej (6,129 Å) w stosunku do wartości 

wyznaczonej dla materiału amorficzno-krystalicznego niedomieszkowanego jonami Eu3+ 
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(6,29 Å) [107], co stanowi o  podstawieniu kationów Ba2+ przez jony Eu3+ w sieci 

krystalicznej BaF2. Wzrost efektywności wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną 

nanokryształów SrF2 stwierdzono także w badaniach prowadzonych przez M. Walas  

oraz współpracowników wskutek wydłużenia czasu obróbki termicznej szkieł o składzie 

73TeO2-4BaO-3Bi2O3-18SrF2-2Eu2O3 (% mol) [222]. Efektem wydłużenia czasu obróbki 

termicznej szkieł z 9 godz. do 24 godz. było zmniejszenie wartości stałej sieciowej  

z 5,66 Å do 5,60 Å, ale również zmniejszenie odległości międzypłaszczyznowej d(111)  

z 3,27 Å do 3,22 Å. Spadek wskazanych parametrów ma niewątpliwy związek  

z wbudowaniem jonów Eu3+ w nanokryształy macierzystej sieci SrF2.  

Wyznaczone metodą Scherrera wielkości nanokryształów fluorkowych 

rozproszonych w matrycach amorficznych zazwyczaj są potwierdzane technikami 

mikroskopowymi. Otrzymane nanokryształy fluorkowe są widoczne w postaci sferycznych 

obiektów rozdystrybuowanych na szarym tle obrazującym amorficzną matrycę szklistą. 

Ponadto techniki mikroskopowe stanowią doskonałe narzędzie obrazowania zmian 

mikrostruktury, podczas modyfikacji parametrów związanych z temperaturą i czasem 

obróbki termicznej wyjściowych materiałów amorficznych. Obserwację wzrostu 

nanokryształów BaF2 w materiałach szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obróbki 

cieplnej szkieł o składzie 68SiO2-15BaF2-13K2CO3-2,75La2O3-1Sb2O3-0,25Eu2O3 (% mol) 

w temp. 600ºC oraz 650ºC przeprowadzono na podstawie zdjęć TEM (Rys. 32) [225].  

  

 

Rys. 32. Zdjęcia mikroskopowe TEM układów szklano-ceramicznych z rozproszoną fazą krystaliczną 

BaF2 otrzymanych po wygrzewaniu wyjściowych szkieł o składzie 68SiO2-15BaF2-13K2CO3-
2,75La2O3-1Sb2O3-0,25Eu2O3 (% mol) w temp. 600ºC (po lewej) oraz 650ºC (po prawej) [225]. 
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Zdjęcia mikroskopowe TEM ujawniły wzrost wielkości nanokryształów BaF2 

rozproszonych w amorficznej matrycy szkła ze średnicy w zakresie 6 nm – 10 nm po 

obróbce termicznej przeprowadzonej w temp. 600ºC, do średnicy w zakresie 10 nm –  

20 nm po obróbce cieplnej w temp. 650ºC. Podobnie wzrost wielkości nanokryształów 

CaF2 zaobserwowano w czasie wzrostu temperatury obróbki termicznej szkieł o składzie 

60SiO2-16CaF2-9Na2O-7CaO-5K2O-2MgO-1Eu2O3 (% mol) przy użyciu techniki FE-SEM 

(ang. Field Emission Scanning Electron Microscopy, Rys. 33) [111]. Zdjęcie wyjściowych 

szkieł pozwoliło na jednoznaczne wykluczenie obecności fazy krystalicznej. Wygrzewanie 

wyjściowych szkieł w temp. 550ºC pozwoliło na otrzymanie sferycznych nanokryształów 

CaF2 o wielkości w zakresie od 25 nm do 30 nm, równomiernie rozproszonych  

w amorficznej matrycy szkła. Podniesienie temperatury obróbki termicznej do 560ºC 

spowodowało wzrost nanokryształów CaF2, których wielkości zostały oszacowane na  

60 nm – 90 nm. Efektem dalszego wzrostu temperatury obróbki cieplnej do 570ºC  było 

zwiększenie średnicy otrzymanych kryształów CaF2 do 150 nm – 170 nm. 

 
Rys. 33. Zdjęcia mikroskopowe FE-SEM: (a) wyjściowego szkła o składzie 60SiO2-16CaF2-9Na2O-

7CaO-5K2O-2MgO-1Eu2O3 (% mol) oraz materiałów szklano-ceramicznych z rozproszoną fazą 
krystaliczną CaF2 otrzymanych poprzez obróbkę termiczną w temp. (b) 550ºC, (c) 560ºC oraz  

(d) 570ºC [111]. 
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Często obserwowanym efektem w czasie obróbki termicznej wyjściowych szkieł jest 

tendencja do tworzenia, przez wykrystalizowane nanokryształy fluorkowe, większych 

zespołów, tj. aglomeratów. Tendencję do ich tworzenia opisano w pracy Y. Li  

i współpracowników, w której przedstawiono zdjęcie mikroskopowe SEM materiału 

szklano-ceramicznego z rozproszoną fazą CaF2, otrzymanego po obróbce termicznej  

w temp. 680ºC wyjściowego szkła o składzie (60SiO2-15B2O3-15Na2O-8CaF2-2NaF): 

0,25%Eu2O3 (% mol) (Rys. 34) [105]. Zdjęcie mikroskopowe SEM ujawniło obecność 

większych struktur w porównaniu do wielkości kryształów CaF2 wyznaczonej metodą 

Scherrera (44,9 nm). Uzyskane rezultaty potwierdziły zatem utworzenie aglomeratów. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 34. Zdjęcie mikroskopowe SEM materiału szklano-ceramicznego z rozproszonymi 

nanokryształami CaF2 po wygrzewaniu szkła o składzie (60SiO2-15B2O3-15Na2O-8CaF2-2NaF): 

0,25%Eu2O3 (% mol) w temp. 680ºC [105]. 

 

 

Z punktu widzenia potencjalnych zastosowań w optoelektronice istotne jest, aby 

dwufazowy materiał amorficzno-krystaliczny zachował transparentność. Zgodnie z teorią 

Rayleigha-Gansa może ona zostać osiągnięta, gdy wielkość rozproszonych w matrycy 

amorficznej nanokrystalitów nie przekracza 15 nm [239, 240]. W niektórych spośród 

opisanych w literaturze materiałach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu3+, 

zawierających nanokryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub MF3 (M = Y, La, Gd), 

zidentyfikowano obecność krystalitów o wielkości, która nie przekracza 15 nm. Materiały 

te zostały otrzymane na drodze kontrolowanej obróbki cieplnej szkieł otrzymanych 

konwencjonalną metodą wysokotemperaturowego topienia [218, 221, 223, 225, 228] oraz 

materiałów zol-żelowych [107, 179, 232-235]. Zdjęcia mikroskopowe nanokryształów 
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fluorkowych w wybranych materiałach dwufazowych zostały przedstawione na  

Rys. 35-38.  

 

 

  

 

 

 

 

 

 

  

  

 

   

 

 

 

 

 
Rys. 35. Zdjęcia mikroskopowe TEM oraz HR-TEM nanokryształów CaF2 (b) oraz SrF2 (c) o średnicy 

około 10 nm otrzymanych w wyniku obróbki termicznej szkieł (45SiO2-25CaF2-20Al2O3-

10CaO):4%EuF3 (% mol) w temp. 700ºC oraz (50SiO2-20ZnF2-16SrF2-10Al2O3):4%EuF3 (% mol)  

w temp. 660ºC [218]. 
 

 

 

 

 

 

 

   

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 36. Zdjęcie mikroskopowe HR-TEM nanokryształów YF3 w zol-żelowym materiale dwufazowym 

otrzymanym po obróbce termicznej wyjściowego kserożelu o składzie (90SiO2-10YF3):0,1%Eu3+  

(% mol) w temp. 675ºC. Wielkość nanokryształów została oszacowana na 11 nm [232]. 
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Rys. 37. Zdjęcia mikroskopowe TEM (a) oraz HR-TEM (b) materiału dwufazowego otrzymanego po 

obróbce termicznej kserożelu o składzie 89,9SiO2-10LaF3-0,1EuF3 (% mol). Wielkość nanokryształów  

LaF3 została oszacowana na 12 nm [233].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 38. Zdjęcie HR-TEM dwufazowego materiału zol-żelowego otrzymanego w wyniku obróbki 

termicznej kserożelu o składzie 90SiO2-9GdF3-1EuF3 (% mol) w temp. 400ºC. Średnia wielkość 

krystalitów została oszacowana na 5 nm [179]. 

 

 

Analizując deklarowane w literaturze warunki procesu obróbki cieplnej materiałów 

amorficznych celem otrzymania transparentnych materiałów szklano-ceramicznych 
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obserwuje się tendencję do jej prowadzenia w temperaturach 600ºC lub wyższych (600ºC 

[223, 225], 610ºC i 630ºC [228], a także 700ºC [218]). Opisane w literaturze nanokryształy 

fluorkowe (o wielkości, która nie przekracza 15 nm) rozproszone w matrycach  

zol-żelowych zostały otrzymane podczas obróbki termicznej wyjściowych kserożeli  

w podobnym zakresie temperaturowym (1000ºC [233], 800ºC [107, 233], 675ºC [232]). 

Jednak według niektórych doniesień możliwe jest otrzymanie transparentnych 

dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych w niższych temperaturach, tj. 320ºC 

[107], 540ºC [107], 300ºC-500ºC [234], 550ºC [235] lub 400ºC [179].   
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2.3. Spektroskopia jonów Eu3+ w materiałach dwufazowych 
 

Komplementarnie do badań rentgenowskiej analizy fazowej oraz technik 

mikroskopowych i spektroskopii w podczerwieni, cennym narzędziem w zakresie 

szacowania zmian w symetrii lokalnego otoczenia w matrycy, będących efektem 

zachodzących zmian strukturalnych, jest spektroskopia jonów Eu3+. Unikalność jonów 

Eu3+ wynika zatem nie tylko z szerokiego aspektu aplikacyjnego materiałów nimi 

domieszkowanych w szeroko rozumianej optoelektronice, lecz natura charakterystycznych 

przejść elektronowych jonów Eu3+ pozwala także na ich powszechne stosowanie w roli 

sond spektroskopowych. Widmo emisyjne jonów Eu3+ stanowi zatem cenne źródło 

informacji odnośnie lokalnej symetrii wokół domieszki aktywnej, na którym najczęściej 

rejestrowanych jest pięć pasm luminescencyjnych związanych z przejściami z poziomu 5D0 

na 7FJ (J = 0-4)  zachodzących w obrębie konfiguracji 4f6. Z tego też względu kluczową 

rolę w kontekście oszacowania efektywności wbudowania jonów Eu3+ w sieci krystaliczne 

faz fluorkowych podczas procesu obróbki termicznej pełni analiza profilu 

luminescencyjnego otrzymanych dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych. 

Schemat poziomów energetycznych jonów Eu3+ przedstawiono na Rys. 39.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 39. Diagram poziomów energetycznych jonów Eu3+. 



60 

 

Pasmo związane z przejściem 5D0 → 7F1 wykazuje naturę dipolowo-magnetyczną, 

natomiast pozostałe pasma odpowiadające przejściom 5D0 → 7FJ (J = 0, 2, 3, 4) mają 

charakter dipolowo-elektryczny. Przejście dipolowo-magnetyczne jest dozwolone, a jego 

intensywność jest niemalże całkowicie niezależna od symetrii lokalnego otoczenia wokół 

jonów Eu3+ w matrycy. W odróżnieniu od niego, wewnątrz-konfiguracyjne przejścia  

o naturze dipolowo-elektrycznej, są wzbronione ze względu na parzystość, o czym stanowi 

reguła Laporte’a. Reguła ta zabrania przejść pomiędzy stanami o tej samej parzystości, 

jednakże odnosi się ona do przypadku swobodnego jonu. Po wprowadzeniu jonu Eu3+ do 

matrycy, jej oscylacje powodują mieszanie się funkcji falowych o przeciwnej parzystości 

powodując naruszenie reguły Laporte’a. W efekcie przejścia elektronowe natury dipolowo-

elektrycznej są obserwowane na rejestrowanych widmach emisyjnych, a intensywność 

odpowiadających im pasm w sposób znaczący zależy od symetrii lokalnego otoczenia 

wokół domieszki optycznie aktywnej. Spośród przejść emisyjnych jonów Eu3+  

o charakterze dipolowo-elektrycznym, przejście 5D0 → 7F2 jest klasyfikowane jako 

przejście nadczułe, które jest szczególnie wrażliwe na wszelkie zmiany w symetrii 

lokalnego otoczenia. Z tego też względu w ośrodkach pozbawionych środka symetrii 

szczególną intensywnością odznacza się czerwona luminescencja pasma 5D0 → 7F2. 

Przejawem wzrostu symetrii wokół jonów Eu3+ jest zmniejszenie prawdopodobieństwa 

przejść o charakterze dipolowo-elektrycznym, a pasmo o największej intensywności 

odpowiada wówczas przejściu 5D0 → 7F1 [38]. W związku ze wskazaną relacją, stosunek 

intensywności pasm odpowiadających przejściom 5D0 → 7F2 oraz 5D0 → 7F1 służy do 

określania symetrii lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ i jest znany powszechnie  

w literaturze jako współczynnik R/O (ang. red-to-orange). Informuje on także  

o charakterze wiązań między jonami Eu3+ a ich najbliższym otoczeniem w matrycy. 

Wzrost wartości współczynnika R/O wskazuje na udział wiązań kowalencyjnych, 

natomiast spadek parametru R/O wiąże się ze wzrostem udziału wiązań o charakterze 

jonowym [38, 241, 242]. Z tego też względu, gdy jony Eu3+ są usytuowane w matrycy 

amorficznej pozbawionej uporządkowania dalekiego zasięgu, pasmo odpowiadające 

przejściu dipolowo-elektrycznemu 5D0 → 7F2 dominuje nad intensywnością pasma 

związanego z przejściem o naturze dipolowo-magnetycznej 5D0 → 7F1. Wbudowanie 

jonów Eu3+ w sieć krystaliczną faz fluorkowych, w czasie procesu kontrolowanej obróbki 

termicznej wyjściowych materiałów amorficznych, stwierdza się na podstawie spadku 

intensywności pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-elektrycznemu 5D0 → 7F2,  

w efekcie czego na rejestrowanym widmie dominuje pomarańczowa luminescencja pasma 
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5D0 → 7F1 [220, 233, 236]. Współczynnik R/O może być również obliczany na podstawie 

stosunku intensywności pasm 5D0 → 7F4 oraz 5D0 → 7F1 (R/O (4/1)). W pracy W. Deng  

i współpracownicy [111] obliczyli wartości współczynnika R/O (2/1) oraz R/O (4/1) dla 

szkła o składzie 60SiO2-16CaF2-9Na2O-7CaO-5K2O (% mol) domieszkowanego 1 %mol 

Eu2O3 oraz materiałów szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obróbki termicznej 

szkła w temperaturze 550ºC, 560ºC oraz 570ºC. Wartości współczynników R/O (2/1) oraz  

R/O (4/1) zestawiono w Tabeli 9.   

 

Tabela 9.  Parametry spektroskopowe jonów Eu3+ w szkle (60SiO2-16CaF2-9Na2O-7CaO-

5K2O):1%Eu2O3 (% mol) oraz materiałach szklano-ceramicznych zawierających nanokryształy CaF2 

[111]. 

Badany materiał Wielkość krystalitów CaF2 R/O (2/1) R/O (4/1) 

wyjściowe szkło --- 2,67 0,31 

szkło-ceramika (550ºC/10 godz.) 25 nm – 30 nm 2,14 0,28 

szkło-ceramika (560ºC/10 godz.) 60 nm – 90 nm 1,71 0,25 

szkło-ceramika (570ºC/10 godz.) 150 nm – 170 nm 1,53 0,24 

 

 

Na podstawie uzyskanych wartości R/O wykazano, że w miarę wzrostu wielkości 

krystalitów CaF2 podczas kontrolowanej obróbki cieplnej wyjściowych szkieł efektywność 

wbudowania jonów Eu3+ w macierzystą sieć krystaliczną fazy fluorkowej staje się większa, 

czego przejawem jest spadek wartości współczynnika R/O (2/1). W przeciwieństwie do 

przejścia 5D0 → 7F2, przejście 5D0 → 7F4 nie wykazuje charakteru nadczułego, co 

odzwierciedla się w znikomym spadku wartości współczynnika R/O (4/1). Powszechnym 

zatem narzędziem w zakresie szacowania symetrii wokół jonów Eu3+ jest współczynnik 

R/O definiowany poprzez stosunek intensywności pasm 5D0 → 7F2 oraz 5D0 → 7F1. 

 Oprócz analizy współczynnika R/O (Eu3+), cennym narzędziem pozwalającym na 

określenie zmian w symetrii lokalnego otoczenia jest teoria Judda-Ofelta. Parametry 

intensywności przejść w ujęciu teorii Judda-Ofelta obliczane są na podstawie stosunków 

intensywności pasm odpowiadających przejściom 5D0 → 7FJ (J = 2, 4, 6) oraz 5D0 → 7F1.  

Z uwagi na fakt, że w widmach emisyjnych jonów Eu3+ pasmo odpowiadające przejściu  

5D0 → 7F6 najczęściej nie jest rejestrowane, w analizie uwzględnia się głównie parametry 

Ω2 i Ω4 [38]. Parametr Ω2 uwzględnia efekty związane z symetrią lokalnego otoczenia 

wokół jonów Eu3+ w związku z czym obserwuje się jego spadek podczas zmiany lokalnego 

otoczenia z tlenkowego na fluorkowe, natomiast parametr Ω4 związany jest  
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z oddziaływaniami dalekiego zasięgu [38, 219, 226]. Analiza Judda-Ofelta została 

przeprowadzona dla szkieł o składzie 45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3 (% mol) 

domieszkowanych jonami Eu3+ w ilości 0,1 %mol oraz 1 %mol, a także materiałów 

szklano-ceramicznych otrzymanych po obróbce termicznej szkieł w temp. 670ºC.  

W oparciu o zarejestrowane widma emisyjne Y. Yu i współpracownicy wyznaczyli 

parametry Ω2 i Ω4, których wartości zostały zestawione w Tabeli 10 [226]. 

 

Tabela 10.  Wartości parametrów Ω2 oraz Ω4 dla wyjściowych szkieł (45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3) 

(% mol)  domieszkowanych jonami Eu3+ (0,1 %mol, 1 %mol) oraz materiałów szklano-ceramicznych 

[226]. 

 

Rodzaj materiału Ω2 (10-19 cm2) Ω4 (10-19 cm2) 

szkło (0,1 %mol Eu3+) 4,74 3,57 

szkło-ceramika (0,1 %mol Eu3+) 1,57 3,53 

szkło (1,0 %mol Eu3+) 5,79 3,68 

szkło-ceramika (1,0 %mol Eu3+) 1,41 3,90 

 

 

Porównując wartości parametru Ω2 dla szkieł oraz materiałów szklano-ceramicznych 

zaobserwowano wyraźny spadek, który sugeruje zmianę symetrii w lokalnym otoczeniu 

wokół jonów Eu3+, co niewątpliwie ma związek z częściowym wbudowaniem domieszki 

optycznie aktywnej w sieć krystaliczną otrzymanych nanokryształów YF3. Jako, że 

parametr Ω4 nie jest zależny od lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ nie zaobserwowano 

znaczących zmian w wyznaczonych wartościach dla szkieł oraz materiałów szklano-

ceramicznych.   

Innym efektem spektroskopowym świadczącym o wprowadzeniu domieszki 

optycznie aktywnej w sieć krystaliczną faz fluorkowych jest rozszczepienie Starkowskie 

rejestrowanych pasm luminescencyjnych. Zjawisko to jest spowodowane działaniem pola 

elektrycznego sieci krystalicznej, wskutek czego następuje rozszczepienie poziomów 

energetycznych na podpoziomy, których ilość jest uwarunkowana symetrią otoczenia 

wokół jonu aktywnego [38]. W przypadku materiałów dwufazowych na rejestrowanych 

widmach emisyjnych zazwyczaj nie sposób zidentyfikować wszystkich składowych 

poszczególnych pasm, co w głównej mierze spowodowane jest częściową dystrybucją 

jonów Eu3+ w matrycy amorficznej, stąd też wpływ pola krystalicznego zazwyczaj jest 

maskowany. 
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Spośród opisanych w literaturze dwufazowych materiałów amorficzno-

krystalicznych zawierających fazy fluorkowe typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) znaczący spadek 

intensywności pasma odpowiadającego przejściu 5D0 → 7F2 oraz rozszczepienie 

Starkowskie pasm emisyjnych po obróbce cieplnej zaobserwowano tylko dla nielicznych 

materiałów [107, 220, 223]. Dla pozostałych spośród wskazanej klasy materiałów 

optycznych widma emisyjne są zdominowane pasmem związanym z przejściem dipolowo-

elektrycznym 5D0 → 7F2. Nie odnotowano również rozszczepienia pasm emisyjnych, co 

świadczy o obecności jonów Eu3+ w matrycach amorficznych, mimo krystalizacji faz 

fluorkowych typu MF2, których obecność potwierdziły przeprowadzone badania 

strukturalne [105, 111, 217-219, 230]. Co ciekawe, dla żadnego (z dotychczas opisanych  

w literaturze) materiału dwufazowego zawierającego fazę krystaliczną CaF2, nie 

zaobserwowano spadku intensywności pasma 5D0 → 7F2 w stosunku do intensywności 

pasma 5D0 → 7F1. Niemniej jednak zaobserwowano wzrost intensywności pasm 

emisyjnych, co świadczy o częściowym wbudowaniu jonów Eu3+ w niskofononową fazę 

krystaliczną CaF2 [105, 217, 230]. 

Wyraźne wbudowanie optycznie aktywnych jonów Eu3+ w fazę krystaliczną SrF2 

uzyskał zespół X. Wang podczas kontrolowanej obróbki termicznej szkła o składzie 

(50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1%EuF3 (% mol) w temp. 660ºC w czasie 2 godz. [220]. 

Wykazano, że po procesie kontrolowanej obróbki termicznej wyjściowego szkła nastąpił 

znaczący, około dziewięciokrotny wzrost intensywności pasm luminescencyjnych, co 

stanowi konsekwencję wprowadzenia jonów Eu3+ w sieć krystaliczną SrF2 o niskiej energii 

drgań fononów. Wyjątek w tym aspekcie stanowi jednak pasmo 5D0 → 7F2, dla którego nie 

odnotowano wzrostu intensywności. W efekcie zaobserwowano znaczny spadek wartości 

współczynnika R/O z 2,32 (dla szkła) do 0,46 (dla materiału szklano-ceramicznego). 

Spadek współczynnika R/O świadczy o wzroście symetrii w najbliższym otoczeniu wokół 

jonów Eu3+, co także potwierdziło wbudowanie jonów domieszki w nanokrystaliczną fazę 

fluorkową SrF2. Widmo emisji oraz ekscytacji jonów Eu3+ w wyjściowym szkle oraz 

materiale szklano-ceramicznym z rozproszoną fazą SrF2 przedstawiono na Rys. 40. 
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Rys. 40. Widmo emisji oraz ekscytacji jonów Eu3+ w szkle (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1%EuF3 

(% mol) oraz materiału szklano-ceramicznego z rozproszoną fazą SrF2 [220]. 

 

Na przedstawionym widmie ekscytacji wyjściowego szkła zarejestrowane zostało szerokie 

pasmo w zakresie spektralnym od ~200 nm do ~300 nm, które zidentyfikowano jako 

pasmo przeniesienia ładunku CT O2- → Eu3+. Obecność wskazanego pasma związana jest  

z utworzeniem wiązań Eu-O w tlenkowej matrycy szklistej. Wskutek przeprowadzonej 

kontrolowanej obróbki cieplnej zaobserwowano zanik pasma CT, co dowodzi zmiany 

charakteru lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ z tlenkowego (w wyjściowych szkłach) 

na fluorkowe (nanokryształy SrF2). W oparciu o różnice w profilu widm ekscytacji 

zarejestrowanych dla wyjściowego szkła oraz materiału szklano-ceramicznego, autorzy 

wnioskują o podstawieniu jonów Sr2+ przez jony Eu3+ w macierzystej sieci krystalicznej 

SrF2.  

Znaczny spadek współczynnika R/O odnotowano także dla materiałów szklano-

ceramicznych otrzymanych przez A. Antuzevics i współpracowników otrzymanych 

podczas wygrzewania szkieł o składzie 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3  

(% mol) oraz 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) w temp. 600ºC oraz 650ºC 

[223]. Widma emisji wyjściowych szkieł oraz materiałów szklano-ceramicznych 

zawierających nanokryształy SrF2 przedstawiono na Rys. 41.  
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Rys. 41. Widma emisji jonów Eu3+ w szkłach materiałach 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3  

(% mol) (S1) oraz  50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) (S2), a także materiałów szklano-

ceramicznych zawierających nanokrystaliczną fazę SrF2 zarejestrowane po wzbudzeniu λexc = 394 nm 

[223]. 

 

 

W efekcie obróbki termicznej zaobserwowano znaczny spadek wartości wyznaczonych 

współczynników R/O w stosunku do wyjściowych szkieł, a także zauważalne 

rozszczepienie pasm emisyjnych, co sugeruje migrację jonów Eu3+ z matrycy amorficznej 

do sieci krystalicznej SrF2. Na postawie zamieszczonych na Rys. 41 danych 

zaobserwowano, że wzrost temperatury z 600ºC na 650ºC obróbki termicznej szkieł  

o składzie 40SiO2-25Al2O3-19SrF2-15Na2CO3-1EuF3 (% mol) wywołuje dalszy spadek 

współczynnika R/O, co niewątpliwie ma związek z większą efektywnością wbudowania 

jonów Eu3+ w kryształy SrF2 podczas ich wzrostu z 6,75 ± 0,25 nm (600ºC) do 21,36 ± 

0,74 nm (650ºC). W przypadku materiałów szklano-ceramicznych uzyskanych w czasie 

obróbki cieplnej szkieł o składzie 50SiO2-20Al2O3-19SrF2-10NaF-1EuF3 (% mol) 

zaobserwowano mniejszy spadek współczynnika R/O podczas wzrostu temperatury  

z 600ºC do 650ºC, co można wytłumaczyć mniejszą różnicą w wielkości formowanych 

kryształów SrF2 z 14,91 ± 0,39 nm (600ºC) do 23,3 ± 1,7 nm (650ºC) [223].  

 Podobne efekty spektroskopowe związane ze spadkiem współczynnika R/O oraz 

rozszczepieniem pasm emisyjnych zaobserwowała grupa badawcza C.E. Secu dla 

materiałów dwufazowych z rozproszoną fazą BaF2, otrzymanych na drodze obróbki 
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termicznej kserożeli (95SiO2-5BaF2):1% Eu3+  (% mol) w temp. 320ºC, 540ºC oraz 800ºC. 

Widma emisyjne jonów Eu3+ zarejestrowane podczas transformacji zolu w kserożele oraz 

otrzymanych materiałów dwufazowych przedstawiono na Rys. 42 [107]. 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Rys. 42. Znormalizowane widma emisyjne jonów Eu3+ w: (a) zolu, (b) kserożeli (95SiO2-

5BaF2):1%Eu3+ (% mol) oraz materiałach dwufazowych po obróbce termicznej w temp. (c) 320ºC,  

(d) 540ºC, (e) 800ºC zarejestrowane po wzbudzeniu wiązką o długości λexc = 394 nm [107]. 

 

 

 

Wysokie wartości współczynnika R/O dla jonów Eu3+ w zolu (2,90) oraz kserożelach 

(1,80) są związane z wysokim stopniem asymetrii lokalnego otoczenia wokół domieszki 

aktywnej. W wyniku przeprowadzonej obróbki cieplnej kserożeli odnotowano znaczny 

spadek wartości współczynnika R/O do 0,86 (320ºC), 1,05 (540ºC) aż do 0,60 (800ºC), 

sugerujący zmianę symetrii w otoczeniu jonów Eu3+. Wzrost temperatury z 320ºC do 

540ºC nie spowodował wzrostu kryształów BaF2, a ich wielkość została oszacowana na 

3,50 ± 0,02 nm. Największy spadek współczynnika odnotowano podczas obróbki 

termicznej w temperaturze 800ºC, czemu towarzyszył niewielki wzrost kryształów BaF2 do 

4,70 ± 0,02 nm, co mogło wpłynąć na zwiększenie efektywności migracji jonów Eu3+  

z matrycy zol-żelowej do fazy BaF2 [107].  
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 Wartości wyznaczonych współczynników R/O (Eu3+) dla wyjściowych matryc 

amorficznych oraz dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych zawierających 

nanokrystaliczne fazy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) zestawiono w Tabeli 11. 

 

 

Tabela 11. Wartości współczynników R/O jonów Eu3+ w matrycach amorficznych oraz materiałach 

dwufazowych zawierających nanokryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) opisanych w dostępnej 

literaturze. 

 

Lp. 
Faza 

krystaliczna 

R/O Temperatura 

obróbki 

termicznej 

[°C] 

Wielkość 

krystalitów 
Literatura szkła/ 

kserożele 

materiały 

dwufazowe 

1. CaF2 2,74 

2,44 

2,55 

2,93 

620 

650 

680 

26,6 nm 

36,5 nm 

44,9 nm 

[105] 

2. CaF2 2,67  

2,14 

1,71 

1,53 

550 

560 

570 

25 nm – 30 nm 

60 nm – 90 nm 

150 nm – 170 nm 

[111] 

3. SrF2 2,32 0,46 660 19 nm [220] 

4. SrF2 4,84 
4,69 

4,13 

370 (7 h) 

370 (24 h) 

17 nm 

21 nm 
[222] 

5. BaF2 1,8 

0,86 

1,05 

0,60 

320 

540 

800 

3-4 nm 

3-4 nm 

7 nm 

[107] 

 

  

Spośród opisanych w dostępnej literaturze materiałów dwufazowych zawierających 

nanokryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) najwydajniejszą migrację jonów Eu3+ 

odnotowano dla szkła  (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1%EuF3 (% mol) poddanego 

obróbce termicznej w temp. 660ºC, co związane jest z odnotowanym pięciokrotnym 

spadkiem współczynnika R/O (z 2,32 dla wyjściowych szkieł do 0,46 dla materiałów 

szklano-ceramicznych). Nieco mniejszy, tj. trzykrotny spadek współczynnika R/O 

odnotowano dla dwufazowego materiału zol-żelowego zawierającego nanokryształy BaF2 

(spadek R/O z 1,8 dla kserożeli do 0,66 dla materiału dwufazowego) [107]. Dla materiałów 

szklano-ceramicznych uzyskanych podczas obróbki cieplnej szkieł 60SiO2-16CaF2-9Na2O-

7CaO-5K2O-2MgO-1Eu2O3 (% mol) (550ºC – 570ºC) oraz 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-

2Eu2O3 (% mol) (370ºC), pasmo emisyjne o największej intensywności związane jest  

z przejściem dipolowo-elektrycznym, 5D0 → 7F2, mimo to zidentyfikowany spadek R/O 

wskazuje na częściowe wbudowanie jonów Eu3+ w utworzone fazy krystaliczne CaF2  

i SrF2 [111, 222]. Niemniej jednak dla materiałów szklano-ceramicznych z rozproszoną  

w matrycy amorficznej nanokrystaliczną fazą CaF2 wykazano postępujący spadek 
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współczynnika R/O w funkcji rosnącej temperatury obróbki termicznej wyjściowych szkieł 

(1,25-krotny spadek R/O po obróbce cieplnej prowadzonej w temp. 550ºC aż do  

1,74-krotnego spadku R/O po wygrzewaniu w temp. 570ºC) [111]. Uzyskane rezultaty 

wskazują na wzrost efektywności wbudowania Eu3+ w sieć krystaliczną CaF2 wraz  

z postępującym przyrostem wielkości kryształów (od 25 nm – 30 nm w temp. 550ºC do 

150 nm – 170 nm w temp. 570ºC). Podobne wnioski można wyciągnąć dla materiałów 

szklano-ceramicznych zawierających nanokryształy SrF2, otrzymanych po obróbce 

termicznej szkieł w temp. 370ºC w czasie 7 godz. oraz 24 godz. Wydłużenie czasu obróbki 

termicznej wywołało nieznaczny spadek współczynnika R/O (1,03-krotny po obróbce 

termicznej w czasie 7 godz. do 1,17-krotnego spadku po obróbce w czasie 24 godz.) [222]. 

Zaskakujące rezultaty uzyskała grupa badawcza Y. Li dla materiałów szklano-

ceramicznych otrzymanych po obróbce cieplnej szkieł o składzie (60SiO2-15B2O3-

15Na2O-8CaF2-2NaF):0,25%Eu2O3 (% mol), ponieważ wzrost temperatury obróbki 

termicznej szkieł o wskazanym składzie wywołał wzrost współczynnika R/O [105]. 

Początkowy spadek wartości współczynnika R/O z 2,74 (dla szkieł) do 2,44 (dla 

materiałów szklano-ceramicznych uzyskanych w temp. 620ºC) autorzy tłumaczą  

częściowym wbudowaniem jonów Eu3+ w sieć krystaliczną CaF2. Dalszy jednak wzrost 

współczynnika R/O towarzyszący postępującemu wzrostowi temperatury wygrzewania 

wyjściowych szkieł przypisano zniekształceniom sieci krystalicznej, będącej efektem 

wbudowania większych ilości jonów Eu3+ w fazę CaF2.       

Na podstawie analizy właściwości fotoluminescencyjnych opisanych w literaturze 

materiałów dwufazowych zawierających fazy krystaliczne MF3 (M = Y, La, Gd) 

zauważono tendencję do efektywnego wbudowania jonów Eu3+ w sieć fazy macierzystej 

[179, 226-228, 232, 233, 235]. Jedynie w nielicznych przypadkach wskazanej klasy 

materiałów odnotowano dominującą intensywność pasma dipolowo-elektrycznego  

5D0 → 7F2, co wskazuje na mało efektywny proces wbudowania domieszki optycznie 

aktywnej w sieć krystaliczną fazy fluorkowej. Taką relację odnotowano dla dwufazowego 

materiału zol-żelowego z wykrystalizowaną w skali nanometrycznej fazą LaF3 [234],  

a także materiału szklano-ceramicznego uzyskanego w czasie obróbki termicznej szkła  

o składzie (55SiO2-20Al2O3-15Na2O-10LaF3):0,5%Eu2O3 (% mol) w temp. 620ºC [95].   

Wbudowanie optycznie aktywnych jonów Eu3+ w fazę krystaliczną YF3 uzyskano  

w dwufazowym materiale amorficzno-krystalicznym otrzymanym metodą zol-żel podczas 

obróbki cieplnej wyjściowego kserożelu o składzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu3+ (% mol)  

w temp. 675ºC [232]. Na podstawie zarejestrowanych widm luminescencyjnych 
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otrzymanego materiału dwufazowego po wzbudzeniu λexc = 394 nm stwierdzono znaczny 

wzrost intensywności pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-magnetycznemu  

5D0 → 7F1, co wraz z jego silnym rozszczepieniem, jak również innych pasm emisyjnych, 

niewątpliwie stanowi o efektywnym wbudowaniu jonów Eu3+ w sieć wykrystalizowanej 

podczas obróbki termicznej fazy YF3 (Rys. 43). Zaobserwowanym efektom 

spektroskopowym towarzyszy znaczny spadek współczynnika R/O z 3,26 (dla 

wyjściowego kserożelu) do 0,86 (dla materiału dwufazowego). Pasma emisyjne  

z poziomów 5DJ (J = 1, 2) zarejestrowano wyłącznie dla materiału dwufazowego, co 

potwierdziło wprowadzenie jonów Eu3+ do sieci krystalicznej niskofononowej fazy 

fluorkowej [232].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 43. Widmo emisyjne kserożelu o składzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu3+ (% mol) oraz dwufazowego 

materiału amorficzno-krystalicznego zarejestrowane po wzbudzeniu długością fali 394 nm i 464 nm. Na 

rysunku przedstawiono także krzywe zaniku luminescencji poziomu 5D0 [232]. 

 

 

Intensywną emisję z poziomów energetycznych 5DJ (J = 1-3) zarejestrowano także 

dla materiału szklano-ceramicznego z rozproszonymi w matrycy amorficznej 

nanokryształami LaF3, co wraz ze spadkiem współczynnika R/O z 2,12 (wyjściowe szkło) 

do 1,03 (materiał szklano-ceramiczny) świadczy o wbudowaniu jonów Eu3+ w sieć 

krystaliczną nanokryształów LaF3 [227]. Odmienną postać widma emisyjnego 

otrzymanego materiału dwufazowego autorzy zarejestrowali po wzbudzeniu wiązką  



70 

 

o długości fali λexc = 464 nm. Wyznaczona wówczas wartość współczynnika R/O została 

oszacowana na 3,26 i jest zbieżna z wartością wyznaczoną dla wyjściowego kserożelu. 

Podobne rezultaty związane z odmiennymi profilami widm emisyjnych materiałów 

dwufazowych, zależnie od wiązki promieniowania wzbudzającego, zaobserwował ten sam 

zespół badawczy dla materiału zol-żelowego zawierającego fazę krystaliczną LaF3 

otrzymanego podczas kontrolowanej obróbki cieplnej kserożelu o składzie 89,9SiO2-

10LaF3-0,1EuF3 (% mol) prowadzonej w temperaturze 800ºC [233]. 

 
Rys. 44. Widma ekscytacji oraz emisji jonów Eu3+ w temp. 13K, 100K oraz 300K w materiale 

dwufazowym otrzymanym po obróbce termicznej wyjściowego kserożelu  o składzie 89,9SiO2-10LaF3-

0,1EuF3 (% mol) w temp. 800ºC [233]. 

 

 

Szczególną cechą widma ekscytacji zarejestrowanego podczas monitorowania emisji 

odpowiadającej przejściu 5D0 → 7F1 badanego materiału dwufazowego z rozproszoną fazą 

LaF3 jest rozszczepienie pasma 7F0 → 5L6 na dwie składowe, których maksima 

zarejestrowano przy 393 nm oraz 396 nm (Rys. 44, po lewej). Wykazano, że 

rozszczepienie wskazanego pasma ekscytacji nie ma związku z temperaturą, w której 

zarejestrowano widmo. Tendencji związanej z rozszczepieniem pasma 7F0 → 5L6 nie 

zaobserwowano jednak podczas monitorowania emisji związanej z przejściem natury 

dipolowo-elektrycznej 5D0 → 7F2. W celu zweryfikowania z jakimi efektami 
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spektroskopowymi jest związane owe rozszczepienie, zarejestrowano widma emisji 

materiału dwufazowego po wzbudzeniu promieniowaniem o długościach fal 393 nm oraz 

396 nm (Rys. 44, po prawej). Wykazano, że intensywność zarejestrowanych pasm 

luminescencyjnych związanych z przejściami z poziomów energetycznych 5D1 i 
5D2, jest 

większa po wzbudzeniu promieniowaniem o długości fali 396 nm. Co więcej 

zaobserwowano,  że intensywność wskazanych pasm sukcesywnie rośnie podczas spadku 

temperatury, co stanowi rezultat zmniejszenia szybkości relaksacji bezpromienistej. 

Porównując postaci zarejestrowanych widm emisyjnych można zauważyć wyraźnie 

dominujący udział pasma związanego z przejściem o naturze dipolowo-magnetycznej  

5D0 → 7F1 podczas wzbudzenia wiązką o długości fali 396 nm. Natomiast w przypadku 

wzbudzenia badanego materiału dwufazowego promieniowaniem o długości fali 393 nm, 

największą intensywność zarejestrowano dla pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-

elektrycznemu 5D0 → 7F2. Wyniki badań potwierdziły zatem, że składowa 396 nm 

związana jest z wzbudzeniem jonów Eu3+, które uległy wbudowaniu w niskofononową sieć 

krystaliczną fazy LaF3, podczas gdy składowa 393 nm związana jest z wzbudzeniem 

pozostałej ich części, które pozostały w amorficznej matrycy zol-żelowej otrzymanego 

materiału dwufazowego. 

 Efektywne wbudowanie optycznie czynnych jonów Eu3+ uzyskano także w zol-

żelowym materiale dwufazowym zawierającym nanokryształy GdF3 otrzymanym przez 

Velázquez i współpracowników podczas obróbki termicznej kserożelu o składzie (80SiO2-

20GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) w temp. 550ºC [235]. W oparciu o zarejestrowane widma 

emisyjne przedstawione na Rys. 45 zauważono wyraźny przyrost intensywności pasma 

odpowiadającego przejściu dipolowo-magnetycznemu 5D0 → 7F1 po obróbce termicznej 

kserożelu. O efektywnym wbudowaniu jonów Eu3+ można także wnioskować na podstawie 

wyraźnego rozszczepienia zarejestrowanych pasm luminescencyjnych. Na podstawie 

zarejestrowanych widm emisyjnych wykazano, że transfer energii Gd3+ → Eu3+ 

zachodzący po wzbudzeniu promieniowaniem z zakresu pośredniego UV o długości fali 

273 nm pozwolił na znaczne wzmocnienie pasm luminescencyjnych jonów Eu3+.    
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Rys. 45.  Widma emisyjne wyjściowego kserożelu o składzie (80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) oraz 

materiału dwufazowego zarejestrowane po wzbudzeniu promieniowaniem o długości fali: (a) 393 nm 

oraz (b) 273 nm [235]. 

 

 

W konsekwencji zmian w symetrii lokalnego otoczenia wokół Eu3+ w związku z ich 

wbudowaniem w sieć krystaliczną fazy GdF3 odnotowano spadek wartości współczynnika 

R/O (Eu3+). Wyznaczone wartości współczynnika R/O są uwarunkowane długością fali 

promieniowania wzbudzającego, które zestawiono w Tabeli 12. 
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Tabela 12. Wartości współczynnika R/O dla kserożeli oraz materiałów dwufazowych zawierających 

nanokryształy GdF3 wyznaczone po wzbudzeniu promieniowaniem o różnych długościach fal [235]. 
 

Rodzaj materiału 
Współczynnik R/O po wzbudzeniu wiązką 

λexc = 273 nm λexc = 393 nm 

kserożele 2,86 2,77 

materiał dwufazowy (po obróbce 

termicznej kserożelu 

(90SiO2-10GdF3):0,5% Eu3+) 

0,74 0,66 

materiał dwufazowy (po obróbce 

termicznej kserożelu 

 (80SiO2-20GdF3):0,5% Eu3+) 

0,87 0,72 

 

 

Po wzbudzeniu badanych materiałów optycznych wiązką promieniowania o długości fali 

273 nm wyznaczone wartości współczynnika R/O są nieco większe w porównaniu  

z wartościami wyznaczonymi po wzbudzeniu promieniowaniem o długości fali 393 nm. 

Fenomen ten autorzy tłumaczą niewielkim poszerzeniem czerwonego pasma jonów Eu3+ 

wynikającego z nakładania się na nie emisji jonów Gd3+ związanej z przejściami 6GJ → 6IJ. 

Wartości współczynników R/O (Eu3+) obliczonych dla wyjściowych matryc 

amorficznych, a także dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych  

z rozproszonymi nanokryształami faz typu MF3 (M = Y, La, Gd) zestawiono w Tabeli 13.   

 

 

Tabela 13. Wartości współczynników R/O jonów Eu3+ w matrycach amorficznych oraz materiałach 

dwufazowych zawierających nanokryształy typu MF3 (M = Y, La, Gd) opisanych w dostępnej 

literaturze. 

 

Lp. 
Faza 

krystaliczna 

R/O Temperatura 

obróbki 

termicznej 

[°C] 

Wielkość 

krystalitów 
Literatura szkła/ 

kserożele 

materiały 

dwufazowe 

1. YF3 3,26  0,86 675 ~11 nm [232] 

2. LaF3 2,12 1,03 690 22 nm < x < 34 nm [227] 

3. GdF3 1,6 0,9 670 18 nm [228] 

4. GdF3 2,77 0,66 550 
7,6 ± 0,5 nm –  

9,0 ±0,5 nm 
[235] 

5. GdF3 2,77 0,72 550 
7,6 ± 0,5 nm –  

9,0 ±0,5 nm 
[235] 

 

 

Porównując deklarowane w literaturze wartości współczynnika R/O dla dwufazowych 

materiałów optycznych zawierających nanokryształy faz typu MF3 (M = Y, La, Gd), 

największy tj. 3,8-krotny spadek wykazano dla materiału zol-żelowego o składzie (90SiO2-

10YF3):0,1%Eu3+ (% mol) (3,26 dla wyjściowego kserożelu oraz 0,86 dla materiału 
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dwufazowego) [232]. Najniższą natomiast wartość współczynnika R/O, równą 0,66, 

odnotowano dla dwufazowego materiału amorficzno-krystalicznego otrzymanego po 

obróbce termicznej kserożelu o składzie (90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+ (% mol) [235]. Nieco 

mniejszy, dwukrotny spadek współczynnika R/O zaobserwowano dla materiału szklano-

ceramicznego otrzymanego podczas obróbki termicznej szkła o składzie (44SiO2-28Al2O3-

17NaF-11LaF3):0,02%EuF3 (% mol) w temp. 690ºC oraz około 1,8-krotny dla materiału 

szklano-ceramicznego zawierającego nanokryształy GdF3, uzyskanego po kontrolowanym 

procesie wygrzewania szkła o składzie 44SiO2-28Al2O3-17NaF-11GdF3-0,1EuF3 (% mol) 

w temp. 670ºC [227, 228]. Na podstawie przedstawionych w Tabeli 13 wartości 

współczynnika R/O można postulować o efektywnym wbudowaniu jonów Eu3+ w sieci 

krystaliczne faz typu MF3 (M = Y, La, Gd) otrzymane podczas kontrolowanej obróbki 

cieplnej wyjściowych kserożeli lub szkieł. 

Cennym źródłem informacji w zakresie interpretacji zmian w lokalnym otoczeniu 

jonów Eu3+ podczas kontrolowanej obróbki termicznej materiałów amorficznych jest 

analiza kinetyki zaniku luminescencji. Jako, że szybkość relaksacji stanu wzbudzonego jest 

uwarunkowana prawdopodobieństwem przejść promienistych oraz przejść o charakterze 

bezpromienistym, kluczową rolę w tym aspekcie – poza stopniem asymetrii lokalnego 

otoczenia – stanowi energii fononowa ośrodka, w którym zlokalizowane są jony Eu3+.  

W porównaniu z energiami fononowymi kryształów fluorkowych MF2 (CaF2: 466 cm-1, 

SrF2: 366 cm-1, BaF2: 319 cm-1 [77]) lub MF3 (YF3: 358 cm-1 [86], LaF3: 350 cm-1 [87], 

GdF3: 360 cm-1 [85]), energie drgań tlenkowych matryc szklistych są stosunkowo wysokie 

(m.in. szkła krzemianowe: ~1050 cm-1 [243], szkła tellurynowe: ~750 cm-1 [244]), co 

skutecznie przyczynia się do zwiększenia udziału przejść o charakterze bezpromienistym 

w procesie relaksacji stanu wzbudzonego. W przypadku kserożeli główny udział  

w relaksacji bezpromienistej przypisuje się licznym grupom OH o wysokiej energii drgań 

powyżej 3000 cm-1 [245, 246]. Różnice w wartościach wyznaczonych czasów życia 

poziomu wzbudzonego, które stanowią miarę szybkości zaniku luminescencji oraz 

charakter zarejestrowanych krzywych (funkcje mono-eksponencjalne, bi-eksponencjalne) 

pozwalają na interpretację dystrybucji jonów Eu3+ w materiałach dwufazowych. 

Wbudowaniu jonów Eu3+ w sieć krystaliczną faz fluorkowych towarzyszy zazwyczaj 

wydłużenie czasów życia, co stanowi efekt związany z wprowadzeniem domieszki 

aktywnej do ośrodka o niskiej energii drgań fononów. 
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Rys. 46.  Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w wyjściowym szkle o składzie 

73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol) (PG) oraz materiale szklano-ceramicznym  

z rozproszoną fazą krystaliczną SrF2 [222]. 

 

Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w szkle o składzie 73TeO2-

18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 (% mol) oraz materiale szklano-ceramicznym z rozproszoną 

nanokrystaliczną fazą SrF2 przedstawiono na Rys. 46. Krzywe zaniku zostały 

zarejestrowane podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali 615 nm. 

Zarejestrowana dla materiału szklano-ceramicznego krzywa ma charakter  

bi-eksponencjalny, wskazując na rozdzielenie optycznie aktywnych jonów Eu3+ między 

dwa ośrodki relaksacyjne. Pierwszy z nich stanowi amorficzna matryca szkła 

tellurynowego, w której zidentyfikowano występowanie drgań Te-O wewnątrz jednostek 

strukturalnych [TeO3] (775 cm-1) lub [TeO4] (680 cm-1), a także drgań Te-O-Te wewnątrz 

jednostek [TeO4]. Drugi z ośrodków relaksacyjnych stanowi natomiast sieć krystaliczna 

fazy fluorkowej SrF2 o energii fononowej 366 cm-1 [77]. Czas życia poziomu 5D0 jonów 

Eu3+ w wyjściowym szkle został oszacowany na 0,67 ms. W wyniku obróbki termicznej 

czas życia uległ nieznacznemu wydłużeniu do 0,68 ms (po obróbce termicznej w czasie  

6 godz.) oraz 0,73 ms (po obróbce termicznej w czasie 24 godz.). Tak niewielkie różnice  

w wartościach czasów życia sugerują, ze tylko niewielka ilość jonów Eu3+ uległa 

wbudowaniu w sieć krystaliczną SrF2. Niemniej jednak wykazano, że wydłużenie czasu 

obróbki termicznej sprzyja wbudowaniu jonów Eu3+ w niskofononową fazę SrF2.   
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Rys. 47.  Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w kserożelu o składzie (95SiO2-

5CaF2):1%Eu3+ oraz materiału dwufazowego z wytworzonymi nanokryształami CaF2 [230]. 

 

Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w amorficznym kserożelu  

o składzie (95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ (% mol) oraz materiale dwufazowym przedstawiono na 

Rys. 47. Krzywe zarejestrowano podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali 

620 nm. Zarejestrowane krzywe zaniku luminescencji zostały dopasowane do funkcji  

mono-eksponencjalnych, na podstawie których oszacowano czasy życia poziomu  

5D0: 0,26 ± 0,02 ms (wyjściowy kserożel) oraz 5,50 ± 0,02 ms (dwufazowy materiał 

amorficzno-krystaliczny). Krótki czas życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w wyjściowym 

kserożelu autorzy tłumaczą obecnością licznych grup OH o wysokiej energii drgań, 

odpowiedzialnych za skuteczne wygaszanie luminescencji jonów Eu3+. Znaczne 

wydłużenie czasu życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w otrzymanym materiale dwufazowym 

jest związane zarówno z redukcją ilości grup OH w matrycy zol-żelowej podczas obróbki 

cieplnej, lecz przede wszystkim z wbudowaniem jonów domieszki aktywnej w sieć 

krystaliczną nanokryształów CaF2 o energii fononowej 466 cm-1 [77].   

Wyznaczone wartości czasów życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+  

w opisanych w literaturze materiałach amorficznych oraz dwufazowych z rozproszonymi 

fazami MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd) zostały zestawione odpowiednio  

w Tabeli 14 oraz Tabeli 15. 

  



 

 

Tabela 14. Czasy życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w materiałach amorficznych oraz dwufazowych zawierających nanokryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) opisanych  

w dostępnej literaturze. 
 

Lp. Skład szkła/kserożelu (% mol) λem [nm] 
τm(5D0) [ms] 

(szkło/kserożel) 

Parametry 

obróbki 

termicznej 

Faza 

krystaliczna 
λem [nm] 

τm(5D0) [ms] 

(materiał 

dwufazowy) 

Lit. 

1. (95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ 620 0,26 ± 0,02 (τ) 800ºC/1 godz. CaF2 620 5,50 ± 0,02 (τ) [230] 

2. (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1%EuF3 593 3,58 (τ) 660ºC/2 godz. SrF2 593 5,05 (τ) [220] 

3. 50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3 614 2,74 (τ) 

590ºC/1 godz. SrF2 614 

2,56 (τ1) 

0,17 (τ2) 

(2,46 (τśr)) 
[221] 

620ºC/1 godz. SrF2 614 

2,55 (τ1) 

0,11 (τ2) 

(2,46 (τśr)) 

4. 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 615 0,67 (τ) 
370ºC/6 godz. SrF2 615 0,68 (τśr) 

[222] 
370ºC/24 godz. SrF2 615 0,73 (τśr) 

5.  (95SiO2-5BaF2):1%Eu3+ 620 0,27 ± 0,02 (τ) 

320ºC/1 godz. BaF2 620 3,50 ± 0,02 (τ) 

[107] 540ºC/1 godz. BaF2 620 3,50 ± 0,02 (τ) 

800ºC/1 godz. BaF2 620 4,70 ± 0,02 (τ) 

*τ – czas życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+ wyznaczony na podstawie dopasowania do funkcji monoeksponencjalnej   

  τśr – uśredniony czas życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+ obliczony ze składowych τ1, τ2 wyznaczonych na podstawie dopasowania do funkcji  

  bi-eksponencjalnej 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



78 

 

Tabela 15. Czasy życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w materiałach amorficznych oraz dwufazowych z rozproszoną fazą typu MF3 (M = Y, La, Gd) opisanych  

w dostępnej literaturze. 
 

Lp. Skład szkła/kserożelu (% mol) λem [nm] 
τm(5D0) [ms] 

(szkło/kserożel) 

Parametry 

obróbki 

termicznej 

Faza 

krystaliczna 
λem [nm] 

τm(5D0) [ms] 

(materiał 

dwufazowy) 

Lit. 

1. (45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3):0,1%EuF3 --- 6,2 (τ) 670ºC/2 godz. YF3 --- 11,5 (τ) [226] 

2. (90SiO2-10YF3):0,1%Eu3+ 612 3 

675ºC/(brak 

informacji  

o czasie obróbki 

termicznej) 

YF3 592 10 [232] 

3. (44SiO2-28Al2O3-17NaF-11GdF3):0,1%EuF3 --- --- 

bezpośrednio po 

wytopie 

(1400ºC/30 min) 

GdF3 --- 
4,1 (τ1) 

1,2 (τ2) [228] 

670ºC/2 godz. GdF3 --- 9,5 (τ) 

4.  

(80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ (a) 
590 0,22 (τ) 

550ºC/1 min. GdF3 

590 0,86 (τśr) 

[235] 
614 2,3 (τ) 614 8,7 (τśr) 

(80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ (b) 
590 0,38 (τ) 590 1,64 (τśr) 

614 2,5 (τ) 614 8,7 (τśr) 

5. 

(90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+ (a) 
590 0,22 (τ) 

550ºC/1 min. GdF3 

590 1,18 (τśr) 

[235] 
614 2,3 (τ) 614 7,6 (τśr) 

(90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+ (b) 
590 0,38 (τ) 590 1,57 (τśr) 

614 2,5 (τ) 614 8,3 (τśr) 

* τśr – uśredniony czas życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+ 

   τ1, τ2 – składowe wyznaczone na podstawie dopasowania do funkcji bi-eksponencjalnych 

   (a) – krzywe zaniku zarejestrowane po wzbudzeniu wiązką promieniowania o długości fali λexc = 393 nm 

   (b) – krzywe zaniku zarejestrowane po wzbudzeniu wiązką promieniowania o długości fali λexc = 273 nm 
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Analizując przedstawione w literaturze wartości czasów życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ 

znaczące wydłużenie towarzyszące krystalizacji faz fluorkowych typu MF2 odnotowano 

dla dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych otrzymanych podczas 

kontrolowanej obróbki cieplnej kserożeli o składzie (95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ (% mol) oraz 

(95SiO2-5BaF2):1%Eu3+ (% mol) w temp. 800ºC [107, 230]. Tak znaczne wydłużenie 

czasów życia (21-krotny wzrost dla (95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ (% mol) oraz 17-krotny 

wzrost dla (95SiO2-5BaF2):1%Eu3+ (% mol)), wytłumaczono częściowym wbudowaniem 

jonów domieszki w sieci krystaliczne nanokryształów CaF2 i BaF2 oraz redukcją ilości 

grup OH w matrycy zol-żelowej zarówno wskutek odparowania z jej porów wody  

i rozpuszczalników organicznych oraz postępującej reakcji polikondensacji. Wydłużenie 

czasów życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ odnotowano także dla materiału szklano-

ceramicznego otrzymanego po obróbce cieplnej szkła (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-

10Al2O3):1%EuF3 (% mol) prowadzonej w temp. 660ºC [220]. Analizując deklarowane  

w literaturze wartości czasów życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ dla wszystkich  

z zestawionych w Tabeli 15 materiałów amorficzno-krystalicznych zawierających 

nanokryształy faz fluorkowych typu MF3 obserwuje się ich wydłużenie w stosunku do 

wyjściowych materiałów amorficznych [226, 228, 232, 235]. Obserwowana tendencja 

prawdopodobnie ma swoje źródło w podstawianiu przez jony Eu3+ trójwartościowych 

kationów M3+ w sieci krystalicznej faz fluorkowych MF3 bez kompensacji ładunku.     
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3. Cel i zakres pracy 

 

W ramach niniejszej pracy doktorskiej otrzymano oraz dokonano charakterystyki 

dwufazowych materiałów zol-żelowych domieszkowanych optycznie aktywnymi jonami 

Eu3+ z rozproszonymi w matrycach amorficznych fazami fluorkowymi typu MF2  

(M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd), krystalizującymi w skali nanometrycznej. 

Motywacja do przeprowadzenia badań w zakresie otrzymania oraz charakterystyki 

bezołowiowych materiałów zol-żelowych była podyktowana aktualną tendencją związaną  

z ukierunkowaniem technologii na syntezy niskotemperaturowe.  Nadrzędnym celem pracy 

była detekcja oraz charakterystyka otrzymanych nanokryształów fluorkowych, natomiast 

szczegółowy zakres niniejszej pracy doktorskiej obejmował:  

 syntezę zoli krzemionkowych domieszkowanych jonami Eu3+ oraz 

zidentyfikowanie zmian strukturalnych podczas ich transformacji do kserożeli przy 

użyciu spektroskopii IR-ATR w zakresie średniej podczerwieni MIR (ang. mid 

infrared),  

 zbadanie właściwości termicznych otrzymanych kserożeli przy użyciu analizy 

termograwimetrycznej TG, a także skaningowej kalorymetrii różnicowej DSC  

w celu oszacowania zmian masy w funkcji temperatury (od 35ºC do 500ºC) oraz 

zidentyfikowania temperatur przemian fazowych związanych z krystalizacją faz 

fluorkowych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd),    

 otrzymanie amorficzno-krystalicznych materiałów zol-żelowych na drodze 

kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli oraz identyfikację zmian strukturalnych 

zachodzących w obrębie matryc krzemionkowych podczas przeprowadzonego 

procesu wygrzewania przy użyciu spektroskopii IR-ATR w zakresie średniej 

podczerwieni MIR,  

 detekcję otrzymanych wskutek kontrolowanej krystalizacji nanokryształów 

fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd) metodą 

rentgenowskiej analizy fazowej XRD, a także wysokorozdzielczej transmisyjnej 

mikroskopii elektronowej HR-TEM. Charakterystyka nanokryształów została 

poszerzona o badania spektroskopii dyspersji energii promieniowania 
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rentgenowskiego EDS (ang. Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) oraz dyfrakcję 

elektronową z wybranego obszaru SAED (ang. Selected Area Electron Diffraction),  

 analizę profilu luminescencyjnego optycznie aktywnych jonów Eu3+  

w otrzymanych kserożelach oraz dwufazowych materiałach amorficzno-

krystalicznych na podstawie zarejestrowanych widm ekscytacji i emisji oraz 

krzywych zaniku luminescencji z poziomu wzbudzonego 5D0.   
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4. Część eksperymentalna 

 

4.1. Synteza materiałów zol-żelowych 
 

 W celu otrzymania amorficzno-krystalicznych materiałów zol-żelowych  

domieszkowanych optycznie aktywnymi jonami Eu3+ opracowano szczegółową procedurę 

syntezy. W oparciu o serię przeprowadzonych eksperymentów ustalono optymalne 

parametry ich otrzymywania, tj. wzajemny stosunek molowy komponentów stosowanych 

podczas syntezy, stężenie domieszki optycznie aktywnej, czas prowadzenia hydrolizy, czas 

i temperaturę suszenia wyjściowych zoli krzemionkowych oraz warunki prowadzenia 

kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli. Syntezę zoli krzemionkowych 

przeprowadzono przy użyciu następujących odczynników chemicznych: 

 tetraetoksysilanu, TEOS (98%, Aldrich), 

 alkoholu etylowego (98% cz.d.a., POCH), 

 N,N-dimetyloformamidu (>98% GC, Fluka Analytical), 

 kwasu octowego (99,5-99,9% cz.d.a., Sigma-Aldrich), 

 kwasu azotowego(V) (65%, Merck), 

 kwasu trifluorooctowego, TFA (99%, Acros Organics), 

 octanu europu(III), hydrat (99,999%, Aldrich), 

 octanu wapnia (≥99%, Aldrich),  

 octanu strontu (Aldrich), 

 octanu baru (99%, Aldrich), 

 octanu itru, hydrat (99,9%, Aldrich), 

 octanu lantanu (99,9%, Aldrich), 

 octanu gadolinu(III), hydrat (99,9%, Aldrich). 

Woda zastosowana podczas syntezy została pobrana z dejonizatora Elix 3 (Millipore, 

Molsheim, Francja).  

 W charakterze prekursora zastosowano tetraetoksysilan (TEOS), natomiast woda 

została wprowadzona w celu przeprowadzenia hydrolizy tetraetoksysilanu. Z uwagi na 

znacznie ograniczoną rozpuszczalność tetraetoksysilanu w wodzie, do układów 

reakcyjnych wprowadzono alkohol etylowy, umożliwiający przebieg reakcji hydrolizy 

poprzez zwiększenie powierzchni międzyfazowej TEOS - woda. Decydujący wpływ na 
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kinetykę procesu żelowania miały katalizatory wprowadzone w postaci kwasu octowego, 

bądź kwasu azotowego(V). Do wybranych próbek wprowadzono również  

N,N-dimetyloformamid (DMF) w charakterze tzw. czynnika kontrolującego suszenie. 

Wpływ N,N-dimetyloformamidu na proces suszenia związany jest z uzyskiwaniem  

w strukturze żelu porów o porównywalnym rozkładzie wielkości. Rozkład porów  

o podobnej wielkości pozwala na znaczną eliminację efektów związanych z dużym 

gradientem naprężeń kapilarnych, które zazwyczaj prowadzą do uszkodzeń 

mechanicznych szkieletu krzemionkowego [247, 248]. Kwas trifluorooctowy oraz octany 

M(CH3COO)2 (M = Ca, Sr, Ba), a także M(CH3COO)3 (M = Y, La, Gd) zostały 

wprowadzone w celu uzyskania krystalicznych faz fluorkowych typu MF2  

(M = Ca, Sr, Ba) i MF3 (M = Y, La, Gd) podczas kontrolowanej obróbki termicznej 

kserożeli. Octan europu(III), Eu(CH3COO)3, został wprowadzony jako źródło domieszki 

optycznie aktywnej. 

 Synteza zoli krzemionkowych odbyła się poprzez wprowadzenie do kolb 

okrągłodennych o pojemności 25 cm3 następujących odczynników: tetraetoksysilanu, 

alkoholu etylowego, N,N-dimetyloformamidu, wody dejonizowanej oraz kwasu octowego 

bądź kwasu azotowego(V). Otrzymane wówczas roztwory mieszano przy użyciu mieszadeł 

magnetycznych (ATM, model MM4) w temperaturze pokojowej przez 30 minut  

w zamkniętych kolbach. Po upływie wskazanego czasu do roztworów wprowadzono 

przygotowane roztwory octanu europu(III) oraz octanów poszczególnych metali, 

uprzednio rozpuszczonych w kwasie trifluorooctowym. Uzyskane roztwory mieszano 

przez kolejnych 60 minut. Otrzymane wówczas zole pozostawiono do suszenia   

w temperaturze 35ºC na okres 7 tygodni. Prowadzenie procesu suszenia zoli w relatywnie 

niskiej temperaturze ma na celu zminimalizowanie – w możliwie największym stopniu – 

powstawania pęknięć w strukturze otrzymanych kserożeli krzemionkowych. Zbyt szybkie 

odparowanie rozpuszczalników o wysokich wartościach napięcia powierzchniowego 

(C2H5OH: σ = 2,41∙10-3 N∙m-1, H2O: σ = 7,29∙10-3 N∙m-1 [249]) z porów sieci 

krzemionkowej, prowadzi do gwałtownego skurczu objętościowego otrzymanych 

materiałów, co w efekcie wywołuje powstawanie licznych uszkodzeń mechanicznych, 

które negatywnie wpływają na walory jakościowe materiałów zol-żelowych. Wybrane 

składy otrzymanych kserożeli krzemionkowych zestawiono w Tabeli 16 oraz Tabeli 17. 
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Tabela 16.   Stosunek molowy komponentów stosowanych podczas syntezy kserożeli przeznaczonych 

do otrzymania materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy MF2 (M = Ca, Sr, Ba).  

Układ Skład wyjściowych zoli (stosunek molowy) 

SG-M/Eu (1) 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-M/Eu (2) 
1TEOS-2C2H5OH-2DMF-4H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-M/Eu (3) 
1TEOS-2C2H5OH-2DMF-4H2O-0,4HNO3 (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

*M = Ca, Sr, Ba 

 

Tabela 17.   Stosunek molowy komponentów stosowanych podczas syntezy kserożeli przeznaczonych 

do otrzymania materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy MF3 (M = Y, La, Gd).  

Układ Skład wyjściowych zoli (stosunek molowy) 

SG-M/Eu (1) 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-M/Eu (2) 
1TEOS-2C2H5OH-2DMF-4H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-M/Eu (3) 
1TEOS-2C2H5OH-2DMF-4H2O-0,4HNO3 (90% mas.) 

5CF3COOH-1M(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

 *M = Y, La, Gd 

 

Kserożele krzemionkowe poddano następnie procesowi kontrolowanej obróbki termicznej, 

w wyniku którego otrzymano dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne. W tym celu 

kserożele umieszczono w piecu muflowym (model FCF 5 5HSP, Czylok Polska), 

wewnątrz którego temperatura (rozpoczynając od temperatury pokojowej) była 

podnoszona o 10ºC na minutę, aż do osiągnięcia docelowej temperatury 350ºC. Proces 

wygrzewania odbywał się przez 10 godzin. Po upływie wskazanego czasu otrzymane 

dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne wystudzono wewnątrz pieca do temperatury 

pokojowej. 
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4.2. Metodyka badań 
 

  

Badania termiczne mające na celu oszacowanie zmian masy towarzyszących 

procesowi obróbki termicznej kserożeli krzemionkowych oraz zidentyfikowanie 

temperatur odpowiadających przemianom fazowym związanym z krystalizacją faz 

fluorkowych, przeprowadzono przy użyciu analizy termograwimetrycznej TG oraz 

skaningowej kalorymetrii różnicowej DSC. Badania termiczne zostały przeprowadzone 

przy użyciu termograwimetru SETARAM Labsys, podczas których kserożele były 

ogrzewane z szybkością 10ºC/min. Krzywe TG oraz DSC zostały zarejestrowane  

w zakresie temperaturowym od 35ºC do 500ºC. W celu zidentyfikowania zmian 

strukturalnych zachodzących w obrębie krzemionkowych matryc zol-żelowych podczas 

przekształcenia wyjściowych zoli w kserożele, a także podczas procesu kontrolowanej 

obróbki termicznej kserożeli zastosowano spektroskopię osłabionego całkowitego odbicia 

w podczerwieni IR-ATR. Widma IR-ATR zostały zarejestrowane przy użyciu 

spektrometru Nicolet iS50 ATR w zakresie liczb falowych od 4000 cm-1 do 500 cm-1. 

Identyfikacja krystalicznych faz fluorkowych w otrzymanych materiałach dwufazowych 

odbyła się metodą rentgenowskiej analizy fazowej XRD, którą przeprowadzono  

z wykorzystaniem dyfraktometru INEL CPS-120, z monochromatyczną wiązką 

promieniowania CuKα1 o długości fali λ = 1,54056 Å. Mikrostruktura otrzymanych 

dwufazowych materiałów zol-żelowych została zbadana metodą wysokorozdzielczej 

transmisyjnej mikroskopii elektronowej HR-TEM. Strukturę obserwowano przy użyciu 

transmisyjnego mikroskopu elektronowego JEOL JEM 3010 pracującego przy napięciu 

300 kV. Charakterystyka otrzymanych materiałów dwufazowych została poszerzona  

o badania spektroskopii dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego EDX oraz 

dyfrakcję elektronową z wybranego obszaru SAED. Właściwości fotoluminescencyjne 

jonów Eu3+ zawartych w otrzymanych materiałach zol-żelowych zostały zbadane na 

podstawie widm ekscytacji, emisji oraz analizy kinetyki zaniku luminescencji z poziomu 

wzbudzonego 5D0 domieszki optycznie aktywnej. Pomiary luminescencyjne zostały 

przeprowadzone z użyciem spektrofluorymetru FLUOROMAX-4 Horiba Jobin-Yvon.  
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Widma ekscytacji i emisji zostały zarejestrowane z dokładnością do ± 0,1 nm, natomiast 

krzywe zaniku luminescencji z dokładnością do ± 2 μs. Badania strukturalne oraz 

fotoluminescencyjne zostały przeprowadzone w temperaturze pokojowej.  
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4.3. Wpływ składu jakościowego na efektywność migracji jonów 

Eu3+ do sieci krystalicznych nanokryształów fluorkowych 
 

 

Ocena wpływu zmiany składu jakościowego wyjściowych zoli na właściwości 

strukturalne oraz fotoluminescencyjne otrzymanych materiałów dwufazowych została 

przeprowadzona na podstawie wyników badań rentgenowskiej analizy fazowej XRD oraz 

zarejestrowanych widm emisyjnych. Dyfraktogramy rentgenowskie otrzymanych 

materiałów zol-żelowych o składach SG-La/Eu (1-3) poddanych kontrolowanej obróbce 

termicznej w temperaturze 350ºC zestawiono na Rys. 48. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 48. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla materiałów zol-żelowych 

 o składach SG-La/Eu (1-3). 

 

 

Na podstawie przeprowadzonych badań rentgenowskiej analizy fazowej materiałów zol-

żelowych poddanych procesowi kontrolowanej obróbki termicznej stwierdzono obecność 

nanokryształów fluorkowych LaF3. Rozkład termiczny trifluorooctanów oraz krystalizację 

faz fluorkowych potwierdzono również dla pozostałych materiałów zol-żelowych. 

Komplementarnie do badań rentgenowskiej analizy fazowej oraz technik 
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mikroskopowych, cennym narzędziem w zakresie szacowania zmian strukturalnych 

związanych z częściową krystalizacją ośrodków amorficznych jest analiza profilu 

luminescencyjnego jonów Eu3+. Szereg specyficznych zmian związanych ze spadkiem 

wartości współczynnika R/O (Eu3+), rozszczepieniem pasm emisyjnych, a także  

bi-eksponencjalny charakter krzywych zaniku luminescencji pozwala na wnioskowanie  

o zmianie symetrii oraz energii fononowej lokalnego otoczenia wokół jonów domieszki 

optycznie aktywnej. Jednak warunkiem niezbędnym do wnioskowania o krystalizacji 

matrycy amorficznej na podstawie właściwości spektroskopowych jonów Eu3+ jest 

częściowe wbudowanie jonów aktywatora w sieci krystaliczne faz fluorkowych. W celu 

oszacowania efektywności wbudowania optycznie aktywnych jonów Eu3+ w sieci 

krystaliczne otrzymanych nanokryształów fluorkowych, zarejestrowano widma emisyjne 

zarówno przed, jak i po przeprowadzonym procesie kontrolowanej obróbki cieplnej 

kserożeli. Widma luminescencyjne materiałów zol-żelowych o składach SG-La/Eu (1-3) 

przedstawiono odpowiednio na Rys. 49.  

Na podstawie analizy widm emisyjnych stwierdzono, że efektywne wbudowanie 

jonów Eu3+ w sieci krystaliczne faz fluorkowych nastąpiło po kontrolowanej obróbce 

termicznej materiałów o składach SG-La/Eu (1). Dla wskazanych materiałów zol-

żelowych zauważono wyraźny wzrost intensywności pasma odpowiadającego przejściu 

5D0 → 7F1 o naturze dipolowo-magnetycznej, co świadczy o wzroście symetrii lokalnego 

otoczenia wokół jonów Eu3+. Wyraźne wbudowanie jonów domieszki optycznie aktywnej 

w sieci krystaliczne faz fluorkowych zidentyfikowano także dla pozostałych materiałów 

dwufazowych SG-M/Eu (1) (M = Ca, Sr, Ba, Y, Gd). Wzrostu intensywności pasma 

związanego z przejściem 5D0 → 7F1 nie odnotowano natomiast dla dwufazowych 

materiałów amorficzno-krystalicznych otrzymanych po procesie obróbki termicznej 

kserożeli o składach SG-La/Eu (2, 3), podobnie jak dla pozostałych materiałów 

amorficzno-krystalicznych SG-M/Eu (2, 3) (M = Ca, Sr, Ba, Y, Gd). Prawdopodobną 

przyczyną braku wbudowania się jonów Eu3+ w sieci krystaliczne faz fluorkowych  

w materiałach SG-M/Eu (2, 3) (M = Ca, Sr, Ba, Y, La, Gd) jest utworzenie trwalszego 

kompleksu jonów Eu3+ z cząsteczkami N,N-dimetyloformamidu w porównaniu  

z kompleksem utworzonym z udziałem anionów trifluorooctanowych, powodując  

w efekcie, że jony Eu3+ pozostają w amorficznej matrycy zol-żelowej mimo krystalizacji 

faz fluorkowych [250]. 
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Rys. 49. Widma emisyjne materiałów zol-żelowych o składach SG-La/Eu (1-3) przed procesem obróbki 

termicznej (po lewej) oraz po jego przeprowadzeniu w temp. 350ºC przez 10 godz. (po prawej).   

 

 

Rezultaty przeprowadzonych badań pozwoliły zatem na wyselekcjonowanie tych 

układów, dla których zidentyfikowano najefektywniejszą migrację trójwartościowych 

jonów Eu3+ z zol-żelowych matryc amorficznych do sieci krystalicznych otrzymanych 

nanokryształów fluorkowych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd). Składy 

wyjściowych zoli krzemionkowych, z których otrzymano grupę dwufazowych materiałów 

zol-żelowych spełniających powyższe kryterium zestawiono w Tabeli 18. Charakterystyka 

ich właściwości termicznych, strukturalnych oraz fotoluminescencyjnych została opisana  

w kolejnych podrozdziałach i stanowi przedmiot niniejszej rozprawy doktorskiej. 
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Tabela 18.   Stosunek molowy poszczególnych komponentów w wyjściowych zolach krzemionkowych.  

Układ Skład wyjściowych zoli (stosunek molowy) 

SG-Ca/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1Ca(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-Sr/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1Sr(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-Ba/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1Ba(CH3COO)2-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-Y/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1Y(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-La/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1La(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 

SG-Gd/Eu 
1TEOS-4C2H5OH-10H2O-0,5CH3COOH (90% mas.) 

5CF3COOH-1Gd(CH3COO)3-0,05Eu(CH3COO)3 (10% mas.) 
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4.4. Badania procesu transformacji zoli krzemionkowych  

w amorficzno-krystaliczne materiały zol-żelowe  
 

  

 Przekształcenie otrzymanych bezpośrednio po syntezie zoli krzemionkowych  

w docelowe materiały amorficzno-krystaliczne jest procesem wieloetapowym, któremu 

towarzyszą znaczące zmiany strukturalne związane nie tylko z procesem krystalizacji, lecz 

również zachodzące w obrębie kształtującego się szkieletu krzemionkowego matryc zol-

żelowych. W czasie wskazanej transformacji materiałów zol-żelowych przebiegają trzy 

procesy: pierwszy z nich związany jest z postępującą reakcją polikondensacji, której 

efektem jest utworzenie przestrzennej sieci krzemionkowej, drugi dotyczy stopniowego 

odparowania pozostałości lotnych komponentów użytych podczas syntezy, natomiast 

trzeci odnosi się do rozkładu termicznego trifluorooctanów i krystalizacji faz fluorkowych.  

Identyfikacja zmian strukturalnych zachodzących w obrębie matryc 

krzemionkowych podczas transformacji ciekłych zoli w kserożele podczas suszenia  

w temp. 35ºC została przeprowadzona w oparciu o badania spektroskopii w podczerwieni 

IR-ATR w kolejnych interwałach czasowych (Rys. 50). Poszczególne pasma zostały 

przypisane odpowiednim drganiom na podstawie danych literaturowych [246, 251-263].  

W celu poprawienia czytelności przedstawionych danych, widma IR podzielono na dwa 

zakresy: od 4000 cm-1 do 2400 cm-1 (1 zakres) oraz od 1800 cm-1 do 500 cm-1 (2 zakres).  

W zakresie liczb falowych od 2400 cm-1 do 1800 cm-1 nie zarejestrowano pasm istotnych  

z punktu widzenia przeprowadzonych rozważań nad zmianami strukturalnymi badanych 

matryc krzemionkowych. Interpretacja zachodzących zmian strukturalnych 

towarzyszących transformacji matryc zol-żelowych została uzupełniona o weryfikację 

ubytków masowych w kolejnych interwałach czasowych (Rys. 51). 

Dla ciekłych zoli krzemionkowych otrzymanych bezpośrednio po syntezie 

zidentyfikowano obecność licznych grup silanolowych Si-OH, o czym można wnioskować 

na podstawie intensywnego pasma z maksimum przy liczbie falowej ~3398 cm-1. Grupy 

Si-OH powstały podczas reakcji hydrolizy cząsteczek zastosowanego prekursora 

krzemionki, tetraetoksysilanu. Zarejestrowano również pasmo związane z drganiami  

Si-O-C (1085 cm-1), co pozwala wnioskować o niekompletnym przebiegu reakcji 

hydrolizy tetraetoksysilanu we wskazanym etapie. Niemniej jednak stwierdzono 
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rozpoczęcie przebiegu reakcji polikondensacji z równolegle przebiegającą hydrolizą,  

o czym świadczą zarejestrowane pasma odpowiadające drganiom mostków siloksanowych 

Si-O-Si (801 cm-1), a także jednostek Q2 oraz Q3 tetraedrów [SiO4] (951 cm-1, 1043 cm-1). 

Ponadto zarejestrowane pasmo przy 616 cm-1 wskazuje na wykształcenie pierścieni 

siloksanowych już we wczesnych etapach transformacji zol-żelowej. Pasma 

zarejestrowane przy liczbach falowych 1199 cm-1 oraz 1151 cm-1 przypisano także 

drganiom C-F występującym w trifluorooctanach metali oraz cząsteczkach 

wprowadzonego w nadmiarze kwasu trifluorooctowego. Rezultaty przeprowadzonych 

badań potwierdziły ponadto, iż otrzymane zole krzemionkowe były bogate w wodę oraz 

komponenty organiczne zastosowane podczas syntezy zol-żel, o czym świadczą 

intensywne pasma pochodzące od wodorowo związanych grup OH (3230 cm-1), drgań C-H 

(2980 cm-1, 2910 cm-1) oraz drgań C=O grup karboksylowych (1712 cm-1, 1674 cm-1,  

1648 cm-1, 880 cm-1). 

 

Rys. 50. Widma IR-ATR zarejestrowane w zakresie od 4000 cm-1 do 2400 cm-1 (po lewej) oraz od  

1800 cm-1 do 500 cm-1 (po prawej) dla otrzymanych zoli krzemionkowych suszonych w temp. 35ºC  

w kolejnych interwałach czasowych. 
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Rys. 51. Zidentyfikowane ubytki masowe podczas suszenia zoli krzemionkowych w temp. 35ºC  

w kolejnych interwałach czasowych. 

 

 

W efekcie suszenia prowadzonego przez siedem kolejnych dni nastąpiło przejście 

zoli w żele. Wskazanej transformacji towarzyszył zanik pasma przy liczbie falowej  

1085 cm-1, związanego z drganiami Si-O-C oraz spadek intensywności pasm 3398 cm-1  

i 1648 cm-1 odpowiadających drganiom grup silanolowych Si-OH. Jednocześnie 

zaobserwowano wzrost intensywności pasm przy 951 cm-1 oraz 1043 cm-1, które 

przypisano drganiom jednostek Q2 oraz Q3 tetraedrów [SiO4]. Ponadto zidentyfikowano 

również wykształcenie czteroczłonowych pierścieni siloksanowych, na których obecność 

wskazuje pasmo zarejestrowane przy liczbie falowej 561 cm-1. Przedstawione zatem 

zmiany w profilach zarejestrowanych widm w podczerwieni wyraźnie wskazują na 

postępującą na tym etapie rozbudowę sieci krzemionkowej. Co również istotne, przejściu 

zol-żel towarzyszyło znaczące odparowanie lotnych komponentów, które zidentyfikowano 

w oparciu o redukcję intensywności pasm odpowiadających wodorowo związanym 

grupom OH (3230 cm-1), drganiom C-H (2980 cm-1, 2910 cm-1, 1460 cm-1, 1390 cm-1) oraz 

C=O (1712 cm-1, 1674 cm-1, 1648 cm-1, 880 cm-1). Powyższa obserwacja została 

potwierdzona odnotowanym radykalnym spadkiem masy utworzonych żeli 

krzemionkowych, których masa stanowiła 69,71% masy wyjściowych zoli. W czasie 

suszenia prowadzonego przez okres dwóch tygodni odnotowano kolejny znaczący spadek 
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masy w głównej mierze uwarunkowany odparowaniem znacznych ilości wody oraz 

lotnych związków organicznych. Ustalono, iż masa badanych żeli stanowiła wówczas 

31,39% masy wyjściowych zoli krzemionkowych.  

W efekcie kontynuacji procesu suszenia przez okres trzech tygodni zaobserwowano 

zintensyfikowany postęp rozbudowy sieci krzemionkowej badanych materiałów zol-

żelowych. Zidentyfikowano wówczas znaczny spadek intensywności pasma 

odpowiadającego drganiom wodorowo związanych grup silanolowych Si-OH (3398 cm-1), 

czemu towarzyszyło pojawienie się słabego pasma przy liczbie falowej ~3668 cm-1, 

związanego z drganiami wicynalnych lub geminalnych grup Si-OH. Odnotowano również 

dalszy spadek intensywności pasm przy 1043 cm-1 (jednostki Q3 tetraedrów [SiO4])  

i 951 cm-1 (jednostki Q2 tetraedrów [SiO4]), przy jednoczesnym wzroście intensywności 

pasma zarejestrowanego przy 1151 cm-1, co wskazuje na transformację jednostek 

strukturalnych Qn (n = 2, 3) tetraedrów [SiO4] o mniejszej liczbie mostkujących atomów 

tlenu w jednostki Q4, cechujące się obecnością czterech mostkujących atomów tlenu. Taki 

kierunek przemian oznacza, iż w badanych matrycach zol-żelowych znaczna część 

tetraedrów [SiO4] jest zaangażowana w tworzenie struktury trójwymiarowej. Powyższe 

wnioski dotyczące rozbudowy sieci krzemionkowej mogą być poparte wzrostem 

intensywności pasma 1199 cm-1, co wskazuje na postępujące kształtowanie w niej 

mostków siloksanowych Si-O-Si. O kontynuacji rozbudowy matrycy krzemionkowej 

świadczy również wzrost intensywności pasm zarejestrowanych przy liczbach falowych 

801 cm-1 (drgania mostków siloksanowych Si-O-Si) oraz 719 cm-1 (drgania Si-O). Ponadto 

po upływie trzech tygodni od przeprowadzenia syntezy zol-żel zarejestrowano słabe pasmo 

przy liczbie falowej 680 cm-1, którego obecność wskazuje na utworzenie nielicznych 

wakansów tlenowych podczas postępującego kształtowania przestrzennej sieci 

krzemionkowej. Powyższe zmiany profilu widm w podczerwieni wyraźnie świadczą zatem 

o dynamicznym charakterze otrzymanych żeli. Wzrost intensywności pasm przy 1199 cm-1 

oraz 1151 cm-1, które przypisano również drganiom C-F, mógł być również spowodowany 

rosnącym stężeniem trifluorooctanów metali wskutek zagęszczania matryc zol-żelowych. 

W analogiczny sposób można podjąć próbę wytłumaczenia wzrostu intensywności pasma 

przy liczbie falowej 1648 cm-1, gdzie zagęszczenie badanych matryc krzemionkowych 

mogło spowodować wzrost ilości grup silanolowych Si-OH. Po upływie trzech tygodni 

suszenia w temperaturze 35ºC zaobserwowano zanik pasm związanych z drganiami C-H  

w cząsteczkach lotnych związków organicznych (2980 cm-1, 2910 cm-1, 1460 cm-1,  
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1390 cm-1) oraz grup C=O (880 cm-1). Nie można stwierdzić jednak całkowitego zaniku 

pasm odpowiadających drganiom C-H (2980 cm-1, 2910 cm-1), które ze względu na 

niewielką intensywność prawdopodobnie zostały zasłonięte przez nadal intensywne pasmo 

charakterystyczne dla wodorowo związanych grup OH (~3230 cm-1). Zaobserwowano, że 

intensywność wskazanego pasma odpowiadającego drganiom grup OH zmniejszała się 

stopniowo podczas całego procesu suszenia. Powyższym przemianom towarzyszyła 

sukcesywna stabilizacja masy badanych materiałów zol-żelowych (18,89% masy 

wyjściowych zoli po suszeniu prowadzonym przez trzy tygodnie do 16,66% masy po 

suszeniu prowadzonym przez siedem tygodni). Brak znaczących zmian w ubytku masy 

badanych matryc zol-żelowych odnotowano po upływie siedmiu tygodni, czemu również 

towarzyszył brak zmian w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni. Pasma IR 

zarejestrowane dla otrzymanych materiałów krzemionkowych zestawiono w Tabeli 19. 

 

 

Tabela 19. Identyfikacja zarejestrowanych pasm IR dla badanych materiałów zol-żelowych przed 

procesem obróbki termicznej [246, 251-263]. 

Pasmo IR  

[cm-1] 
Rodzaj drgań 

3668 wicynalne lub geminalne grupy Si-OH  

3398 wodorowo związane grupy Si-OH 

3230 wodorowo związane grupy OH 

1712, 1674 grupy C=O 

1648 
grupy C=O, grupy Si-OH, grupy OH (pochodzące od zaadsorbowanych cząsteczek 

wody) 

2980, 2910, 

1460, 1390 
wiązania C-H 

1199 wiązania C-F, mostki siloksanowe Si-O-Si 

1151 wiązania C-F, jednostki Q4 w tetraedrach [SiO4]
*  

1085 grupy Si-O-C  

1043 jednostki Q3 w tetraedrach [SiO4]
* 

951 jednostki Q2 w tetraedrach [SiO4]
* 

880 grupy C=O 

801 mostki siloksanowe Si-O-Si 

719 wiązania Si-O 

680 wiązania Si-Si (efekt obecności wakansów tlenowych) 

616 sześcioczłonowe pierścienie siloksanowe 

561 czteroczłonowe pierścienie siloksanowe  
* Jednostki Qn odpowiadają [Si(O1/2)nO4-n]

-(4-n), gdzie O1/2 oznacza atom tlenu związany z dwoma   

atomami Si w mostkach siloksanowych Si-O-Si, natomiast O oznacza niezwiązany atom tlenu NBO 

(ang. non-bridging oxygen). 
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Nanokryształy fluorkowe w otrzymanych kserożelach krzemionkowych zostały 

uzyskane podczas procesu kontrolowanej obróbki termicznej, wskutek którego nastąpił 

rozkład termiczny trifluorooctanów. Ustalenie optymalnych warunków obróbki cieplnej 

odbyło się na podstawie analizy ich właściwości termicznych. W celu wyznaczenia 

temperatur krystalizacji poszczególnych faz fluorkowych oraz oszacowania zmian masy 

towarzyszących procesowi obróbki termicznej przeprowadzono badania metodą 

skaningowej kalorymetrii różnicowej DSC oraz analizy termograwimetrycznej TG. 

Krzywe TG oraz DSC badanych materiałów zol-żelowych zostały przedstawione na  

Rys. 52 oraz Rys. 53.  

Interpretacja zarejestrowanych krzywych TG pozwoliła stwierdzić, iż degradacja 

termiczna kserożeli odbyła się w dwóch etapach. Względnie mały spadek masy kserożeli 

podczas pierwszego ze wskazanych etapów związany był z odparowaniem pozostałości 

wody, alkoholu etylowego, kwasu octowego, a także nadmiaru wprowadzonego kwasu 

trifluorooctowego. Podczas pierwszego etapu degradacji termicznej zarejestrowano ubytki 

masowe wahające się między 1,75% oraz 5,82%. Drugi z etapów degradacji termicznej 

związany był natomiast z rozkładem termicznym trifluorooctanów oraz docelową 

krystalizacją faz fluorkowych, co potwierdzają dane przedstawione w literaturze  

[261-268]. Wskazanej przemianie fazowej towarzyszyło pojawienie się na 

zarejestrowanych krzywych DSC pików egzotermicznych, których maksima wahają się  

w granicach od 292ºC (dla próbki SG-Ba/Eu) do 319ºC (dla próbki SG-Y/Eu). 

Zaobserwowano, że rozkład termiczny trifluorooctanów wiąże się ze znacznym spadkiem 

masy zidentyfikowanym między 16,18%, a 21,93%. Szczegółowe parametry związane  

z przeprowadzoną charakterystyką termiczną poszczególnych materiałów zol-żelowych 

zostały zestawione w Tabeli 20. 
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Rys. 52. Krzywe TG oraz DSC zarejestrowane dla materiałów zol-żelowych SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu  

oraz SG-Ba/Eu. 
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Rys. 53. Krzywe TG oraz DSC zarejestrowane dla materiałów zol-żelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu  

oraz SG-Gd/Eu. 
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Tabela 20. Zidentyfikowane ubytki masowe podczas kolejnych etapów degradacji termicznej oraz 

temperatury rozkładu termicznego trifluorooctanów. 

Próbka 
Zakres 

temperaturowy [ºC] 
Ubytek masy [%] 

Temp. rozkładu 

termicznego 

trifluorooctanów [ºC] 

SG-Ca/Eu 
35 - 151 5,82 

318 
151 - 348 16,18 

SG-Sr/Eu 
35 - 167 2,46 

304 
167 - 335 21,93 

SG-Ba/Eu 
35 - 172 1,75 

292 
172 - 321 16,34 

SG-Y/Eu 
35 - 165 4,76 

319 
165 - 354 20,82 

SG-La/Eu 
35 - 174 2,77 

307 
174 - 350 21,38 

SG-Gd/Eu 
35 - 163 4,76 

309 
163 - 347 16,42 

 

 

W oparciu o zarejestrowane krzywe TG ustalono, że badane materiały zol-żelowe cechują 

się dobrą stabilnością termiczną w temperaturach bliskich 350ºC, a dalszy wzrost 

temperatury nie wywołał znaczących zmian masy. Mając jednocześnie na uwadze 

efektywną krystalizację faz fluorkowych MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd) 

w skali nanometrycznej ustalono temperaturę procesu kontrolowanej obróbki cieplnej 

kserożeli na poziomie 350ºC. 

W celu zweryfikowania zmian strukturalnych zachodzących w matrycy 

krzemionkowej podczas procesu kontrolowanej obróbki termicznej, na Rys. 54 

przedstawiono porównanie widm IR-ATR zarejestrowanych przed oraz po obróbce 

cieplnej. Widma zarejestrowane dla materiałów zol-żelowych po obróbce termicznej 

dowodzą usunięcia z porów sieci krzemionkowej pozostałości wody oraz komponentów 

organicznych, czemu towarzyszy zanik lub znaczne zmniejszenie intensywności 

odpowiednich pasm (3230 cm-1, 1648 cm-1, 1460 cm-1, 1390 cm-1). Przeprowadzonemu 

procesowi wygrzewania kserożeli towarzyszy także znaczny spadek intensywności 

szerokiego pasma rejestrowanego powyżej 3000 cm-1 związanego z drganiami grup 

silanolowych Si-OH. Zarejestrowany spadek intensywności wskazuje na postępującą 

reakcję polikondensacji matryc krzemionkowych podczas obróbki termicznej. 
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Rys. 54. Widma IR-ATR zarejestrowane dla badanych materiałów zol-żelowych przed oraz po procesie 

kontrolowanej obróbki cieplnej przeprowadzonej w temp. 350ºC przez 10 godzin. 

 

Postęp reakcji polikondensacji może zostać również potwierdzony radykalnym spadkiem 

intensywności pasma przy 1648 cm-1. Stwierdzono także, że otrzymane dwufazowe 

materiały amorficzno-krystaliczne wciąż absorbują promieniowanie podczerwone przy 

1194 cm-1 (drgania Si-O-Si) oraz 1151 cm-1  (drgania jednostek Q4 w tetraedrach [SiO4]). 

Zidentyfikowano również obecność pasm w podczerwieni odpowiadających drganiom 

jednostek Q2 oraz Q3 w tetraedrach [SiO4]. Zaobserwowano iż pasmo, którego maksimum 

zostało zarejestrowane przy 1043 cm-1 (przed obróbką termiczną), uległo przesunięciu do 

1053 cm-1 (po obróbce cieplnej), co również może stanowić przejaw zagęszczenia  

zol-żelowych matryc krzemionkowych [269]. 

Na podstawie przeprowadzonych badań spektroskopii w podczerwieni IR-ATR 

oraz w oparciu o analizę termiczną TG i DSC otrzymanych materiałów zol-żelowych, na 

Rys. 55 przedstawiono schemat ilustrujący przemiany towarzyszące kolejnym etapom 

transformacji zol-żel.  

 

    



101 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 55. Schemat ilustrujący kolejne etapy przekształcenia wyjściowych zoli krzemionkowych  

w docelowe dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne. 
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4.5. Detekcja nanokryształów fluorkowych w dwufazowych 

materiałach zol-żelowych 
 

 

Potwierdzenie krystalizacji faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 

(M = Y, La, Gd) w otrzymanych materiałach zol-żelowych po obróbce termicznej  

w temperaturze 350ºC przez 10 godzin odbyło się przy użyciu dyfrakcji rentgenowskiej,  

a także metod mikroskopowych oraz spektroskopowych. Identyfikacja jakościowa 

poszczególnych faz fluorkowych została przeprowadzona w oparciu o badania 

rentgenowskiej analizy fazowej XRD, a średnie wielkości uzyskanych krystalitów 

fluorkowych zostały oszacowane metodą Scherrera. Obrazowanie uzyskanych wytrąceń 

nanokrystalicznych w obrębie krzemionkowych matryc zol-żelowych odbyło się przy 

użyciu wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii elektronowej HR-TEM. Powyższe 

badania zostały uzupełnione o dyfrakcję elektronową z wybranego obszaru SAED, a także 

analizę składu pierwiastkowego przy użyciu spektroskopii dyspersji energii 

promieniowania rentgenowskiego EDS. W celu oszacowania zmian strukturalnych 

zachodzących podczas przeprowadzonej obróbki cieplnej wykorzystano również unikalne 

właściwości spektroskopowe optycznie aktywnych jonów Eu3+, wynikające z natury ich 

wewnątrz-konfiguracyjnych przejść elektronowych typu 4f6-4f6, którymi domieszkowano 

badane materiały zol-żelowe. Powyższe metody badań pozwalają na przeprowadzenie 

pełnej charakterystyki otrzymanych dwufazowych materiałów amorficzno-krystalicznych, 

ze szczególnym uwzględnieniem krystalizacji faz fluorkowych w skali nanometrycznej 

podczas procesu kontrolowanej obróbki cieplnej kserożeli. 
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4.5.1. Nanokryształy fluorkowe typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

 

  

4.5.1.1. Rentgenowska analiza fazowa XRD oraz mikroskopia HR-TEM 

 

Identyfikację zmian strukturalnych towarzyszących przeprowadzonemu procesowi 

obróbki termicznej rozpoczęto od badań rentgenowskiej analizy fazowej XRD. Na 

dyfraktogramach rentgenowskich zarejestrowanych dla kserożeli krzemionkowych przed 

poddaniem ich procesowi obróbki termicznej widoczne jest szerokie pasmo związane  

z uporządkowaniem bliskiego zasięgu w badanych matrycach zol-żelowych, czemu 

towarzyszył brak charakterystycznych wąskich linii dyfrakcyjnych. Interpretacja 

powyższych obserwacji pozwoliła na jednoznaczne wnioskowanie o amorficznym 

charakterze kserożeli krzemionkowych. Wskutek przeprowadzonego procesu 

kontrolowanej obróbki cieplnej na zarejestrowanych dyfraktogramach stwierdzono 

obecność wyraźnych wąskich linii dyfrakcyjnych, natomiast na podstawie ich położenia 

kątowego zidentyfikowano obecność faz fluorkowych. Wówczas dla materiału  

zol-żelowego o składzie SG-Ca/Eu stwierdzono obecność fazy CaF2 na podstawie 

kartoteki ICDD PDF-2 nr 65-0535, dla materiału o składzie SG-Sr/Eu zidentyfikowano 

obecność fazy SrF2 na podstawie kartoteki ICDD PDF-2 06-0262, natomiast dla materiału 

zol-żelowego o składzie SG-Ba/Eu potwierdzono obecność fazy BaF2 na podstawie 

kartoteki ICDD PDF-2 nr 88-2466 (Rys. 56). Wszystkie ze wskazanych faz fluorkowych 

wykrystalizowały w grupie przestrzennej Fm3m układu rombowego. Poszerzenie profilu 

poszczególnych linii dyfrakcyjnych wskazuje na utworzenie krystalitów w skali 

nanometrycznej. Średnie wielkości uzyskanych kryształów CaF2, SrF2 oraz BaF2 zostały 

zestawione w Tabeli 21.  

 

Tabela 21. Średnie wielkości nanokryształów CaF2, SrF2 oraz BaF2 w otrzymanych materiałach zol-

żelowych. 

Układ Faza krystaliczna 
Średnia wielkość krystalitów 

[nm] 

SG-Ca/Eu CaF2 8,8 

SG-Sr/Eu SrF2 11,4 

SG-Ba/Eu BaF2 10,8 
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Rys. 56.  Dyfraktogramy rentgenowskie XRD otrzymanych materiałów zol-żelowych o składach  

SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu, SG-Ba/Eu. 
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Rys. 57. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów CaF2 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-Ca/Eu. 

5 nm 

(1a) 

(2) 

(1b) 

5 nm 
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Rys. 58. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów SrF2 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-Sr/Eu. 

(2) 

(1a) 

(1b) 

5 nm 

10 nm 
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Rys. 59. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów BaF2 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-Ba/Eu. 

(1b) 

5 nm 

(1b) 

(1a) 

(2) 

(1b) 

50 nm 

(1a) 

5 nm 

(1b) 
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Wysokorozdzielcze zdjęcia mikroskopowe HR-TEM obrazujące nanokryształy 

CaF2, SrF2 oraz BaF2 rozproszone w otrzymanych materiałach zol-żelowych zostały 

przedstawione na Rys. 57-59. Obserwacja kryształów w skali nanometrycznej została 

przeprowadzona przy zastosowaniu kontrastu dyfrakcyjnego z wykorzystaniem techniki 

jasnego pola. Zdjęcia mikroskopowe materiału o składzie SG-Ca/Eu ujawniły obecność 

jednorodnie rozproszonych w matrycy zol-żelowej nanokryształów CaF2 o kształcie 

sferycznym (Rys. 57). Kształtem sferycznym cechują się także nanokryształy SrF2 

otrzymane w czasie procesu kontrolowanej obróbki termicznej materiału o składzie  

SG-Sr/Eu, jednak ich dystrybucja w obrębie amorficznej matrycy zol-żelowej nie jest już 

tak jednorodna, jak zaobserwowano dla nanokryształów CaF2 w materiale SG-Ca/Eu.  

W przeciwieństwie do otrzymanych nanokryształów CaF2, krystality SrF2 wykazują 

tendencję do skupiania się w określonych obszarach matrycy zol-żelowej (Rys. 58). Na 

podstawie obrazu mikroskopowego dwufazowego materiału zol-żelowego o składzie  

SG-Ba/Eu wyciągnięto wniosek o utworzeniu aglomeratów przez otrzymane nanokryształy 

BaF2 (Rys. 59). Prawdopodobną przyczyną widocznej tendencji do tworzenia aglomeratów 

są defekty sieci krystalicznej, będące efektem kompensacji ładunku elektrostatycznego 

podczas podstawiania w macierzystych sieciach krystalicznych faz MF2 kationów M2+ 

trójwartościowymi jonami Eu3+. Zaobserwowano, że znaczącą rolę w tym aspekcie 

odgrywa różnica promieni jonowych dwuwartościowych kationów metali M2+  

(Ca2+: 1,00 Å, Sr2+: 1,18 Å, Ba2+: 1,35 Å) oraz jonów Eu3+ (1,07 Å). Na podstawie 

powyższych obserwacji stwierdzono, że wzrost różnicy promieni jonowych Eu3+ oraz M2+ 

prawdopodobnie sprzyja powstawaniu większej ilości defektów sieci krystalicznej, 

zwiększając tym samym tendencję do tworzenia aglomeratów.    

Oszacowane na podstawie zdjęć mikroskopowych wielkości nanokryształów CaF2 

oraz SrF2 są zgodne z danymi uzyskanymi metodą Scherrera. Utworzenie aglomeratów 

przez nanokryształy BaF2 w matrycy zol-żelowej o składzie SG-Ba/Eu uniemożliwiło 

oszacowanie wielkości pojedynczych krystalitów, stąd brak możliwości porównania ze 

średnią wielkością nanokryształów BaF2 uzyskaną w oparciu o zarejestrowany 

dyfraktogram rentgenowski XRD.   

Porównywalne wielkości nanokryształów fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

zostały otrzymane również przez inne grupy badawcze podczas obróbki termicznej szkieł 

opisanych w literaturze. Obecność nanokryształów CaF2 o średniej wielkości bliskiej  

10 nm zidentyfikowano w materiale szklano-ceramicznym otrzymanym w czasie obróbki 
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termicznej szkła o składzie (45SiO2-25CaF2-20Al2O3-10CaO):4%EuF3 (% mol)  

w temperaturze 700°C [218]. Utworzenie porównywalnej wielkości nanokryształów SrF2 

odnotowano dla materiału szklano-ceramicznego otrzymanego na drodze obróbki 

termicznej szkła o składzie 50SiO2-20ZnF2-16SrF2-10Al2O3-4EuF3 (% mol) w temp. 

660ºC (średnica nanokryształów SrF2: 11 nm) [218], jak również dla materiału typu  

szkło-ceramika uzyskanego podczas kontrolowanej obróbki cieplnej szkła o składzie 

50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3 (% mol) w temp. 590ºC (średnica nanokryształów 

SrF2: 9 nm) [221]. Obecność krystalitów BaF2 o wielkości około 10 nm zidentyfikowano  

w materiałach typu szkło-ceramika uzyskanych po wygrzewaniu szkła o składzie 68SiO2-

15BaF2-13K2CO3-2,75La2O3-1Sb2O3-0,25Eu2O3 (% mol) w temp. 600°C i 650°C [225]. 

Dla otrzymanych materiałów o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu 

przeprowadzono również badania metodą dyfrakcji elektronowej z obszaru wybranego za 

pomocą przesłony selekcyjnej SAED, co pozwoliło na pozyskanie obrazu dyfrakcyjnego  

z niewielkiego obszaru badanych matryc zol-żelowych (Rys. 57-59). Wskaźnikowanie 

uzyskanych refleksów występujących w postaci koncentrycznych pierścieni potwierdziło 

krystalizację faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) podczas kontrolowanej obróbki 

termicznej kserożeli krzemionkowych w temperaturze 350ºC przez 10 godzin. Badania 

strukturalne zostały ponadto uzupełnione o analizę składu pierwiastkowego w wybranych 

obszarach zawierających nanokryształy fluorkowe CaF2, SrF2 oraz BaF2 przy użyciu 

spektroskopii dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego EDS. Udział procentowy 

poszczególnych pierwiastków, tj. krzemu, tlenu, fluoru oraz – zależnie od składu 

materiałów zol-żelowych – wapnia (SG-Ca/Eu), strontu (SG-Sr/Eu) lub baru (SG-Ba/Eu) 

został przedstawiony w Tabeli 22. Ponieważ jony Eu3+ były wprowadzane do matryc zol-

żelowych w postaci domieszki, ich stężenie znajdowało się poniżej granicy oznaczalności, 

stąd nie zostało ono uwzględnione w składzie procentowym.   

Na podstawie przeprowadzonej analizy składu pierwiastkowego zidentyfikowano 

obecność znacznych ilości krzemu oraz tlenu niewątpliwie pochodzących z obszaru 

amorficznych matryc zol-żelowych. W oparciu o przedstawione wyniki analizy składu 

pierwiastkowego materiału zol-żelowego o składzie SG-Ca/Eu stwierdzono obecność 

stechiometrycznych ilości fluoru w stosunku do ilości wapnia. 
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Tabela 22. Zawartość procentowa poszczególnych pierwiastków w obszarach zawierających 

nanokryształy fluorkowe w materiałach o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu.   

 

Skład pierwiastkowy 

SG-Ca/Eu 

Si O F Ca 

% at. 30,0 61,4 5,9 2,7 

% mas. 41,2 48,0 5,5 5,3 

 SG-Sr/Eu 

 Si O F Sr 

% at. 22,8 64,4 6,6 6,2 

% mas. 24,9 40,0 14,1 21,0 

 SG-Ba/Eu 

 Si O F Ba 

% at. 33,4 52,4 11,8 2,4 

% mas. 40,2 36,0 9,6 14,2 

 

  

W przypadku próbek zol-żelowych o składach SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu stwierdzono 

natomiast niewielką nadwyżkę zawartości fluoru w stosunku do zidentyfikowanych ilości 

strontu (nadwyżka fluoru: około 5% mas.) oraz baru (nadwyżka fluoru: około 5,7% mas.). 

Przypuszcza się, że zawyżone zawartości fluoru mają swoje źródło w kompensacji ładunku 

elektrostatycznego podczas wprowadzania trójwartościowych jonów Eu3+ do sieci 

krystalicznej faz MF2.  

 

 

 

4.5.1.2. Spektroskopia optycznie aktywnych jonów Eu3+ 

 
 

Charakterystykę spektroskopową jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych  

o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu rozpoczęto od rejestracji widm ekscytacji 

podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali λem = 611 nm, odpowiadającej  

przejściu elektronowemu 5D0 → 7F2. Zarejestrowane widma przedstawiono na Rys. 60.  
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Rys. 60.  Widma ekscytacji jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu 
oraz SG-Ba/Eu podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali λem = 611 nm. 
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Na zarejestrowanych widmach ekscytacji widoczne są pasma odpowiadające 

charakterystycznym przejściom elektronowym jonów Eu3+ z poziomu podstawowego 7F0 

na następujące poziomy wzbudzone: 5D4 (361 nm), 5GJ, 
5L7 (w zakresie od 370 nm do  

388 nm), 5L6 (kserożele: 395 nm (SG-Ca/Eu), 393 nm (SG-Sr/Eu), 394 nm (SG-Ba/Eu), 

materiały dwufazowe: 394 nm, 398 nm (SG-Ca/Eu), 393 nm (SG-Sr/Eu), 392 nm  

(SG-Ba/Eu)), 5D3 (415 nm), 5D2 (464 nm), a także 5D1 (524 nm). 

Zarówno przed procesem kontrolowanej obróbki termicznej otrzymanych kserożeli, 

jak i po jego przeprowadzeniu największą intensywnością charakteryzuje się pasmo 

odpowiadające przejściu 7F0 → 5L6. Zaobserwowano, że długości fal przy których 

zarejestrowano maksimum wskazanego pasma wzbudzenia dla poszczególnych materiałów 

zol-żelowych waha się w granicach kilku nanometrów od 392 nm do 398 nm. Dla 

otrzymanego materiału dwufazowego SG-Ca/Eu zauważono wyraźne rozszczepienie 

pasma 7F0 → 5L6 na dwie składowe, spośród których składowa zarejestrowana przy  

394 nm odznacza się większą intensywnością. Rozszczepienie pasma związane jest  

z dystrybucją optycznie aktywnych jonów Eu3+ między nanokryształy fluorkowe a matrycę 

amorficzną [233]. Dla dwufazowych materiałów zol-żelowych SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu 

nie zaobserwowano rozszczepienia pasma 7F0 → 5L6, dla którego zarejestrowano tylko 

jedno maksimum. W oparciu o powyższą obserwację stwierdzono, że brak rozszczepienia 

wskazanego pasma w przypadku materiałów SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu może mieć związek 

z najmniejszym stopniem dopasowania promienia jonowego Eu3+ względem promieni 

jonowych kationów Sr2+ oraz Ba2+. Zależnie od lokalizacji maksimum zarejestrowanego 

pasma 7F0 → 5L6, widma emisyjne poszczególnych materiałów zol-żelowych zostały 

zarejestrowane po wzbudzeniu promieniowaniem o odpowiedniej długości fali (Rys. 61).  

Na widmach emisyjnych materiałów zol-żelowych o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu 

oraz SG-Ba/Eu zarejestrowano pięć charakterystycznych pasm luminescencyjnych jonów 

Eu3+ odpowiadających przejściom elektronowym z poziomu wzbudzonego 5D0 na poziomy 

7FJ (J = 0-4) zachodzących w obrębie konfiguracji 4f6. W oparciu o zarejestrowane widma 

emisyjne stwierdzono, że przed procesem obróbki termicznej dla każdego z otrzymanych 

materiałów zol-żelowych największą intensywnością odznacza się pasmo odpowiadające 

przejściu 5D0 → 7F2 o naturze dipolowo-elektrycznej.  
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Rys. 61.  Widma emisji jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu  

oraz SG-Ba/Eu. 
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Profile zarejestrowanych widm emisyjnych przed obróbką cieplną pozwoliły 

wnioskować o wysokim stopniu asymetrii lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ oraz 

udziale wiązań kowalencyjnych pomiędzy jonami domieszki aktywnej, a ich najbliższym 

otoczeniem w krzemionkowych matrycach zol-żelowych. W efekcie przeprowadzonego 

procesu kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli zaobserwowano znaczące zmiany we 

wzajemnej intensywności pasm odpowiadających przejściom elektronowym 5D0 → 7F1 

oraz 5D0 → 7F2. Konsekwencją optyczną przeprowadzonego procesu obróbki termicznej 

kserożeli jest radykalny spadek intensywności pasma odpowiadającego przejściu  

5D0 → 7F2 o naturze dipolowo-elektrycznej oraz znaczący wzrost intensywności pasma 

związanego z przejściem dipolowo-magnetycznym 5D0 → 7F1. Wskazane zmiany w profilu 

zarejestrowanych widm emisyjnych stanowią rezultat przemian strukturalnych 

towarzyszących procesowi obróbki cieplnej, które stwierdzono w oparciu o badania 

rentgenowskiej analizy fazowej XRD oraz mikroskopii elektronowej HR-TEM. 

Interpretacja wskazanych zmian w profilach zarejestrowanych widm emisyjnych pozwoliła 

stwierdzić, iż po procesie obróbki cieplnej kserożeli o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz 

SG-Ba/Eu nastąpił znaczący wzrost symetrii w najbliższym otoczeniu wokół optycznie 

aktywnych jonów Eu3+, a także zmiana charakteru wiązań pomiędzy jonami aktywatora  

i ich lokalnym otoczeniem w matrycy na jonowe. Postać widm emisyjnych 

zarejestrowanych dla jonów Eu3+ w otrzymanych materiałach amorficzno-krystalicznych 

pozwoliła wnioskować o ich wbudowaniu w sieci krystaliczne otrzymanych faz 

fluorkowych CaF2, SrF2 oraz BaF2. Wartości współczynnika R/O przed oraz po procesie 

kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz  

SG-Ba/Eu przedstawiono w Tabeli 23.  

 

 

Tabela 23. Wartości współczynnika R/O wyznaczone dla materiałów zol-żelowych SG-Ca/Eu,  

SG-Sr/Eu i SG-Ba/Eu zarówno przed, jak i po obróbce termicznej. 

Skład 
Współczynnik R/O 

przed wygrzewaniem po wygrzewaniu 

SG-Ca/Eu 4,13 0,51 

SG-Sr/Eu 3,50 0,30 

SG-Ba/Eu 3,75 0,34 
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Poza spadkiem wartości współczynnika R/O, o wbudowaniu optycznie aktywnych jonów 

Eu3+ w sieci krystaliczne otrzymanych faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

świadczy także widoczne rozszczepienie pasm luminescencyjnych, które jest rezultatem 

oddziaływania pola krystalicznego na strukturę elektronową optycznie aktywnych jonów 

Eu3+. Według danych zamieszczonych w literaturze, jony Eu3+ zajmują w kryształach typu 

MF2 (M = Ca, Sr, Ba) pozycje o symetrii C4v lub C3v zależnie od rodzaju fazy krystalicznej 

oraz stężenia domieszki aktywnej [143, 153-157]. Dla symetrii C4v i C3v oczekuje się 

dwóch składowych pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-magnetycznemu  

5D0 → 7F1, natomiast pasmo związane z przejściem dipolowo-elektrycznym 5D0 → 7F2 

powinno ulec rozszczepieniu odpowiednio na cztery (C4v) oraz trzy składowe (C3v).  

W przypadku pasma 5D0 → 7F3 można spodziewać się rozszczepienia na pięć składowych, 

natomiast dla pasma przypisanego przejściu elektronowemu 5D0 → 7F4 oczekuje się 

odpowiednio siedmiu (C4v) oraz sześciu (C3v) składowych [38]. Rozróżnienie wskazanej 

ilości składowych poszczególnych pasm emisyjnych jest jednak dość trudne zważywszy na 

fakt, że rejestrowane widma emisyjne stanowią wypadkową luminescencji jonów Eu3+ 

znajdujących się zarówno w nanokryształach fluorkowych, jak również w amorficznych 

matrycach zol-żelowych. Stąd też wpływ pola krystalicznego jest w znacznej mierze 

maskowany. Podobny efekt zaobserwowano także dla innych materiałów dwufazowych 

zawierających nanokryształy typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) opisanych w literaturze. 

Porównywalny kształt oraz rozszczepienie pasm emisyjnych, jak dla otrzymanego 

dwufazowego materiału zawierającego nanokryształy CaF2 (SG-Ca/Eu), zarejestrowano 

dla materiałów otrzymanych podczas obróbki termicznej szkła o składzie 60SiO2-10CaF2-

9Na2O-7CaO-5K2O-2MgO-1Eu2O3 w temp. 560ºC [111] oraz kserożelu o składzie 

(95SiO2-5CaF2):1%Eu3+ w temp. 800ºC [230] (wyjątek stanowi różnica we wzajemnej 

intensywności pasm odpowiadających przejściom elektronowym 5D0 → 7F2 oraz  

5D0 → 7F1). Podobny kształt oraz stopień rozszczepienia pasm emisyjnych, jak dla 

otrzymanych materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy SrF2 (SG-Sr/Eu) oraz 

BaF2 (SG-Ba/Eu), zarejestrowano również dla materiałów amorficzno-krystalicznych 

otrzymanych po wygrzewaniu szkieł o składzie 40SiO2-25Al2O3-15Na2CO3-19SrF2-1EuF3 

(% mol) w temp. 600ºC oraz 650ºC [223], szkieł o składzie (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-

10Al2O3):1% EuF3 (% mol) w temp. 660ºC [220], jak również kserożeli o składzie 

(95SiO2-5BaF2):1% Eu3+ w temp. 800ºC [107].      
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Analiza właściwości fotoluminescencyjnych materiałów zol-żelowych o składach  

SG-Ca/Eu, SG- Sr/Eu, SG-Ba/Eu przed procesem kontrolowanej obróbki cieplnej oraz po 

jej przeprowadzeniu została poszerzona o rejestrację krzywych zaniku luminescencji  

z poziomu 5D0 jonów Eu3+. Zarejestrowane krzywe zostały przedstawione na Rys. 62.  

Zarejestrowane krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+  

w otrzymanych kserożelach krzemionkowych mają charakter funkcji mono-

eksponencjalnych. W związku z charakterem zarejestrowanych krzywych przed procesem 

obróbki cieplnej stwierdzono, że jony Eu3+ są usytuowane tylko w jednym ośrodku 

relaksacyjnym, dlatego też dla jonów domieszki optycznie aktywnej znajdujących się  

w matrycy krzemionkowej kserożeli wyznaczono tylko jeden czas zaniku, τ(5D0). 

Uzyskane wówczas wartości czasu zaniku luminescencji mieszczą się w zakresie od  

0,22 ms do 0,29 ms. Czasy życia poziomu wzbudzonego 5D0 są wówczas stosunkowo 

krótkie, co jest wynikiem obecności licznych grup OH w matrycach zol-żelowych 

pochodzących od pozostałości wody, komponentów organicznych, a także grup 

silanolowych Si-OH wciąż kształtującej się sieci krzemionkowej. W oparciu  

o przeprowadzone badania spektroskopii w podczerwieni, maksimum pasma związanego  

z drganiami grup OH zostało zidentyfikowane przy liczbie falowej bliskiej 3230 cm-1. Stąd 

też do pokrycia przerwy energetycznej między poziomem 5D0 oraz 7F6 jonów Eu3+, której 

wartość jest szacowana na blisko ΔE ≈ 12500 cm-1, konieczna jest obecność tylko czterech 

grup OH w lokalnym sąsiedztwie jonów domieszki aktywnej. Wówczas 

prawdopodobieństwo przekazania energii wzbudzenia jonów Eu3+ sąsiadującym grupom 

OH jest bardzo wysokie, zwiększając tym samym w sposób znaczny udział relaksacji  

o charakterze bezpromienistym. Po przeprowadzonym procesie obróbki cieplnej kserożeli 

zarejestrowane krzywe mają charakter funkcji bi-eksponencjalnych. Charakter 

zarejestrowanych krzywych dla jonów Eu3+ w materiałach amorficzno-krystalicznych 

wskazuje na dystrybucję jonów domieszki aktywnej między dwa ośrodki relaksacyjne,  

w których zanik luminescencji odbywa się z różną szybkością. Rolę ośrodków 

relaksacyjnych pełnią wówczas amorficzne matryce zol-żelowe (w których po obróbce 

termicznej dominują drgania jednostek Q3 w tetraedrach [SiO4] zidentyfikowane przy 

liczbie falowej 1053 cm-1) oraz kryształy fluorkowe CaF2 (466 cm-1), SrF2  

(366 cm-1), BaF2 (319 cm-1). Po obróbce termicznej wyznaczono zatem dwa czasy życia 

poziomu 5D0: τ1(
5D0) oraz τ2(

5D0). Krótsze składowe τ1(
5D0) odpowiadają czasom życia 

poziomu 5D0 tych spośród jonów Eu3+, które po obróbce termicznej kserożeli pozostały  
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w krzemionkowych matrycach zol-żelowych i nie uległy wbudowaniu w sieci krystaliczne 

otrzymanych nanokryształów fluorkowych. Wartości składowych τ1(
5D0) podczas 

monitorowania pomarańczowej emisji związanej z przejściem dipolowo-magnetycznym 

5D0 → 7F1 są równe 1,64 ms (SG-Ca/Eu), 2,16 ms (SG-Sr/Eu) oraz 2,12 ms (SG-Ba/Eu). 

Podczas monitorowania emisji czerwonej związanej z przejściem dipolowo-elektrycznym 

5D0 → 7F2 wyznaczone zostały następujące wartości składowych τ1(
5D0): 1,05 ms  

(SG-Ca/Eu), 1,07 ms (SG-Sr/Eu) oraz 0,69 ms (SG-Ba/Eu). Bardzo interesującym efektem 

jest obserwowane wydłużenie czasów życia luminescencji jonów Eu3+ w krzemionkowych 

matrycach zol-żelowych po obróbce termicznej (składowe τ1(
5D0)) w porównaniu  

z czasami życia wyznaczonymi dla jonów Eu3+ przed wygrzewaniem (τ(5D0)). Wskazane 

różnice związane są z redukcją ilości grup OH podczas obróbki cieplnej, w czasie której 

następuje zarówno odparowanie wody i komponentów organicznych zastosowanych 

podczas syntezy, jak również zmniejszenie ilości wolnych grup silanolowych Si-OH 

wskutek postępującej reakcji polikondensacji. Dłuższe składowe τ2(
5D0) zostały zatem 

zinterpretowane jako czasy życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+, które zostały 

wbudowane w sieci krystaliczne faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba). Znaczne 

wydłużenie składowych τ2(
5D0) jest konsekwencją niskich energii fononowych 

otrzymanych kryształów fluorkowych, co tym samym znacznie ogranicza 

prawdopodobieństwo relaksacji o charakterze bezpromienistym. Podczas monitorowania 

pomarańczowej emisji związanej z przejściem dipolowo-magnetycznym 5D0 → 7F1 

wartości składowych τ2(
5D0) są równe 12,91 ms (SG-Ca/Eu), 8,25 ms (SG-Sr/Eu) oraz 

4,62 ms (SG-Ba/Eu). W oparciu o krzywe zaniku zarejestrowane podczas monitorowania 

czerwonej emisji odpowiadającej przejściu dipolowo-elektrycznemu 5D0 → 7F2 

wyznaczone zostały nieco krótsze wartości składowych τ2(
5D0): 7,38 ms (SG-Ca/Eu),  

6,97 ms (SG-Sr/Eu) oraz 3,68 ms (SG-Ba/Eu).  
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Rys. 62. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych  
o składach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu. 
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Czasy zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w otrzymanych materiałach 

zol-żelowych porównano z czasami życia deklarowanymi w literaturze dla innych 

tlenkowo-fluorkowych szkieł lub kserożeli, a także materiałów dwufazowych otrzymanych 

wskutek poddania ich procesowi kontrolowanej obróbki termicznej. Wyznaczone czasy 

życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w otrzymanych kserożelach o składzie SG-Ca/Eu  

i SG-Ba/Eu są zbieżne z wartościami deklarowanymi w literaturze dla kserożelu o składzie 

(95SiO2-5CaF2):1% Eu3+ (% mol) (τ = 0,26 ms) [230] oraz dla kserożelu o składzie 

(95SiO2-5BaF2):1% Eu3+ (% mol) (τ = 0,27 ms) [107]. Porównując natomiast wartości 

czasów życia dla jonów Eu3+ w otrzymanym kserożelu o składzie SG-Sr/Eu z danymi 

literaturowymi, zauważono, że dla szkieł opisanych w literaturze odnotowano dłuższe 

czasy życia. Wydłużenie czasów życia przed obróbką termiczną jest szczególnie widoczne 

dla szkieł o składzie (50SiO2-20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1% Eu3+ (τ = 3,58 ms) [230] oraz 

50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3 (% mol) (τ = 2,74 ms) [221]. Różnice w czasach 

życia jonów Eu3+ w szkłach otrzymanych metodą wysokotemperaturowego topienia [221, 

230] oraz kserożelach [107, 230] (również opisanych w niniejszej pracy) wynikają 

prawdopodobnie z obecności grup OH w strukturze kserożeli, których ilość powinna być 

znacznie mniejsza w szkłach otrzymanych metodą konwencjonalną. Porównując natomiast 

czasy życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w materiałach dwufazowych zaobserwowano, że 

odnotowane wartości dla otrzymanego materiału zol-żelowego zawierającego 

nanokryształy CaF2 (SG-Ca/Eu) są dłuższe od odnotowanego czasu dla jedynego 

opisanego w literaturze materiału dwufazowego na bazie nanokryształów CaF2 

otrzymanego na drodze obróbki termicznej kserożelu o składzie (95SiO2-5CaF2):1% Eu3+ 

(% mol) w temp. 800ºC (τ = 5,50 ms). Również dla materiału zol-żelowego zawierającego 

rozproszone w amorficznej matrycy krzemionkowej nanokryształy SrF2 (SG-Sr/Eu) 

wyznaczono najdłuższe czasy życia w porównaniu z wartościami deklarowanymi dla 

innych materiałów dwufazowych na bazie nanokryształów SrF2. Dla dwufazowego 

materiału otrzymanego na drodze kontrolowanej obróbki cieplnej szkła o składzie (50SiO2-

20ZnF2-20SrF2-10Al2O3):1% EuF3 wyznaczono czas życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ 

wynoszący 5,05 ms [220], natomiast zależnie od temperatury wygrzewania szkieł  

o składzie 50SiO2-22Al2O3-20SrF2-6NaF-2EuF3 wyznaczono czasy życia równe 2,56 ms 

(590ºC) oraz 2,55 ms (620ºC) [221]. Krótsze czasy zaniku luminescencji wyznaczono dla 

materiałów szklano-ceramicznych otrzymanych po kontrolowanej obróbce termicznej 

szkieł o składzie 73TeO2-18SrF2-4BaO-3Bi2O3-2Eu2O3 w temp. 370ºC przez okres 6 godz. 

(τ = 0,68 ms) oraz 24 godz. (τ = 0,73 ms) [222].    
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Zestawienie wybranych właściwości charakteryzujących otrzymane materiały 

dwufazowe SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu przedstawiono w Tabeli 24.  

 

Tabela 24. Wybrane właściwości otrzymanych materiałów amorficzno-krystalicznych SG-Ca/Eu,  

SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu.  

Parametr 
Dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne  

SG-Ca/Eu SG-Sr/Eu SG-Ba/Eu 

R/O 0,51 0,30 0,34 

 czasy życia poziomu 
5D0 

1,64 (τ1) 

12,91 ms (τ2) 

2,16 (τ1) 

8,25 ms (τ2) 

2,12 (τ1) 

4,62 ms (τ2) 

energia fononowa fazy 

krystalicznej 
466 cm-1 366 cm-1 319 cm-1 

promień jonowy 

kationu M2+ 
1,00 Å 1,18 Å 1,35 Å 

średnia wielkość 

nanokryształów 
8,8 nm 11,4 nm 10,8 nm 

 

Najdłuższe czasy życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+ w otrzymanych 

dwufazowych materiałach zol-żelowych zawierających nanokryształy typu MF2  

(M = Ca, Sr, Ba) zarejestrowano dla materiału zawierającego nanokryształy CaF2  

(SG-Ca/Eu), pośrednie dla materiału z rozproszonymi w matrycy amorficznej 

nanokryształami SrF2 (SG-Sr/Eu), najkrótsze z kolei dla materiału zawierającego 

aglomeraty nanokryształów BaF2 (SG-Ba/Eu). Analiza czasów zaniku luminescencji  

w aspekcie energii fononowych poszczególnych faz krystalicznych pozwoliła stwierdzić, 

iż najbardziej efektywne wbudowanie optycznie aktywnych jonów Eu3+ w sieci 

krystaliczne faz fluorkowych typu MF2 uzyskano dla materiału zol-żelowego 

zawierającego nanokryształy CaF2. Nieco mniej efektywne wbudowanie jonów aktywatora 

stwierdzono dla materiału z rozproszonymi nanokryształami SrF2, natomiast najmniej 

efektywne – dla materiału zol-żelowego zawierającego aglomeraty nanokryształów BaF2.  

Powyższa tendencja niewątpliwie ma związek ze stopniem dopasowania promienia 

jonowego domieszki aktywnej (Eu3+: 1,07 Å) z promieniami jonowymi kationów metali 

M2+ tworzących sieć macierzystych kryształów, które rosną w następującym szeregu  

Ca2+ (1,00 Å) → Sr2+ (1,18 Å) → Ba2+ (1,35 Å).  

Uwzględniając powyższy kontekst związany z wyraźną zależnością między 

promieniem jonowym kationów M2+ (M = Ca, Sr, Ba) a wyznaczonymi czasami życia 

poziomu 5D0 jonów Eu3+ zaobserwowano jednak nieoczekiwaną relację w wartościach 

parametru R/O (SG-Ca/Eu: 0,51, SG-Sr/Eu: 0,30, SG-Ba/Eu: 0,34).  
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Mimo najefektywniejszego wbudowania optycznie aktywnych jonów Eu3+ w sieć 

krystaliczną fazy CaF2, dla materiału dwufazowego SG-Ca/Eu odnotowano najwyższą 

wartość współczynnika R/O. Wskazana nietypowa zmiana prawdopodobnie ma swoje 

źródło w kompensacji nadmiaru wprowadzonego dodatniego ładunku elektrostatycznego, 

podczas wbudowania optycznie aktywnych jonów Eu3+ w macierzyste sieci krystaliczne 

faz typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba). Wówczas efektywne wbudowanie jonów Eu3+ wywołuje 

zaburzenie symetrii w jego lokalnym otoczeniu, tj. symetrii Oh macierzystych kryształów 

faz typu MF2, co może być odpowiedzialne za niewielki wzrost wartości współczynnika 

R/O. Podobnej interpretacji współczynników R/O dla materiałów szklano-ceramicznych 

zawierających nanokryształy fluorkowe CaF2 dokonał zespół badawczy Y. Li. Wzrostowi 

temperatury obróbki cieplnej wyjściowych szkieł o składzie (60SiO2-15Bi2O3-15Na2O-

8CaF2-2NaF):0,25%Eu2O3 (% mol) towarzyszył sukcesywny wzrost wartości 

współczynnika R/O, co autorzy przypisali postępującemu zniekształceniu macierzystej 

sieci krystalicznej fazy CaF2 wskutek rosnącego stężenia jonów Eu3+ [105]. Porównywalne 

natomiast wartości współczynnika R/O odnotowano dla materiałów zawierających 

nanokryształy SrF2 (R/O = 0,30) oraz BaF2 (R/O = 0,34). Biorąc pod uwagę, że 

współczynniki R/O wyznaczane dla materiałów dwufazowych stanowią wypadkową 

współczynnika intensywności luminescencji dla jonów Eu3+ zlokalizowanych  

w nanokryształach fluorkowych oraz znajdujących się w amorficznych matrycach 

krzemionkowych, powyższą relację współczynników R/O wyznaczonych dla materiałów 

SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu po obróbce termicznej można wytłumaczyć prawdopodobnymi 

różnicami w asymetrii lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ w matrycach 

krzemionkowych. Analiza czasów życia poziomu wzbudzonego 5D0 jonów Eu3+ oraz 

spadku wartości współczynnika R/O po obróbce termicznej materiałów zol-żelowych  

SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu, a także SG-Ba/Eu pozwoliła stwierdzić brak zauważalnego wpływu 

kompensacji ładunku elektrostatycznego na zmniejszenie efektywność wbudowania jonów 

aktywatora w sieci krystaliczne nanokryształów MF2 (M = Ca, Sr, Ba).    
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4.5.2. Nanokryształy fluorkowe typu MF3 (M = Y, La, Gd) 

 

 

4.5.2.1. Rentgenowska analiza fazowa XRD oraz mikroskopia HR-TEM 

 

 

Weryfikację natury materiałów zol-żelowych o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz 

SG-Gd/Eu zarówno przed procesem obróbki termicznej, jak i po jej przeprowadzeniu 

rozpoczęto od badań rentgenowskiej analizy fazowej XRD. Wyniki przeprowadzonych 

badań potwierdziły amorficzny charakter kserożeli krzemionkowych, natomiast obecność 

wąskich linii dyfrakcyjnych wskazujących na obecność faz krystalicznych stwierdzono po 

ich kontrolowanej obróbce cieplnej. Dla materiału zol-żelowego o składzie SG-Y/Eu 

stwierdzono obecność fazy YF3 na podstawie kartoteki ICDD PDF-2 nr 32-1431, dla 

materiału o składzie  SG-La/Eu zweryfikowano obecność fazy LaF3 w oparciu  kartotekę 

ICDD PDF-2 08-0461, natomiast dla materiału o składzie SG-Gd/Eu zidentyfikowana 

została faza GdF3 na postawie kartoteki ICDD PDF-2 12-0788. Zarówno faza YF3, jak 

również GdF3 wykrystalizowały w grupie przestrzennej Pnma układu rombowego, 

natomiast faza LaF3 wykrystalizowała w układzie heksagonalnym opisywanym grupą 

przestrzenną P63/mmc (Rys. 63). Poszerzenie profilu zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych 

wyraźnie wskazuje na krystalizację faz fluorkowych w skali nanometrycznej. Średnie 

wielkości otrzymanych nanokryształów fluorkowych typu MF3 (M = Y, La, Gd) 

oszacowane na podstawie równania Scherrera przedstawiono w Tabeli 25.  

 

 

Tabela 25. Średnie wielkości nanokryształów typu MF3 (M = Y, La, Gd) w otrzymanych materiałach 

zol-żelowych. 

Faza krystaliczna Średnia wielkość krystalitów [nm] 

YF3 15,4 

LaF3 8,1 

GdF3 6,3 
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Rys. 63.  Dyfraktogramy rentgenowskie XRD otrzymanych materiałów zol-żelowych  
o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu, SG-Gd/Eu. 
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Mając na uwadze, że otrzymane materiały amorficzno-krystaliczne są 

domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu3+, zaobserwowano niewielkie 

przesunięcie kątowe zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych w porównaniu  

z dyfraktogramami wzorcowymi faz YF3, LaF3 oraz GdF3. Podstawienie kationów  

M3+ (M = Y, La, Gd) w sieciach krystalicznych macierzystych kryształów fluorkowych 

przez jony Eu3+ o odmiennym promieniu jonowym (1,07 Å) niesie za sobą w konsekwencji 

zmianę parametrów komórek elementarnych, czego rezultatem jest niewielkie przesunięcie 

linii dyfrakcyjnych. Stosunkowo największe przesunięcie linii dyfrakcyjnych w stronę 

wyższych wartości kąta 2θ zaobserwowano dla materiału zol-żelowego z rozproszonymi  

w amorficznej matrycy krzemionkowej nanokryształami LaF3 (SG-La/Eu), co jest efektem 

największej różnicy w promieniach jonowych La3+ (1,16 Å) oraz Eu3+ (1,07 Å). Dla 

materiałów zol-żelowych zawierających nanokryształy YF3 (SG-Y/Eu) oraz GdF3  

(SG-Gd/Eu) zaobserwowano najmniejsze przesunięcie linii dyfrakcyjnych, co z kolei 

stanowi rezultat zbliżonych wartości promieni jonowych kationów M3+ macierzystych 

kryształów (Y3+: 1,02Å, Gd3+: 1,05 Å) oraz jonów domieszki optycznie aktywnej  

(Eu3+: 1,07Å). 

Obrazowanie nanokryształów YF3, LaF3 oraz GdF3 zidentyfikowanych metodą 

rentgenowskiej analizy fazowej odbyło się przy użyciu wysokorozdzielczej transmisyjnej 

mikroskopii elektronowej HR-TEM (Rys. 64-66). Obserwację otrzymanych 

nanokryształów fluorkowych przeprowadzono przy zastosowaniu kontrastu dyfrakcyjnego 

z wykorzystaniem techniki jasnego pola. 
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Rys. 64. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów YF3 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-Y/Eu. 

50 nm 

20 nm 

(1a) 

(1b) 

(2) 
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Rys. 65. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów LaF3 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-La/Eu. 

10 nm 

20 nm 

(1a) 

(1b) 

(2) 
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Rys. 66. Zdjęcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2) 

nanokryształów GdF3 otrzymanych w materiale zol-żelowym o składzie SG-Gd/Eu. 

10 nm 

20 nm 

(1a) 

(1b) 

(2) 
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Zdjęcia mikroskopowe otrzymanych materiałów amorficzno-krystalicznych 

ujawniły obecność jednorodnie rozproszonych nanokryształów fluorkowych w matrycach 

zol-żelowych. Obraz mikroskopowy materiału zol-żelowego SG-Gd/Eu ujawnił obecność 

nanokryształów GdF3 o kształcie sferycznym (Rys. 66). W przypadku nanokryształów YF3 

(SG-Y/Eu) oraz LaF3 (SG-La/Eu), ich kształt jest nieco wydłużony i odbiega od 

sferycznego. Z drugiej jednak strony w obrębie widocznych obiektów o wydłużonym 

kształcie można wyróżnić sferyczne obszary o silniejszym kontraście (Rys. 64, Rys. 65). 

W przeciwieństwie do otrzymanych materiałów dwufazowych na bazie nanokryształów 

fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba), dla zol-żelowych materiałów amorficzno-

krystalicznych zawierających rozproszone w matrycach krzemionkowych nanokrystality 

MF3 (M = Y, La, Gd) nie zaobserwowano tendencji do tworzenia aglomeratów. 

Oszacowane na podstawie zdjęć mikroskopowych wielkości nanokryształów YF3, LaF3 

oraz GdF3 są zbieżne ze średnimi wielkościami krystalitów wyznaczonych metodą 

Scherrera. Analizując dane zawarte w bieżącej literaturze, porównywalne wielkości 

nanokryształów fluorkowych typu MF3 (M = Y, La, Gd) odnotowano również dla innych 

tlenkowo-fluorkowych materiałów dwufazowych. Obecność nanokryształów fluorkowych 

YF3 o średniej wielkości bliskiej 11 nm zidentyfikowano w materiale dwufazowym 

otrzymanym na drodze obróbki cieplnej kserożelu o składzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu3+ 

(% mol) w temp. 675ºC [232]. W przypadku materiałów dwufazowych zawierających 

nanokryształy LaF3 porównywalne wielkości utworzonych krystalitów (<10 nm) 

odnotowano po kontrolowanym procesie wygrzewania kserożeli o składzie 90SiO2- 

(10-x)La(O,F)-xEu(O,F) (x = 0,1; 0,3; 0,5; 0,7, 1,0) w zakresie temperaturowym od 300ºC 

do 500ºC [234]. Obecność równie małych krystalitów GdF3 rozproszonych w obrębie 

matrycy zol-żelowej jak dla badanego materiału SG-Gd/Eu (6,3 nm) zidentyfikowano po 

wygrzewaniu kserożeli o składzie 90SiO2-9GdF3-1EuF3 w temp. 400ºC (~5 nm) [179] oraz 

(80SiO2-20GdF3):0,5% Eu3+ w temp. 550ºC (7,2 nm ± 0,5 nm – 9,0 nm ± 0,5 nm) [235]. 

Dla otrzymanych amorficzno-krystalicznych materiałów SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz 

SG-Gd/Eu przeprowadzono także badania metodą dyfrakcji elektronowej z wybranego 

obszaru SAED (Rys. 64-66). W efekcie uzyskano refleksy w postaci koncentrycznych 

pierścieni, których wskaźnikowanie potwierdziło krystalizację faz fluorkowych YF3  

(SG-Y/Eu), LaF3 (SG-La/Eu) oraz GdF3 (SG-Gd/Eu), będącej efektem rozkładu 

termicznego trifluorooctanów w temperaturze 350ºC w ciągu 10 godzin. Dalsza 

charakterystyka otrzymanych materiałów zol-żelowych odbyła się poprzez analizę składu 
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pierwiastkowego w obszarach zawierających nanokryształy YF3, LaF3 oraz GdF3. Analiza 

ta została przeprowadzona przy użyciu spektroskopii z dyspersją energii promieniowania 

rentgenowskiego EDS. Procentowy udział poszczególnych pierwiastków: krzemu, tlenu, 

fluoru, a także – zależności od składu otrzymanych materiałów zol-żelowych – itru  

(SG-Y/Eu), lantanu (SG-La/Eu) lub gadolinu (SG-Gd/Eu) został przedstawiony  

w Tabeli 26. Mając na uwadze, że jony Eu3+ zostały wprowadzone w postaci domieszki, 

ich stężenie znajdowało się poniżej granicy oznaczalności.  

   

Tabela 26. Zawartość procentowa poszczególnych pierwiastków w obszarach zawierających 

nanokryształy fluorkowe dla materiałów o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu.   

 

Skład pierwiastkowy 

SG-Y/Eu 

Si O F Y 

% at. 27,5 55,5 12,5 4,5 

% mas. 33,5 38,8 10,4 17,3 

 SG-La/Eu 

 Si O F La 

% at. 36,1 52,1 9,0 2,8 

% mas. 42,1 34,7 7,0 16,0 

 SG-Gd/Eu 

 Si O F Gd 

% at. 33,2 59,0 5,5 2,3 

% mas. 39,8 40,2 4,5 15,5 

 

 

Na podstawie przeprowadzonej analizy składu pierwiastkowego badanych materiałów  

zol-żelowych stwierdzono obecność znacznych ilości krzemu oraz tlenu pochodzących  

z obszaru amorficznych matryc krzemionkowych. Stwierdzono ponadto obecność 

stechiometrycznych ilości fluoru oraz poszczególnych metali, tj. itru, lantanu oraz 

gadolinu, a tym samym potwierdzono utworzenie kryształów YF3, LaF3, a także GdF3  

w obrębie matryc krzemionkowych podczas procesu kontrolowanej obróbki cieplnej 

kserożeli.  
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4.5.2.2. Spektroskopia optycznie aktywnych jonów Eu3+  

 

 

 

Analizę właściwości spektroskopowych jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych  

o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu rozpoczęto od zarejestrowania widm 

ekscytacji podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali λem = 611 nm 

odpowiadającej przejściu 5D0 → 7F2. Zarejestrowane widma zostały przedstawione na  

Rys. 67.  

Podobnie jak dla materiałów zol-żelowych SG-M/Eu (M = Ca, Sr, Ba) widma 

ekscytacji ujawniły obecność pasm odpowiadających charakterystycznym przejściom 

elektronowym z poziomu 7F0 na kolejne poziomy wzbudzone, tj. 5D4 (361 nm), 5GJ, 
5L7 

(zakres od 370 nm do 388 nm), 5L6 (393 nm – przed obróbką termiczną, 394 nm, 397 nm – 

po obróbce termicznej), 5D3 (415 nm), 5D2 (464 nm) oraz 5D1 (524 nm). Dla materiału  

SG-Gd/Eu zarejestrowano również pasmo z maksimum przy długości fali 273 nm  

w zakresie pośredniego ultrafioletu, które związane jest z przejściem elektronowym  

8S7/2 → 6IJ jonów Gd3+. Fakt, że wskazane pasmo zostało zarejestrowane podczas 

monitorowania charakterystycznej czerwonej emisji jonów Eu3+ (λem = 611 nm), dowodzi 

zachodzącego transferu energii Gd3+ → Eu3+. W oparciu o zarejestrowane widma 

ekscytacji stwierdzono, że zarówno przed procesem obróbki termicznej jak i po jego 

przeprowadzeniu największą intensywnością odznacza się pasmo związane z przejściem 

elektronowym 7F0 → 5L6. W przypadku badanych kserożeli krzemionkowych, dla 

wskazanego pasma zidentyfikowano jedno maksimum przy długości fali 393 nm. Po 

procesie kontrolowanej obróbki termicznej przeprowadzonej w temperaturze 350ºC dla 

omawianego pasma rozróżniono dwie składowe o odmiennej intensywności, których 

maksima zarejestrowano przy 394 nm oraz 397 nm. Analizując dane literaturowe, 

rozszczepienie pasma 7F0 → 5L6 pozwala wnioskować o rozproszeniu jonów Eu3+ między 

utworzone nanokryształy fluorkowe YF3 (SG-Y/Eu), LaF3 (SG-La/Eu) lub GdF3  

(SG-Gd/Eu) i zol-żelowe matryce krzemionkowe w badanych materiałach dwufazowych. 

Zaobserwowano ponadto, że dla dwufazowych materiałów SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu 

większą intensywnością charakteryzuje się składowa pasma przy 394 nm, z kolei dla 

materiału dwufazowego SG-La/Eu składowa pasma przy długości fali 397 nm odznacza 

się największą intensywnością. 
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Rys. 67.  Widma ekscytacji jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu 

oraz SG-Gd/Eu podczas monitorowania czerwonej emisji o długości fali λem = 611 nm. 
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Mając na uwadze powyższe zależności, widma emisyjne kserożeli zostały zarejestrowane 

przy wzbudzeniu wiązką promieniowania o długości fali λexc = 393 nm, dwufazowych 

materiałów SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu – przy wzbudzeniu promieniowaniem o długości fali 

λexc = 394 nm, natomiast materiału amorficzno-krystalicznego SG-La/Eu – podczas 

wzbudzenia promieniowaniem o długości fali λexc = 397 nm.  

Dalsza charakterystyka spektroskopowa kserożeli oraz amorficzno-krystalicznych 

materiałów zol-żelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu, a także SG-Gd/Eu została przeprowadzona 

w oparciu o zarejestrowane widma emisyjne (Rys. 68). Widma ujawniły obecność 

charakterystycznych pasm luminescencyjnych jonów Eu3+ w pomarańczowo-czerwonym 

zakresie spektralnym, związanych z wewnątrz-konfiguracyjnymi przejściami 

elektronowymi z poziomu wzbudzonego 5D0 na poziomy 7FJ (J = 0-4). Mając na uwadze 

zidentyfikowane na podstawie dyfrakcji rentgenowskiej oraz metod mikroskopowych 

zmiany strukturalne towarzyszące procesowi kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli, 

szczególnie interesująca jest relacja wzajemnej intensywności pasm odpowiadających 

przejściom 5D0 → 7F1 oraz 5D0 → 7F2. Dla otrzymanych kserożeli krzemionkowych 

największą intensywnością cechuje się pasmo odpowiadające przejściu 5D0 → 7F2  

o naturze dipolowo-elektrycznej, świadcząc tym samym o wysokim stopniu asymetrii 

lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+, a także udziale wiązań kowalencyjnych pomiędzy 

jonami domieszki optycznie aktywnej, a matrycami zol-żelowymi. Konsekwencją 

optyczną przeprowadzonego procesu obróbki termicznej amorficznych kserożeli był 

spadek intensywności pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-elektrycznemu  

5D0 → 7F2, czemu jednocześnie towarzyszył znaczący wzrost intensywności pasma 

związanego z przejściem o naturze dipolowo-magnetycznej 5D0 → 7F1. Zaobserwowane 

zmiany w profilu zarejestrowanych widm emisyjnych po procesie wygrzewania w sposób 

wyraźny świadczą o wzroście symetrii w lokalnym otoczeniu wokół jonów Eu3+, sugerując 

jednocześnie znaczny udział wiązań jonowych między jonami aktywatora oraz ich 

najbliższym otoczeniem w matrycy. Wskazane zmiany niewątpliwie mają związek  

z wbudowaniem jonów domieszki optycznie aktywnej w otrzymane nanokryształy 

fluorkowe YF3, LaF3 oraz GdF3. Konsekwencją zmian wzajemnej intensywności pasm 

związanych z przejściami elektronowymi 5D0 → 7F2 oraz 5D0 → 7F1 podczas obróbki 

termicznej kserożeli jest znaczny spadek współczynnika R/O, którego wartości zestawiono 

w Tabeli 27. 

 



133 

 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 68.  Widma emisji jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu  
oraz SG-Gd/Eu. 
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Tabela 27. Wartości współczynnika R/O wyznaczone dla materiałów zol-żelowych o składzie  

SG-Y/Eu, SG-La/Eu i SG-Gd/Eu zarówno przed, jak i po obróbce termicznej. 

Skład 
Współczynnik R/O 

przed wygrzewaniem po wygrzewaniu 

SG-Y/Eu 2,82 0,66 

SG-La/Eu 2,37 0,78 

SG-Gd/Eu 3,12 0,89 

 

 

Porównywalną wartość współczynnika R/O (Eu3+) równą 0,86 odnotowano dla  

zol-żelowego materiału dwufazowego otrzymanego podczas obróbki termicznej kserożelu  

o składzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu3+ [232], a także dla materiału szklano-ceramicznego 

zawierającego nanokryształy GdF3 uzyskanego po kontrolowanym procesie wygrzewania 

szkła o składzie (44SiO2-28Al2O3-17NaF-11GdF3):0,1%Eu3+ (% mol) (R/O = 0,9) [228].  

Poza znaczącym spadkiem współczynnika R/O, częściowa migracja jonów Eu3+  

z amorficznej matrycy zol-żelowej do sieci krystalicznych faz YF3, LaF3 oraz GdF3 

uwidacznia się również w postaci rozszczepienia zarejestrowanych pasm emisyjnych, 

wynikającego z oddziaływania pola krystalicznego na strukturę elektronową jonów Eu3+. 

W sieciach krystalicznych faz YF3 oraz GdF3 o strukturze rombowej jony Eu3+ zajmują 

pozycje o symetrii Cs [161, 177], natomiast w sieci krystalicznej heksagonalnej fazy LaF3 

opisywanej grupą przestrzenną P63/mmc jony Eu3+ są usytuowane w pozycjach o symetrii 

C2v [175]. Zarówno dla symetrii Cs, jak i C2v oczekuje się trzech oraz pięciu składowych 

pasm emisyjnych odpowiadających przejściom 5D0 → 7F1 oraz 5D0 → 7F2, natomiast 

pasma 5D0 → 7F3 i 5D0 → 7F4 powinny ulec rozszczepieniu na siedem oraz dziewięć 

składowych [38]. Uwzględniając jednak rozproszenie optycznie aktywnych jonów Eu3+ 

między nanokryształy fluorkowe oraz amorficzne matryce zol-żelowe, wpływ pola 

krystalicznego został w dużej mierze zamaskowany, stąd też nie było możliwe 

rozróżnienie poszczególnych składowych kolejnych pasm luminescencyjnych. Analiza 

postaci widm emisyjnych zarejestrowanych dla opisanych w literaturze amorficzno-

krystalicznych materiałów dwufazowych pozwoliła stwierdzić, iż maskowanie wpływu 

pola krystalicznego we wskazanej klasie materiałów dwufazowych jest zjawiskiem 

powszechnym. Podobny profil widmowy związany z rozszczepieniem na dwie składowe 

pasm emisyjnych odpowiadających przejściom 5D0 → 7F1 oraz 5D0 → 7F4 zarejestrowano 

dla materiału typu szkło-ceramika otrzymanego po wygrzewaniu szkła o składzie (44SiO2-

28Al2O3-17NaF-11YF3):0,1%Eu3+ (% mol) w temp. 620ºC [229]. Podobnie jak dla 
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otrzymanego materiału amorficzno-krystalicznego SG-La/Eu, słabo rozszczepione pasmo 

emisyjne odpowiadające przejściu 5D0 → 7F1 oraz dwie składowe pasma związanego  

z przejściem 5D0 → 7F2 zarejestrowano również dla materiału dwufazowego otrzymanego 

wskutek obróbki termicznej kserożelu o składzie 89,9SiO2-10LaF3-0,1EuF3 (% mol)  

w temp. 800ºC [233]. Najbardziej zbliżony profil widmowy zarejestrowanych pasm 

emisyjnych oraz stopień ich rozszczepienia w stosunku do widma materiału dwufazowego 

SG-Gd/Eu – szczególnie w aspekcie pasm odpowiadających przejściom 5D0 → 7F1 oraz 

5D0 → 7F2 – zarejestrowano także dla materiałów dwufazowych otrzymanych w czasie 

obróbki cieplnej kserożelu o składzie 90SiO2-9GdF3-1EuF3 (% mol) prowadzonej  

w temperaturze 400ºC [179], jak również materiałów amorficzno-krystalicznych 

uzyskanych w czasie obróbki cieplnej kserożeli o składzie (90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+ 

oraz (80SiO2-20GdF3):0,5%Eu3+ w temp. 550ºC [235]. 

W przypadku materiału zol-żelowego SG-Gd/Eu, charakterystyczna emisja jonów 

Eu3+ została zarejestrowana również po wzbudzeniu wiązką promieniowania z zakresu 

pośredniego ultrafioletu o długości fali λexc = 273 nm wskutek zachodzącego transferu 

energii Gd3+ → Eu3+ (Rys. 69). 

 

Rys. 69. Widma emisyjne zarejestrowane po wzbudzeniu wiązką o długości fali λexc = 273 nm 

materiałów zol-żelowych SG-Gd/Eu przed procesem obróbki termicznej (po lewej) oraz po jej 

przeprowadzeniu (po prawej). 
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Podobnie jak przy wzbudzeniu promieniowaniem o długości fali λexc = 393 nm 

największą intensywnością przed procesem obróbki termicznej odznacza się pasmo 

związane z przejściem 5D0 → 7F2 o naturze dipolowo-elektrycznej. W rezultacie 

przeprowadzonej obróbki termicznej w temp. 350ºC zaobserwowano znaczny wzrost 

intensywności pasma odpowiadającego przejściu dipolowo-magnetycznemu 5D0 → 7F1, co 

pozwala wnioskować o wbudowaniu optycznie aktywnych jonów Eu3+ w sieć krystaliczną 

otrzymanych nanokryształów GdF3. Poza zmianą w relacji wzajemnej intensywności pasm 

odpowiadających przejściom 5D0 → 7F1 oraz 5D0 → 7F2 jonów Eu3+, przeprowadzonemu 

procesowi kontrolowanej obróbki cieplnej wyjściowego kserożelu towarzyszyła również 

zmiana w intensywności pasma związanego z przejściem 6PJ → 8S7/2 jonów Gd3+, którego 

maksimum zostało zlokalizowane przy 311 nm. Obecność wskazanego pasma na widmie 

zarejestrowanym przed procesem obróbki cieplnej wskazuje na niekompletny przebieg 

transferu energii w kierunku Gd3+ → Eu3+. Po procesie obróbki termicznej zaobserwowano 

natomiast zanik wskazanego pasma, co sugeruje zwiększenie wydajności transferu energii 

Gd3+ → Eu3+ lub też zwiększenie prawdopodobieństwa przekazania energii wzbudzenia 

między sąsiadującymi jonami Gd3+ w sposób bezpromienisty. Zanik wskazanego pasma 

emisyjnego ma zatem niewątpliwie związek ze znacznym zmniejszeniem odległości 

między sąsiadującymi jonami Gd3+ oraz Eu3+, co z kolei stanowi konsekwencję utworzenia 

podczas obróbki cieplnej nanokryształów GdF3 oraz częściowego wbudowania jonów Eu3+ 

w sieć krystaliczną. Szczegółowy opis powyższych relacji został przedstawiony w cyklu 

publikacji poświęconym badaniu transferu energii w układzie spektroskopowym  

Gd3+ → Eu3+ [270-272].  

Dalsza analiza właściwości spektroskopowych jonów Eu3+ w otrzymanych 

materiałach zol-żelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu przed procesem 

kontrolowanej obróbki cieplnej w temp. 350ºC oraz po jej przeprowadzeniu została 

uzupełniona o rejestrację krzywych zaniku luminescencji z poziomu wzbudzonego 5D0 

jonów domieszki aktywnej. Krzywe zostały zarejestrowane przy wzbudzeniu badanych 

kserożeli wiązką promieniowania o długości fali λexc = 393 nm, natomiast otrzymanych 

materiałów dwufazowych – promieniowaniem o długości fali λexc = 394 nm. Wyjątek  

w tym aspekcie stanowi dwufazowy materiał zawierający nanokryształy LaF3 (SG-La/Eu), 

dla którego krzywe zaniku luminescencji zostały zarejestrowane przy wzbudzeniu 

promieniowaniem o długości fali λexc = 397 nm (Rys. 70). 
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Rys. 70. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w materiałach zol-żelowych  
o składach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu. 
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Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ zarejestrowane dla 

kserożeli krzemionkowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu wykazują charakter 

funkcji mono-eksponencjalnych, na podstawie których dla jonów Eu3+ w każdym  

z materiałów zol-żelowych wyznaczono jeden czas życia (τ(5D0)). Charakter mono-

eksponencjalny zarejestrowanych krzywych pozwala wnioskować o obecności jonów Eu3+ 

w jednym ośrodku relaksacyjnym, jakim jest macierzysta matryca zol-żelowa. Stosunkowo 

krótkie czasy życia przed procesem kontrolowanej obróbki cieplnej, których wartości 

wahają się w granicach od 0,19 ms do 0,26 ms, są efektem obecności licznych grup OH  

w matrycach zol-żelowych, co zostało potwierdzone badaniami spektroskopii  

w podczerwieni IR-ATR. Efektem procesu kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli 

była zmiana charakteru zarejestrowanych krzywych z funkcji mono-eksponencjalnych na 

bi-eksponencjalne z dwoma czasami zaniku (τ1(
5D0) oraz τ2(

5D0)). Powyższa zmiana 

charakteru zarejestrowanych krzywych wyraźnie wskazuje na rozproszenie jonów Eu3+ 

pomiędzy dwa ośrodki relaksacyjne o odmiennych szybkościach zaniku luminescencji, 

które można utożsamić z otrzymanymi fluorkowymi fazami krystalicznymi typu MF3  

(M = Y, La, Gd) oraz matrycami zol-żelowymi. Krótsze składowe τ1(
5D0) odpowiadają 

czasom życia jonów Eu3+, które pozostały w matrycach amorficznych cechujących się 

stosunkowo wysokimi energiami drgań wewnątrz szkieletu krzemionkowego. Wartości 

składowych τ1(
5D0) podczas monitorowania pomarańczowej emisji odpowiadającej 

przejściu dipolowo-magnetycznemu 5D0 → 7F1 są równe: 0,86 ms (SG-Y/Eu), 0,79 ms 

(SG-La/Eu) oraz 0,36 ms (SG-Gd/Eu). Z kolei podczas monitorowania czerwonej emisji 

odpowiadającej przejściu 5D0 → 7F2 o naturze dipolowo-elektrycznej wyznaczono 

następujące wartości składowych τ1(
5D0): 0,64 ms (SG-Y/Eu), 0,64 ms (SG-La/Eu),  

0,31 ms (SG-Gd/Eu). Dłuższe składowe τ2(
5D0) odpowiadają natomiast czasom życia tych 

jonów Eu3+, które uległy wbudowaniu w sieci krystaliczne faz fluorkowych YF3  

(358 cm-1), LaF3 (350 cm-1) oraz GdF3 (360 cm-1) cechujących się niskimi energiami 

fononowymi. W oparciu o krzywe zarejestrowane podczas monitorowania pomarańczowej 

emisji związanej z przejściem 5D0 → 7F1 wyznaczone wartości składowych τ2(
5D0) są 

równe: 8,14 ms (SG-Y/Eu), 9,76 ms (SG-La/Eu), 2,56 ms (SG-Gd/Eu). Monitorując emisję 

czerwoną odpowiadającą przejściu elektronowemu 5D0 → 7F2 wyznaczono następujące 

wartości składowych τ2(
5D0): 5,80 ms (SG-Y/Eu), 6,21 ms (SG-La/Eu), 1,80 ms  

(SG-Gd/Eu). Podobnie jak dla materiałów zol-żelowych SG-M/Eu (M = Ca, Sr, Ba), dla 

materiałów SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu zaobserwowano wydłużenie czasów życia 

poziomu 5D0 jonów Eu3+ w krzemionkowych matrycach zol-żelowych po wygrzewaniu 
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porównując z czasami życia wyznaczonymi dla jonów Eu3+ przed obróbką termiczną. 

Różnice te są efektem odparowania wody oraz komponentów organicznych, jak również 

postępującej reakcji polikondensacji matrycy krzemionkowej.    

Porównując wartości czasów życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ w otrzymanych 

materiałach zol-żelowych SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu zauważono, że deklarowane  

w literaturze przez innych autorów czasy zaniku luminescencji w materiałach amorficzno-

krystalicznych zawierających nanokryształy YF3 oraz GdF3 są dłuższe. Przed procesem 

obróbki termicznej szkieł o składzie (45SiO2-27Al2O3-16NaF-12YF3):0,1%Eu3+ 

wyznaczono czas życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ na poziomie 6,2 ms, natomiast po 

obróbce termicznej w temp. 670ºC odnotowano wydłużenie czasu zaniku luminescencji do 

11,5 ms [226]. Dla kserożelu o składzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu3+ opisanego przez grupę 

badawczą A.C. Yanes odnotowano czas życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ równy 3 ms. 

Skutkiem przeprowadzonej w temp. 675ºC obróbki termicznej kserożelu było wydłużenie 

czasu życia do 10 ms [232]. Prawdopodobną przyczyną dłuższych czasów życia było 

przeprowadzenie obróbki cieplnej wyjściowych szkieł oraz kserożeli w wyższych 

temperaturach porównując z zaproponowanymi warunkami wygrzewania otrzymanych 

kserożeli SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu. W bieżącej literaturze nie przeprowadzono dotychczas 

analizy kinetyki zaniku luminescencji jonów Eu3+ w żadnym z materiałów amorficzno-

krystalicznych zawierających nanokryształy LaF3. 

 

Rys. 71. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ zarejestrowane dla materiału  

zol-żelowego SG-Gd/Eu po wzbudzeniu wiązką promieniowania o długości fali λexc = 273 nm. 
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Dla materiału zol-żelowego SG-Gd/Eu zarejestrowano także krzywe zaniku 

luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ przy wzbudzeniu promieniowaniem z zakresu 

pośredniego ultrafioletu o długości fali λexc = 273 nm (Rys. 71). W efekcie zachodzącego 

transferu energii Gd3+ → Eu3+ zaobserwowano wydłużenie czasów życia w porównaniu  

z czasami zaniku luminescencji uzyskanymi podczas wzbudzenia badanego materiału  

SG-Gd/Eu wiązką o długości fali λexc = 393 nm (w przypadku kserożelu) lub  

λexc = 394 nm (w przypadku materiału dwufazowego). Wówczas czas życia poziomu 5D0 

jonów Eu3+ przed przeprowadzeniem procesu kontrolowanej obróbki termicznej jest równy 

– zależnie od długości fali monitorowanej emisji – τ(5D0) = 0,37 ms (λem = 590 nm) lub 

τ(5D0) = 0,34 ms (λem = 611 nm). W oparciu o zarejestrowane krzywe po 

przeprowadzonym procesie wygrzewania wyznaczono następujące wartości czasów życia: 

τ1(
5D0) = 0,47 ms oraz τ2(

5D0) = 2,75 ms (λem = 590 nm) lub τ1(
5D0) = 0,43 ms oraz  

τ2(
5D0) = 2,15 ms (λem = 611 nm). Wskazane wydłużenie czasów życia luminescencji jest 

prawdopodobnie spowodowane udziałem metastabilnego poziomu 6P7/2 jonów Gd3+  

w procesie przekazania energii wzbudzenia optycznie aktywnym jonom Eu3+. Podobną 

relację związaną z wydłużeniem czasów życia poziomu 5D0 jonów Eu3+ wskutek 

zachodzącego transferu energii odnotowano również dla kserożeli o składzie (80SiO2-

20GdF3):0,5%Eu3+ oraz (90SiO2-10GdF3):0,5%Eu3+, a także otrzymanych po obróbce 

termicznej w temp. 550ºC materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy GdF3 

(wartości czasów życia zostały zestawione w Tabeli 15) [235].  

Na podstawie analizy wartości współczynnika R/O oraz wartości czasów zaniku 

luminescencji z poziomu 5D0 przeprowadzona została ocena efektywności wbudowania 

jonów Eu3+ w sieci krystaliczne faz fluorkowych YF3, LaF3 oraz GdF3. Zestawienie 

wybranych właściwości charakteryzujących otrzymane materiały dwufazowe SG-Y/Eu, 

SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu przedstawiono w Tabeli 28. 
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Tabela 28. Wybrane właściwości otrzymanych materiałów amorficzno-krystalicznych SG-Y/Eu,  

SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu.  

Parametr 
Dwufazowe materiały amorficzno-krystaliczne 

SG-Y/Eu SG-La/Eu SG-Gd/Eu 

R/O 0,66 0,78 0,89 

czasy życia  

poziomu 5D0 

0,86 ms (τ1) 

8,14 ms (τ2) 

0,79 ms (τ1) 

9,76 ms (τ2) 

0,36 ms (τ1) 

2,56 ms (τ2) 

energia fononowa fazy 

krystalicznej 
358 cm-1 350 cm-1 360 cm-1 

promień jonowy 

kationu M3+ 
1,02 Å 1,16 Å 1,05 Å 

średnia wielkość 

nanokryształów 
15,4 nm 8,1 nm 6,3 nm 

 

 

Zważywszy na fakt, że maksymalne energie fononowe faz fluorkowych są 

porównywalne, ich wpływ na różnice w wartościach czasów życia luminescencji można 

uznać za nieznaczny. Wydłużenie czasów zaniku luminescencji w materiałach SG-Y/Eu, 

SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu związane jest zatem ze stopniem efektywności wbudowania 

jonów Eu3+ w sieci krystaliczne faz fluorkowych. Najdłuższe czasy życia zarejestrowano 

dla materiału zol-żelowego zawierającego nanokryształy LaF3 (SG-La/Eu), nieco krótsze 

dla materiału z rozproszonymi w matrycy amorficznej nanokryształami YF3 (SG-Y/Eu), 

najkrótsze natomiast dla materiału zawierającego nanokryształy GdF3 (SG-Gd/Eu).  

W oparciu o powyższe relacje stwierdzono, że najkorzystniejsze wbudowanie jonów Eu3+ 

w sieć fazy krystalicznej osiągnięto dla materiału SG-La/Eu, nieco mniej efektywne dla 

materiału SG-Y/Eu, natomiast najmniej efektywne dla materiału zol-żelowego SG-Gd/Eu. 

Nie stwierdzono zatem zależności między stopniem dopasowania promienia jonowego 

Eu3+ (1,07 Å) a promieniami jonowymi poszczególnych kationów metali M3+ (Y3+: 1,02 Å, 

La3+: 1,16 Å, Gd3+: 1,05 Å). Prawdopodobną przyczyną zwiększonej tendencji do 

wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną fazy LaF3 - mimo najmniej korzystnego 

dopasowania promieni jonowych - jest utworzenie między Eu3+ a otaczającymi go 

anionami fluorkowymi wiązań o silniejszym charakterze jonowym, gdyż liczba 

koordynacyjna wokół jonów metalu w fazie LaF3 krystalizującej w układzie 

heksagonalnym jest większa (LK = 11) w stosunku do faz YF3 oraz GdF3 krystalizujących 

w układzie rombowym (LK = 9). Z drugiej jednak strony widoczny brak zależności 

między dopasowaniem promieni jonowych kationów M3+ (M = Y, La, Gd) oraz Eu3+  

a efektywnością wbudowania domieszki optycznie aktywnej w sieci macierzystych faz 

krystalicznych MF3 może świadczyć o ilości powstających frakcji krystalicznych podczas 
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procesu kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli. Interpretacja uzyskanych danych 

pozwala zatem wnioskować o utworzeniu największej ilości frakcji krystalicznej fazy LaF3 

zwiększając prawdopodobieństwo wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną (mimo 

największej różnicy promieni jonowych kationów La3+: 1,16 Å oraz Eu3+: 1,07 Å 

odnotowano najdłuższe czasy życia poziomu wzbudzonego 5D0). Tym samym można 

wnioskować o utworzeniu najmniejszej ilości frakcji krystalicznej GdF3 spośród 

otrzymanych nanokryształów typu MF3, o czym świadczą odnotowane najkrótsze czasy 

życia poziomu 5D0 jonów Eu3+, mimo najmniejszej różnicy w wartościach promieni 

jonowych Gd3+: 1,05 Å i Eu3+: 1,07 Å. Zależność związana z efektywnością wbudowania 

optycznie aktywnych jonów Eu3+ w sieci krystalicznej faz MF3 nie znalazła 

odzwierciedlenia w spadku wartości współczynnika R/O wyznaczonych po obróbce 

termicznej materiałów zol-żelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu. Mając na 

uwadze wyższy stopień symetrii wokół kationu metalu w sieci krystalicznej LaF3 

krystalizującej w układzie heksagonalnym (symetria C2v) w porównaniu z fazami YF3 oraz 

GdF3 krystalizującymi w układzie rombowym (symetria Cs), największego spadku 

współczynnika R/O spodziewano się dla materiału SG-La/Eu. Z uwagi na fakt, że 

wyznaczone współczynniki stanowią wypadkową współczynnika R/O jonów Eu3+ 

zlokalizowanych w nanokryształach fluorkowych i pozostałych jonów Eu3+ znajdujących 

się w amorficznych matrycach krzemionkowych, brak zachowania spodziewanej 

zależności w wartościach współczynnika R/O po obróbce termicznej można wytłumaczyć 

różnicami w asymetrii lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ w matrycach 

krzemionkowych. Wówczas mimo wyższego stopnia symetrii wokół jonów aktywatora 

znajdujących się w sieci krystalicznej faz fluorkowych, asymetria lokalnego otoczenia 

wokół pozostałych jonów domieszki aktywnej w matrycy krzemionkowej może niejako 

„maskować” wzajemną relację intensywności pasm 5D0 → 7F1 oraz 5D0 → 7F2 właściwą 

dla jonów Eu3+ wbudowanych w nanokryształy fluorkowe i utrudniać interpretację 

wypadkowego współczynnika R/O. Można wówczas wnioskować, że w przypadku 

materiału SG-La/Eu po przeprowadzonej obróbce termicznej stopień asymetrii lokalnego 

otoczenia wokół jonów Eu3+ w matrycy krzemionkowej jest największy, dlatego też 

wypadkowy współczynnik przyjął pośrednią wartość 0,78 na tle współczynników R/O 

wyznaczonych dla materiałów SG-Y/Eu (0,66) oraz SG-Gd/Eu (0,89). Stwierdzono 

ponadto brak wpływu wielkości otrzymanych nanokryształów fluorkowych na 

efektywność wbudowania się optycznie aktywnych jonów Eu3+ w ich sieci krystaliczne. 
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5. Podsumowanie i wnioski 
 

W ramach niniejszej pracy doktorskiej otrzymano, a także scharakteryzowano 

domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu3+ dwufazowe materiały zol-żelowe  

z rozproszonymi w matrycach amorficznych nanokryształami typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) 

oraz MF3 (M = Y, La, Gd). Głównym celem przeprowadzonych badań była detekcja 

nanokryształów fluorkowych uzyskanych w wyniku kontrolowanej obróbki termicznej 

kserożeli krzemionkowych, jednak charakterystyka właściwości otrzymanych materiałów 

została przeprowadzona na każdym z etapów transformacji zol-żel, począwszy od 

wyjściowych zoli krzemionkowych otrzymanych bezpośrednio po syntezie. 

1. W celu określenia zmian strukturalnych zachodzących w obrębie matryc 

krzemionkowych podczas ewolucji ciekłych zoli w kserożele przebiegającej  

w temp. 35ºC, zarejestrowano widma IR-ATR w zakresie MIR w kolejnych 

interwałach czasowych. Na podstawie przeprowadzonych badań stwierdzono 

sukcesywne odparowanie lotnych komponentów (wody, alkoholu etylowego, 

kwasu octowego, nadmiaru wprowadzonego kwasu trifluorooctowego), a także 

postępujący przebieg reakcji polikondensacji sugerujący stopniową rozbudowę 

sieci krzemionkowej. Zmiany w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni 

wyraźnie świadczą o dynamicznym charakterze otrzymanych materiałów zol-

żelowych, szczególnie widocznym w okresie trzech tygodni od syntezy. W efekcie 

suszenia prowadzonego przez 7 kolejnych tygodni stwierdzono brak znaczących 

zmian w ubytku masy badanych materiałów zol-żelowych oraz brak zmian  

w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni, a otrzymane wówczas materiały 

poddano dalszym badaniom.      

2. W oparciu o wyniki badań skaningowej kalorymetrii różnicowej DSC dla 

otrzymanych materiałów zol-żelowych określono zakres temperatur związanych  

z rozkładem termicznym trifluorooctanów oraz krystalizacją faz fluorkowych. 

Temperatury przemian fazowych zidentyfikowano w zakresie od 292ºC do 319ºC. 

Ponadto na podstawie przeprowadzonej analizy termograwimetrycznej TG 

ustalono, że badane materiały zol-żelowe cechują się dobrą stabilnością termiczną  

w temperaturze bliskiej 350ºC, którą wybrano do przeprowadzenia procesu 

kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli. Przeprowadzone badania 

spektroskopii w podczerwieni IR-ATR materiałów zol-żelowych poddanych 
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obróbce termicznej potwierdziły usunięcie z porów sieci krzemionkowej 

pozostałości wody oraz komponentów organicznych, jak również postępujący 

przebieg reakcji polikondensacji.    

3. Badania rentgenowskiej analizy fazowej potwierdziły krystalizację faz 

fluorkowych w skali nanometrycznej podczas obróbki termicznej kserożeli  

w zaproponowanych warunkach temperatury i czasu (350ºC, 10 godz.). W oparciu 

o równanie Scherrera obecność najmniejszych nanokryształów fluorkowych 

stwierdzono w strukturze dwufazowego materiału amorficzno-krystalicznego 

zawierającego nanokryształy GdF3 (średnia wielkość krystalitów: 6,3 nm). 

Obecność największych nanokryształów fluorkowych zaobserwowano natomiast 

dla materiału dwufazowego zawierającego nanokryształy YF3 (średnia wielkość 

krystalitów: 15,4 nm). W efekcie częściowego wbudowania optycznie aktywnych 

trójwartościowych jonów Eu3+ w sieci krystaliczne macierzystych faz fluorkowych 

typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M = Y, La, Gd) zaobserwowano niewielkie 

przesunięcie kątowe zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych w stosunku do 

dyfraktogramów wzorcowych poszczególnych faz fluorkowych.  

4. Na podstawie zdjęć mikroskopowych stwierdzono obecność jednorodnie 

rozproszonych nanokryształów fluorkowych CaF2 o kształcie sferycznym  

w krzemionkowej matrycy zol-żelowej. Kształt sferyczny stwierdzono również dla 

nanokryształów fluorkowych SrF2, jednak zaobserwowano odstępstwa od ich 

jednorodnej dystrybucji, które ostatecznie wykazały tendencję do skupiania się  

w określonych obszarach matrycy zol-żelowej. Jednocześnie potwierdzono, że  

w warunkach przeprowadzonej obróbki termicznej nanokryształy fluorkowe BaF2 

wykazały tendencję do utworzenia aglomeratów. Ustalono, że wzrastająca różnica 

promieni jonowych prawdopodobnie sprzyja powstawaniu defektów sieci 

krystalicznej, powstających wskutek kompensacji ładunku elektrostatycznego 

podczas podstawiania kationów M2+ w macierzystych sieciach krystalicznych faz 

fluorkowych trójwartościowymi jonami Eu3+, zwiększając tym samym tendencję 

do tworzenia aglomeratów. 

5. Wysokorozdzielcze zdjęcia mikroskopowe materiałów dwufazowych 

zawierających nanokryształy fluorkowe YF3, LaF3 oraz GdF3 ujawniły obecność 

jednorodnie rozproszonych krystalitów w amorficznych matrycach. Mając na 

uwadze fakt, że wbudowanie trójwartościowych jonów Eu3+ w sieci krystaliczne 
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faz fluorkowych MF3 (gdzie M = Y, La, Gd) odbywa się bez kompensacji ładunku, 

nie zaobserwowano tendencji do tworzenia aglomeratów.    

6. Efektem przeprowadzonej obróbki termicznej kserożeli były znaczące zmiany  

w profilu luminescencyjnym optycznie aktywnych jonów Eu3+. Na podstawie 

znacznego spadku wartości współczynnika R/O po procesie wygrzewania oraz 

widocznego rozszczepienia pasm emisyjnych stwierdzono częściowe wbudowanie 

jonów aktywatora w sieci krystaliczne otrzymanych nanokryształów fluorkowych 

typu MF2 (gdzie M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (gdzie M = Y, La, Gd). Ponadto 

przeprowadzonemu procesowi obróbki termicznej towarzyszyła zmiana charakteru 

zarejestrowanych krzywych zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+  

z mono-eksponencjalnych (kserożele) na bi-eksponencjalne (materiały 

dwufazowe), wskazując tym samym na rozproszenie jonów domieszki aktywnej 

między zol-żelowe matryce amorficzne a nanokryształy fluorkowe. Stosunkowo 

krótkie czasy życia poziomu 5D0 przed procesem obróbki cieplnej są efektem 

obecności licznych grup OH w badanych matrycach zol-żelowych. 

7. Analizując czasy zaniku luminescencji z poziomu 5D0 jonów Eu3+ w dwufazowych 

materiałach zol-żelowych zawierających nanokryształy MF2 (gdzie M = Ca, Sr, Ba) 

stwierdzono wyraźną zależność między wydłużeniem składowej τ2(
5D0)  

(SG-Ca/Eu: 12,91 ms, SG-Sr/Eu: 8,25 ms, SG-Ba/Eu: 4,62 ms podczas 

monitorowania emisji odpowiadającej przejściu 5D0 → 7F1), a stopniem 

dopasowania promienia jonowego domieszki aktywnej z promieniami jonowymi 

kationów metali M2+ tworzących sieci krystaliczne macierzystych kryształów. 

Wskazana tendencja ma niewątpliwie związek z efektywnością wbudowania jonów 

Eu3+ w nanokryształy fluorkowe CaF2, SrF2 oraz BaF2. Mimo najefektywniejszego 

wbudowania jonów Eu3+ w nanokryształy CaF2, dla wskazanego materiału 

dwufazowego wyznaczono relatywnie największą wartość współczynnika R/O 

(SG-Ca/Eu: 0,51; SG-Sr/Eu: 0,30; SG-Ba/Eu: 0,34). Efekt ten jest prawdopodobnie 

spowodowany silniejszym zaburzeniem lokalnej symetrii w sieci krystalicznej 

nanokryształów CaF2
 wynikającym z kompensacji największego nadmiaru 

dodatniego ładunku elektrostatycznego. 

8. Na podstawie analizy wartości składowej czasów życia τ2(
5D0) wyznaczonych dla  

materiałów dwufazowych zawierających nanokryształy YF3, LaF3 oraz GdF3  

(SG-Y/Eu: 8,14 ms, SG-La/Eu: 9,76 ms, SG-Gd/Eu: 2,56 ms podczas 

monitorowania emisji odpowiadającej przejściu 5D0 → 7F1), najefektywniejsze 
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wbudowanie jonów domieszki aktywnej stwierdzono dla materiału zol-żelowego 

zawierającego nanokryształy LaF3 mimo największej różnicy w promieniach 

jonowych La3+ oraz Eu3+. Prawdopodobną przyczyną zwiększonej tendencji do 

wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną heksagonalnej fazy LaF3 jest wyższa 

liczba koordynacyjna wokół jonów metalu (LK = 11) w stosunku do faz YF3 oraz 

GdF3 krystalizujących w układzie rombowym (LK = 9). Inna przyczyna tłumacząca 

powyższą obserwację może mieć swoje źródło w ilości powstających frakcji 

krystalicznych podczas kontrolowanej obróbki termicznej kserożeli. Taka 

interpretacja uzyskanych danych pozwala wnioskować o utworzeniu największej 

ilości frakcji fluorkowej fazy krystalicznej LaF3, zwiększając tym samym 

prawdopodobieństwo wbudowania jonów Eu3+ w sieć krystaliczną. Nie 

zaobserwowano jednak zależności między wartościami czasów życia poziomu 5D0  

a wartościami współczynnika intensywności luminescencji R/O (SG-Y/Eu: 0,66; 

SG-La/Eu: 0,78; SG-Gd/Eu: 0,89), co prawdopodobnie ma związek ze 

zróżnicowanym stopniem asymetrii lokalnego otoczenia wokół jonów Eu3+ 

znajdujących się w matrycach krzemionkowych.  
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