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1. Wprowadzenie

Na przestrzeni ostatnich lat odnotowano dynamiczny rozwoéj badan nad synteza
materialdow optycznych na bazie nanokrysztaldéw fluorkowych dedykowanych do
potencjalnych zastosowan w Szeroko rozumianej optoelektronice [1]. Szczegdlne
zainteresowanie krysztalami fluorkowymi jest efektem ich niewatpliwych zalet, m.in.
wysokiego stopnia transparentnosci W szerokim zakresie promieniowania od ultrafioletu
do podczerwieni, szerokich przedzialdéw energetycznych pasm wzbronionych (zazwyczaj
powyzej 10 eV) oraz stosunkowo niskich wspolczynnikow zatamania $wiatta [2, 3].
Dodatkowym atutem krysztatéw fluorkowych sg ich niskie energie fononowe mieszczace
sie najczeséciej w zakresie od 400 cm™ do 500 cm™, co czyni je doskonatymi oérodkami dla
optycznie aktywnych jonow ziem rzadkich [4]. Majac na uwadze powyzsze wilasciwosci,
krysztaty fluorkowe domieszkowane jonami ziem rzadkich posiadajg szereg cech wysoce
pozadanych w ukladach optycznych przeznaczonych dla optoelektroniki. Zastosowanie
syntetycznych fluorkéw w optyce siega 1960 roku, kiedy to monokrysztat U3*:CaF, zostat
uzyty W konstrukcji lasera [5]. Z czasem obok hodowli monokrysztalow fluorkowych
metodami Czochralskiego i Bridgman’a-Stockbarger’a [6-9], opracowano takze techniki
otrzymywania krysztatdéw fluorkowych w skali mikro- i nanometrycznej, w tym metode
hydrotermalng [10, 11], wspoistragcania [12, 13], solwotermalng [14, 15] oraz
mikroemulsyjng [16, 17]. W toku prowadzonych dalej badan dowiedziono, ze juz
niewielkie modyfikacje w morfologii nanokrysztatlow fluorkowych znaczaco wplywaja na
Zzmian¢ ich wlasciwosci optycznych, elektrycznych oraz magnetycznych. Wzrost
nanokrysztatdéw fluorkowych odbywajacy si¢ w sposdb kontrolowany otwiera zatem
szereg nowych mozliwosci ich zastosowan praktycznych [18-21]. Z tego tez wzgledu
szczegblnie istotnym zagadnieniem jest detekcja oraz charakterystyka otrzymywanych
nanokrysztaldow fluorkowych, mozliwe w realizacji przy uzyciu zespotu technik
badawczych, w tym dyfrakcji rentgenowskiej, metod obrazowania mikroskopowego, jak

rowniez spektroskopii w dalekiej podczerwieni.

Aktualnie jednym z czolowych kierunkéw rozwoju inzynierii materialow
przeznaczonych do zastosowan w optoelektronice jest opracowanie metod syntezy

transparentnych materiatow amorficzno-krystalicznych aktywowanych jonami ziem



rzadkich. Wskazana grupa materiatow stanowi klase innowacyjnych uktadow optycznych
zawierajacych nanokrysztaty fluorkowe rozproszone w matrycach amorficznych,
cechujacych si¢ wysoka odpornoscia chemiczng i mechaniczng, a takze wydajng
luminescencja domieszek optycznie aktywnych [22-25]. Tlenkowo-fluorkowe materiaty
szklano-ceramiczne otrzymywane sg powszechnie w toku kontrolowanej obrobki cieplne;j
szkiet tlenkowych uzyskiwanych konwencjonalng metoda wysokotemperaturowego
wytopu [26-30]. Alternatywna metoda syntezy materiatow amorficzno-krystalicznych jest
technologia zol-zel realizowana poprzez przebieg reakcji polikondensacji w fazie ciekte;.
Majac na uwadze, ze obrobka termiczna materialdow zol-zelowych przeprowadzana w celu
krystalizacji faz fluorkowych odbywa si¢ w temperaturach znacznie nizszych niz topienie
sktadnikow szklotworczych, technologia zol-zel stanowi szczegdlnie atrakcyjng metode
otrzymywania dwufazowych materialow amorficzno-krystalicznych do zastosowan

w optoelektronice [31-34].

Sposrod jondéw ziem rzadkich stosowanych jako domieszki optycznie aktywne
w dwufazowych materiatach amorficzno-krystalicznych, szczegdlnym zainteresowaniem
ciesza sie trojwartosciowe jony Eu®*. Materiaty optyczne domieszkowane jonami Eu®* sa
powszechnie stosowane jako czerwone emitery, m.in. w lampach fluorescencyjnych [35],
wzmacniaczach optycznych [36] oraz diodach elektroluminescencyjnych LED [37]. Poza
technologicznym aspektem aplikacyjnym, jony Eu®* z powodzeniem stosowane sa takze
w charakterze sond spektroskopowych, co wynika z natury wewnatrz-konfiguracyjnych
przejéé elektronowych typu 4£%-4f% [38, 39]. W tym aspekcie szczegdlna role pehi
wspolczynnik intensywnosci luminescencji R/O (ang. red-to-orange), definiowany jako
stosunek intensywnos$ci pasma odpowiadajacego przejéciu °Do — ‘F» 0 naturze dipolowo-
elektrycznej do intensywnosci pasma zwigzanego z przej$ciem dipolowo-magnetycznym
Dy — 'F1. Z tego tez wzgledu profil luminescencyjny jonéw Eu®** wraz z rentgenowska
analizg fazowa oraz badaniami spektroskopii w podczerwieni, a takze obrazowaniem
mikroskopowym pozwalaja na przeprowadzenie petlnej charakterystyki zwigzanej
z zachodzacymi zmianami strukturalnymi podczas transformacji materialdow amorficznych
w dwufazowe materialy amorficzno-krystaliczne. Niniejsza praca doktorska po§wigcona

jest tym zagadnieniom.



2. Przeglad literatury

2.1. Dwufazowe materialy amorficzno-krystaliczne

2.1.1. Charakterystyka ogolna

Dwufazowe materiaty amorficzno-krystaliczne stanowig klase materialow
kompozytowych, zawierajacych jedng badz kilka faz krystalicznych rozproszonych
w matrycy amorficznej. Otrzymywanie materialtdow dwufazowych odbywa si¢ poprzez
przeprowadzenie obrobki termicznej wyjSciowych materiatdw amorficznych w sposob
kontrolowany, ze szczegdlnym uwzglednieniem temperatury i czasu procesu [40].
Materialy dwufazowe cechuja si¢ podwyzszonymi w stosunku do wyjsciowych matryc
amorficznych  wlasciwosciami  mechanicznymi, termicznymi oraz chemicznymi,
sprawiajac, ze nie sposob przeceni¢ réznorodnosci ich praktycznych zastosowan. Materiaty
dwufazowe cechujg si¢ zazwyczaj niewielkg rozszerzalno$cig cieplng, wykazujac
niewielkie zmiany wymiarowe wskutek zmian temperatury. Badania nad rozszerzalnoscig
cieplng prowadzono juz w 1951 roku dla materiatéw szklano-ceramicznych zawierajacych
agregaty B-eukryptytu otrzymanych podczas obrobki termicznej szkiet LAS (Li2O-Al20s-
Si0O). Udowodniono, ze krysztaly B-eukryptytu wykazujg ujemng rozszerzalno$¢ cieplng,
ktora skutecznie kompensuje dodatnig rozszerzalno$¢ termiczng matrycy szklistej.
Obserwacja ta skupita uwage wiclu grup badawczych, otwierajgc tym samym perspektywe
projektowania materialow o zblizonym do zera wspdtczynniku rozszerzalnosci termiczne;.
Z tego tez wzgledu materialy dwufazowe znalazly zastosowanie w projektowaniu
elementow nosnych uktadow elektronicznych [41, 42]. Z uwagi na wysoka biozgodnos¢
z tkankami ludzkimi oraz podwyzszone parametry wytrzymato$ciowe w stosunku do szkiet
bioaktywnych (zawierajacych najczg$ciej w sktadzie SiO2, CaO, Na.O oraz P20s),
materialy dwufazowe sg coraz szerzej stosowane w implantologii oraz protetyce.
Wskazane materialy moga znalez¢ zastosowanie w medycynie zardéwno jako tworzywa
stymulujace 1 przyspieszajace naturalny wzrost tkanki kostnej, badz tez zastepujace tkanke
kostng [43-45]. Ponadto materiaty dwufazowe domieszkowane optycznie czynnymi jonami
ziem rzadkich staly si¢ kluczowe w rozwoju wspodiczesnej optoelektroniki, poniewaz
czg¢Sciowemu wbudowaniu jonéw ziem rzadkich w niskofononowy osrodek krystaliczny

towarzyszy wzmocnienie charakterystycznych pasm luminescencyjnych. W konsekwencji



materiaty dwufazowe aktywowane optycznie czynnymi jonami ziem rzadkich znalazty
zastosowanie w konstrukcji wzmacniaczy optycznych [46-49], komorek solarnych [50-53],
swiattowodow [54-56], diod elektroluminescencyjnych LED [57-60], termometrow
optycznych [61-63], czy tez scyntylatorow [64-66].

Mimo, iz materialy amorficzno-krystaliczne zyskaly szczegdlne uznanie dopiero
w ostatnim stuleciu, w praktyce wskazana klasa materialdow towarzyszy dzialalnos$ci
cztowieka od wielu tysigcleci, poniewaz juz w epoce kamienia tupanego powszechnie
stosowanym surowcem do wyrobu narzedzi byt obsydian. Niejednorodno$¢ materiatdow
szklano-ceramicznych spowodowana obecnoscig faz krystalicznych rozproszonych
w obrebie matrycy szkla uznawana byla przez wiele stuleci za znaczacy mankament
wykluczajacy mozliwosé ich praktycznego zastosowania. Z uwagi na powyzsze czynniki
obszar zastosowan materialdow szklano-ceramicznych przez stulecia byl ograniczany
wylacznie do aspektow dekoracyjnych. Przelom przyniosto odkrycie dokonane przez
amerykanskiego chemika Stanleya Donalda Stookey’a w latach 50-tych XX wieku podczas
badan prowadzonych nad szklami $wiatloczutymi w Corning Glass World w Nowym
Jorku [67-70]. Efektem wieloletnich prac amerykanskiego naukowca byto doniesienie, ze
obrobka termiczna badanych szkiet spowodowala utrate ich transparentnos$ci, tworzac
polikrystaliczne materialy ceramiczne o wysokiej wytrzymatosci mechanicznej. Odkrycie
Stookey’a zainspirowalo wiele grup badawczych z catego swiata, co w efekcie przyczynito
si¢ do intensywnego rozwoju badan nad materiatami szklano-ceramicznymi. Badania
prowadzone w tej dziedzinie od lat 80-tych XX wieku koncentruja si¢ na syntezie
materiatow dwufazowych zawierajagcych rozproszone w matrycy amorficznej krysztaty
fluorkowe o wymiarach w zakresie od 10 nm do 30 nm ze wzgledu na niwelowanie
efektow zwigzanych z rozpraszaniem padajacego na nie $wiatla [71].

W 1993 roku Y. Wang i J. Ohwaki po raz pierwszy opisali w literaturze metode
otrzymywania transparentnych tlenkowo-fluorkowych materiatdéw szklano-ceramicznych
domieszkowanych jonami ziem rzadkich, tj. Er3* i Yb** [72]. Wyjsciowe szklo o skladzie
30Si02-15A1,03-24PbF>-20CdF2-10Y bF3-1ErF3 (% mol) poddano wéwczas kontrolowanej
obrdobce termicznej w temperaturze 470°C wskutek czego w matrycy szklistej nastgpila
krystalizacja fazy PbxCdixF2, a wiclko$¢ krystalitow zostala oszacowana na 20 nm.
Autorzy dowiedli, ze obecnos¢ krystalicznej fazy fluorkowej znacznie zwigksza wydajno$é
konwersji energii w gore zachodzacej z udzialem jonéw Er®* oraz Yb*", natomiast matryca
szklista zapewnia wysoka odporno$¢ mechaniczng i chemiczng otrzymanego materiatu.

Prowadzone z czasem badania w wielu innych krggach naukowych potwierdzity wnioski
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wyciagnicte przez Wanga i Ohwaki. Dowiedziono takze, ze wbudowaniu jonow ziem
rzadkich w sie¢ krystaliczng faz fluorkowych towarzyszy znaczny wzrost intensywnosci
pasm luminescencyjnych oraz redukcja ich szerokosci potdéwkowych, jak rowniez
wydluzenie czasow zycia poziomoéw wzbudzonych. W tym aspekcie istotng role odgrywa
energia drgan sieci krystalicznej, poniewaz wraz z jej spadkiem wzrasta
prawdopodobienstwo przejs¢ o charakterze promienistym prowadzac w efekcie do
wzmocnienia pasm luminescencyjnych. Deklarowane w literaturze wartosci energii

fononowych wybranych faz fluorkowych zestawiono w Tabeli 1.

Tabela 1. Energie fononowe wybranych faz fluorkowych.

Lp. Faza fluorkowa hv [em ] Literatura
1. Cas(POa)F 603 [73]
2. LiYF, 570 [74]
3. LiGdF; 570 [75]
4. BaYFs 470 [76]
5. CaF» 466 [77]
6. LiYbF; 460 [78]
7. BaGdFs 457 [74]
8. NaLuFs 400 [79]
9. Ba.GdF 400 [80]
10. Sr.GdF; 400 [81]
11. NaGdFs 400 [82]
12, CdF, 370 [83]
13. SIF, 366 [77]
14, B-NaYF, 360 [84]
15. GdFs 360 [85]
16. YFs 358 [86]
17. LaFs 350 [87]
18. BaF, 319 [77]
19. B-NaLaFs 290 [88]
20. PbF, 250 [89]

Sposrod przedstawionych w Tabeli 1 fluorkowych faz krystalicznych najnizsza energia
fononowa bliskg 250 cm™ charakteryzuje si¢ faza PbF2. Mimo tej niewatpliwie korzystnej
wilasciwosci, otrzymywanie materialow optycznych na bazie PbF, niezbyt dobrze wpisuje
si¢ w koncepcje¢ zielonej chemii, na ktora ukierunkowane sg wspodlczesne technologie.

W konsekwencji obserwuje si¢ powszechng tendencje do ograniczenia produkcji
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materialdw optycznych na bazie zwigzkdw otowiu i1 innych metali cigzkich, ktore
wykazuja szkodliwy wplyw na zdrowie cztowieka, jak i otaczajace srodowisko [90].
Metoda wysokotemperaturowego topienia jest aktualnie najszerzej stosowang
technikag docelowego otrzymywania tlenkowo-fluorkowych materiatow  szklano-
ceramicznych.  Alternatywna metoda otrzymywania analogicznych materialow
dwufazowych jest niskotemperaturowa technologia zol-zel. Metoda ta opiera si¢ na
przeprowadzeniu reakcji hydrolizy, kondensacji oraz polikondensacji w fazie ciekle]
prekursorow metaloorganicznych najczesciej w temperaturze pokojowej. Przebiegajace
woOwczas reakcje chemiczne prowadzg do utworzenia zolu, natomiast rozbudowie sieci
przestrzennej towarzyszy utrata poczatkowej plynnosci uktadu, czego efektem jest
otrzymanie zelu. Jego suszenie ma na celu usunigcie pozostalosci wody oraz
rozpuszczalnikow organicznych uzytych podczas syntezy, jak rowniez ewentualnych
pozostaloSci nieprzereagowanego prekursora z porowatej sieci zelu. Wskutek
przeprowadzonego suszenia otrzymywany jest material, powszechnie nazywany
kserozelem [91]. Krystalizacja fazy fluorkowej w materiatach zol-zelowych jest mozliwa
ze wzgledu na wprowadzenie do ukladu reakcyjnego we wstepnych etapach syntezy
odczynnika fluorujgcego, ktorego rolg najczesciej petni kwas trifluorooctowy (TFA).
Z uwagi na mozliwos¢ prowadzenia syntezy zol-zelowej juz w temperaturze pokojowej
oraz dalszej obrobki termicznej kserozeli w temperaturach znacznie nizszych niz wytop
sktadnikow szklotworczych, ryzyko ulotnienia komponentow fluorkowych jest znacznie
mniejsze co z punktu widzenia efektywnej krystalizacji frakcji fluorkowych czyni metode

zol-zel szczegolnie korzystng [92-94].

2.1.2. Nukleacja i krystalizacja faz fluorkowych w matrycach amorficznych

Proces krystalizacji przebiegajacy w matrycach amorficznych opiera si¢ na
prawach opisujacych krystalizacje cieczy przechlodzonych, ktore to stanowily przedmiot
wieloletnich badan prowadzonych przez G. Tammanna. W opisie krystalizacji Tammann
uwzglednit dwa kluczowe parametry majace bezposredni wpltyw na mikrostrukture
krysztalow: pierwszym z owych parametrow jest szybko$¢ tworzenia si¢ nowych
zarodkow krystalizacji, natomiast drugi odnosi si¢ do szybko$ci wzrostu poszczegolnych
krystalitow. Wowczas, gdy szybkos¢ tworzenia nowych zarodkow krystalizacji w matrycy
amorficznej przewyzsza szybko$¢ przyrostu jednostkowych krystalitow, otrzymany

material dwufazowy cechuje si¢ obecnos$cia licznych krysztaldow o stosunkowo niewielkiej
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$rednicy. Materiat dwufazowy zawierajacy w matrycy amorficznej nieliczne, lecz dobrze
wyksztalcone krysztaty, jest efektem zdominowania procesu krystalizacji przez wzrost
jednostkowych krysztatlow. Zarowno szybkos$¢ tworzenia nowych zarodkow krystalizacji,
jak 1 szybkos$¢ przyrostu poszczegélnych krysztaldow s3 uwarunkowane temperaturg
obrobki cieplnej wyjsciowych materiatow, dlatego tez $cista kontrola warunkow
temperaturowych pozwala na skuteczne manipulowanie mikrostrukturg otrzymywanych
materialow dwufazowych [22].

Krystalizacja w obrgbie matrycy amorficznej moze si¢ odby¢ w sposob
samoczynny, badz tez wskutek wprowadzenia do matrycy macierzystej zarodkow
krystalizacji. Pierwszy z przypadkow okreslany jest mianem krystalizacji homogenicznej,

a wizualizacj¢ wskazanego rodzaju krystalizacji przestawiono na Rys. 1.

nucleus -
— —»

crystal surrounded

by a diffusion barrier I

residual glassy phase
containing nano crystals

Rys. 1. Krystalizacja homogeniczna zachodzgca wewnatrz matrycy amorficznej [22].

Krystalizacja heterogeniczna ma miejsce wowczas, gdy wzrost fazy krystalicznej jest
inicjowany wprowadzeniem do amorficznej matrycy macierzystej zarodkow krystalizacji.
Moga one zosta¢ wprowadzone do matrycy macierzystej zarOwno w sposob intencjonalny
(w postaci odpowiednich zwigzkéw chemicznych, np. fluorkow metali), badz tez
przypadkowy (gtownie w formie zanieczyszczen, np. kurzu).

Krystalizacja fazy fluorkowej zachodzaca w matrycy Szkiel otrzymywanych
metoda wysokotemperaturowego topienia jest procesem kontrolowanym dyfuzyjnie

i odbywa si¢ powyzej temperatury zeszklenia (Tg). Z uwagi na utworzenie bariery
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dyfuzyjnej wokoét krysztatow fluorkowych z reguly nie obserwuje si¢ ich znacznego
wzrostu podczas wydhuzania procesu obrobki cieplnej. Jej efektem najczgsciej jednak jest
redystrybucja jonéw wewnatrz sieci krystalicznej, badz dalsze przemiany fazowe
prowadzace do powstania innych odmian polimorficznych. Istotnym etapem w kontekscie
krystalizacji faz fluorkowych jest chlodzenie stopionej mieszaniny skladnikow
szklotworczych, podczas ktdrego nastepuje separacja fazowa polegajaca na uksztaltowaniu
obszaréw wzbogaconych w komponenty tlenkowe oraz fluorkowe. Schlodzenie stopione;j
mieszaniny sktadnikow szklotworczych prowadzi do otrzymania szkla, jednakze ich
ponowna obrobka termiczna wywoluje krystalizacje fazy fluorkowej w amorficznej

matrycy szkta. Mechanizm powyzszego procesu ilustruje Rys. 2.

glass-ceramics

phase separation
droplet  agglomeration of crystals &
surounded by a diffusion barrier &&

“residua assy phase
containing phase separation
droplets with nano crystals

Rys. 2. Mechanizm krystalizacji fazy fluorkowej w szktach otrzymywanych konwencjonalng metoda
wysokotemperaturowego topienia [22].

Proces separacji fazowej zostal potwierdzony dla szkla o skladzie (55SiO2-20Al20s-
15Na,0-10LaF3):0,5%Eu,03 (% mol) otrzymanego przez A. de Pablos-Martin
i wspotpracownikow poprzez topienie skfadnikow szklotworczych w temp. 1600°C
w czasie 90 minut [95]. Zdjecie mikroskopowe TEM (ang. Transmission Electron
Microscopy) otrzymanego szkla ujawnito obecnos¢ obiektow sferycznych o $rednicy okoto
25 nm (Rys. 3a). Na podstawie badan rentgenowskiej analizy fazowej wykazano, ze
otrzymane szkfo jest w petni amorficzne, co tym samym potwierdzilo, Ze zarejestrowane

obiekty sferyczne nie obrazujg fazy krystalicznej, a jedynie obszary wzbogacone w LaFs.
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Dopiero przeprowadzona w temp. 620°C obrobka termiczna szkta wywotata krystalizacje

fazy LaFs. Srednica uzyskanych wowczas krystalitow zostala oszacowana na okofo 20 nm
(Rys. 3b).

Rys. 3. Zdjecie mikroskopowe TEM: a) szkia o sktadzie (55Si02-20Al,03-15Na,0-10LaFs3):0,5%Eu,03
(% mol.) oraz b) materiatu szklano-ceramicznego otrzymanego podczas kontrolowanej obrobki cieplnej
w temp. 620°C [96].

Mechanizm kontrolowanego dyfuzyjnie wzrostu krysztatdéw zostat potwierdzony w innych
badaniach prowadzonych przez A. de Pablos-Martin i wspotpracownikow dla fazy LaF3
krystalizujacej w szklach o skladzie 55Si02-20Al203-15Na20-10LaFs (% mol) [96].
Wielko$¢ krystalitow LaFs zostala zbadana w funkcji temperatury (620°C, 660°C, 680°C)
oraz czasu prowadzenia obrébki cieplnej (od 1 godz. do 80 godz.) wyjSciowych szkiet.
Relacja wyznaczonych w oparciu o rownanie Scherrera wielkosci krysztalow LaF3
w funkcji temperatury 1 czasu obrobki cieplnej zostala przedstawiona na Rys. 4.
Przeprowadzone badania jednoznacznie potwierdzity, ze wydluzenie czasu obrobki
termicznej nie wpltywa znaczaco na wzrost wielkosci krysztaldw LaFs, co tym samym
wskazuje na utworzenie bariery dyfuzyjnej na ich powierzchni skutecznie hamujacej ich
dalszy wzrost. Mechanizm kontrolowanego dyfuzyjnie wzrostu krysztatow fluorkowych
Znalazt takze potwierdzenie w badaniach prowadzonych przez C. Riissela dla CaF:
krystalizujacego w szklach o skladzie (100-x)(9,9Na>0-8,8K>0-12,1Ca0-6,6Al,03-
62Si02)(xCaF2) (% mol) [97].
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Rys. 4. Zaleznos¢ wielkosci otrzymanych krysztaldéw LaFs w funkcji czasu 1 temperatury wyjsciowych
szkiet o sktadzie 55Si02-20Al,03-15Na,0-10LaF; (% mol) [96].
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Rys. 5. Zalezno$¢ ilosci powstajacej frakcji krystalicznej CaF. w funkcji temperatury obrobki
termicznej szkiel o skladzie (100-x)(9,9Na,0-8,8K,0-12,1Ca0-6,6Al,03-62Si02)(xCaF2) (% mol)
(po lewej) oraz zalezno$¢ $redniej wielkosci krysztatdow CaF, w funkcji temperatury wygrzewania
szkiet (po prawej) [97].

Autorzy zaobserwowali wyrazny wzrost iloSci powstajacej frakcji krystalicznej CaF:
w funkcji temperatury w zakresie od 520°C do 560°C podczas obrobki termicznej w czasie
20 godzin. Jednoczesnie udowodniono, ze srednia wielkos¢ krystalitow wyznaczona
w oparciu o réwnanie Scherrera podczas wzrostu temperatury wygrzewania nie ulegla
znaczacym zmianom i wahata si¢ w granicach od 8§ nm do 10,6 nm (Rys. 5). Analogicznie
przeprowadzono takze seri¢ badan majacych na celu okreslenie relacji miedzy ilo$cia
powstajacej  frakcji  krystalicznej CaF: oraz $rednig wielkoscig  krystalitow
a czasem prowadzenia obrobki termicznej w statej temperaturze (550°C). Uzyskane

rezultaty ponownie wskazaly na sukcesywny wzrost ilosci otrzymanej frakcji fluorkowe;j
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CaF2 wskutek wydtuzenia czasu obrobki termicznej. Jednakze nie dostrzezono znaczacych
réznic w $redniej wielkosci otrzymanych krysztalow fluorkowych, ktore wahaja si¢

w zakresie od 8 nm do 9,4 nm. Powyzsze zaleznosci zostaly przedstawione na Rys. 6.
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Rys. 6. Zalezno$¢ ilosci powstajacej frakcji krystalicznej CaF»> w funkcji czasu obrobki termiczne;j
szkiet o sktadzie (100-x)(9,9Na,0-8,8K»0-12,1Ca0-6,6Al,03-62Si0)(xCaF2) (% mol) w temp. 550°C
(po lewej) oraz zalezno$¢ $redniej wielkosci krysztatow CaF, w funkcji czasu wygrzewania szkiet
w temp. 550°C (po prawej) [97].

Interpretacja powyzszych zalezno$ci pozwolita wyciagnaé zespotowi badawczemu
C. Riissela wniosek o utworzeniu bariery dyfuzyjnej na powierzchni krysztalow CakFo,
czego przejawem bylo otrzymanie nanokrysztalow o srednicy ustalonej na niemalze statym
poziomie, mimo zmiany temperatury i czasu obrobki termicznej wyjéciowych szkiet.
Wplyw wskazanych parametréw zauwazalny byt natomiast w iloSci powstajacej frakcji
krystalicznej CaF», ktorej ilo$¢ sukcesywnie wzrastala podczas wydhizania czasu (od
10 godz. do 80 godz.), a takze temperatury obrobki termicznej (od 520°C do 560°C).
Badania procesu nukleacji i krystalizacji fazy LaFs w krzemionkowych materiatach
zol-zelowych o sktadzie 80SiO2-20LaFz (% mol) zostaly przeprowadzone przez G. Gorni
I wspoltpracownikoéw [92]. Roznicowa analiza termiczna wykazata obecno$¢ intensywnego
piku egzotermicznego z maksimum w temperaturze bliskiej 280°C, ktéry przypisano
rozkltadowi termicznemu trifluorooctanu oraz krystalizacji fazy LaFz (Rys. 7).
Wskazanemu procesowi krystalizacji fazy fluorkowej towarzyszyl ubytek masy na
poziomie okolo 30% w stosunku do wyjsciowych kserozeli, oszacowany na podstawie

badan analizy termograwimetrycznej TG.
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Rys. 7. Krzywa DTA zarejestrowana dla krzemionkowych kserozeli o sktadzie 80SiO»-20LaFs3

(% mol). Intensywny pik egzotermiczny z maksimum w temp. okoto 280°C jest zwigzany z rozktadem
termicznym La(CFsCOQ); oraz krystalizacjg fazy LaF3 [92].

Naukowcy zauwazyli, ze przebieg zarejestrowanej krzywej DTA dla materialow zol-
zelowych znacznie odbiega od postaci krzywych zazwyczaj rejestrowanych dla szkiet
otrzymywanych konwencjonalng metodg wysokotemperaturowego topienia. Autorzy
zasugerowali, ze charakter zarejestrowanego piku egzotermicznego wskazuje na szybki
przebieg procesu krystalizacji, ktory — w odrdznieniu od szkietl otrzymywanych metoda
wysokotemperaturowg — przebiega w temperaturach znacznie nizszych, niz temperatura
zeszKlenia Ty matrycy zol-zelowej. Temperatura T4 badanych materiatdéw zol-zelowych
zostala oszacowana na 1130°C. Autorzy zasugerowali, ze odmienne wlasciwosci termiczne
materialow zol-zelowych maja swoje zrodlo w przebiegu reakcji chemicznej rozktadu
trifluorooctanow, zwigzanej z duzym spadkiem masy w stosunku do wyjsciowych
kserozeli. Krystalizacja odbywa si¢ zatem bez wcze$niejszej separacji fazowej, jak ma to
miejsce w przypadku szkiet otrzymywanych metoda wysokotemperaturowego topienia.
Zaleznie od warto$ciowosci kationu metalu M, reakcje rozktadu termicznego

trifluorooctanow mozna przedstawi¢ nastepujaco:

T
M(CF5C00); — MF; + (CF5C0),0 + CO, + CO [98],

T
M(CF5C00), — MF, + CF5CFO + CO, + CO [99].

18



Dyfraktogramy rentgenowskie materialdw zol-zelowych poddanych obrdbee termicznej

W réznych interwatach czasowych zostaty zilustrowane na Rys. 8.
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Rys. 8. Dyfraktogramy rentgenowskie materiatdéw zol-zelowych o sktadzie 80SiO2-20LaFz (% mol)
poddanych obroébce termicznej w temp. 550°C odbywajacej si¢ w roznych interwatach czasowych od
1 min do 80 godz. [92].

Przeprowadzone badania strukturalne pozwolity autorom stwierdzi¢ postepujacy zanik
frakcji krystalicznej LaFs w kolejnych interwatach czasowych (od 1 min. do 80 godz.),
podczas obrobki termicznej wyjsciowych kserozeli prowadzonej w temp. 550°C. Swiadczy
o tym zar6wno stopniowe poszerzenie rejestrowanych linii dyfrakcyjnych wskazujace na
sukcesywne zmniejszenie $redniej wielkosci nanokrysztatow LaFs, a takze spadek ich
intensywnosci sugerujacy zmniejszenie ilosci frakcji krystalicznej w amorficznej matrycy
zol-zelowej. Wydluzenie czasu obrobki termicznej do 80 godz. spowodowal niemalze
calkowity zanik linii dyfrakcyjnych. Zaobserwowany efekt jest zatem odmienny od tego,
jaki obserwuje si¢ podczas wydtuzania procesu obrobki termicznej szkiet otrzymywanych

metoda wysokotemperaturowego topienia substancji szklotworczych.

Badania procesu krystalizacji zwiazanej z rozktadem termicznym trifluorooctanu
itru w krzemionkowych matrycach zol-zelowych zostaty przeprowadzone przez W. Luo
i wspotpracownikow [100]. Podobnie jak w pracy G. Gorni [92], na podstawie
przeprowadzonych badan skaningowej kalorymetrii roznicowej DSC materialow zol-

zelowych o skladzie 90Si02-10YFs (% mol) zidentyfikowano zajscie przemiany
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egzotermicznej z maksimum w temp. 290°C, ktéra przypisano rozkladowi termicznemu
Y (CFsCOO)s oraz krystalizacji fazy YFs. Wskazanej przemianie towarzyszyt spadek masy
oszacowany w oparciu o zarejestrowang krzywa TG na okoto 20% w stosunku do

wyj$ciowej masy kserozeli (Rys. 9).
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Rys. 9. Krzywe TG i DSC zarejestrowane dla kserozeli krzemionkowych o sktadzie 90SiO2-10YF3
(% mol) [100].

Interesujgce rezultaty uzyskano w trakcie badania ewolucji wielkosci powstajacych
nanokrysztatow YFs, podczas wzrastajacej temperatury obrobki termicznej wyjsciowych
kserozeli (400°C, 500°C, 600°C). Zdjecia mikroskopowe TEM oraz HR-TEM zostaty
przedstawione na Rys. 10. Na podstawie zdje¢ mikroskopowych materialtow amorficzno-
krystalicznych otrzymanych po obrobce termicznej kserozeli przeprowadzonej w temp.
400°C zidentyfikowano obecnos¢ aglomeratow o wielkosci wahajacej si¢ migdzy 20 nm
a 100 nm utworzonych z nanokrysztatow fluorkowych YFs, ktorych $rednia wielko$é
zostata oszacowana na 5 nm. Efektem wzrostu temperatury obrobki termicznej o 100°C
bylo zmniejszenie wielkosci aglomeratow do 10 nm — 30 nm, natomiast po obrobce
cieplnej w temp. 600°C zaobserwowano ich catkowity zanik, a w matrycy krzemionkowej

zidentyfikowano obecnos$¢ wytacznie krystalitow YF3 o §rednicy 5 nm.
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Rys. 10. Zdjecia mikroskopowe TEM (po lewej) oraz HR-TEM (po prawej) amorficzno-krystalicznych
materialow dwufazowych zawierajacych nanokrysztalty YF3z otrzymanych po obrobce termicznej
kserozeli krzemionkowych o skladzie 90SiO2-10YFs; w temp.: 400°C (1), 500°C (2) oraz 600°C (3)

[100].
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Rys. 11. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD materiatéw zol-zelowych o skladzie 90SiO2-10YF3
(% mol) poddanych obrébcee termicznej w temp. 200°C, 400°C oraz 600°C [100].

Z drugiej jednak strony, na dyfraktogramach rentgenowskich XRD materiatow zol-
zelowych nie zaobserwowano wzrostu intensywnosci linii dyfrakcyjnych podczas wzrostu
temperatury obrobki cieplnej wyjsciowych kserozeli z 400°C do 600°C, co sugeruje ze
ilo§¢ frakcji krystalicznej YF3 nie ulegta zwiekszeniu (Rys. 11). W oparciu
0 przedstawione w literaturze badania mozna zatem wnioskowa¢, ze proces krystalizacji
faz fluorkowych w matrycach zol-zelowych oraz szktach otrzymywanych metoda

wysokotemperaturowego topienia odbywa si¢ wedlug odmiennych mechanizmow.
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2.2. Whasciwosci nanokrysztalow fluorkowych MF, (M = Ca, Sr, Ba)
oraz MF; (M =Y, La, Gd)

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

Fazy fluorkowe ziem alkalicznych typu MF> (M = Ca, Sr, Ba) krystalizuja
w ukfadzie regularnym $ciennie centrowanym opisywanym grupa przestrzenng Fm3m. We
wskazanym uktadzie krystalograficznym kazdy z kationow metalu M?* (M = Ca, Sr, Ba)
jest otoczony o$mioma anionami fluorkowymi F~ wskutek czego tworzone sg klastry
[MFsg], natomiast kazdy anion fluorkowy F~ jest zlokalizowany wewnatrz tetraedru
tworzonego przez cztery sasiadujace kationy M?2*. Wezet kationu metalu M?* posiada
zatem symetri¢ On, z kolei jon F posiada symetri¢ Tq [101-104]. Struktura faz fluorkowych
ziem alkalicznych na przykladzie fluorku wapnia zostala przedstawiona na Rys. 12.
Dhugosci krawedzi komorek elementarnych faz CaFz, SrF, oraz BaF: krystalizujacych
w ukladzie regularnym wynosza odpowiednio 5,46 A, 5,80 A oraz 6,21 A [105-107].
Doniesienia literaturowe wskazuja rowniez, ze krysztaly fluorkowe ziem alkalicznych
ulegajg przeksztalceniu w warunkach podwyzszonego cisnienia, tj. 9 GPa (CaF.), 5 GPa

(SrF2) oraz 3 GPa (BaF2) w krysztaly o symetrii rombowej z grupa przestrzenng Pnma
[108].

Rys. 12. Struktura faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) krystalizujacych w uktadzie
regularnym §ciennie centrowanym (na przyktadzie CaF) [101].

23



Krysztaty fluorkowe ziem alkalicznych MF, (M = Ca, Sr, Ba) stanowig o$rodki
optycznie izotropowe, co determinuje jednakowa predko$¢ rozchodzenia si¢ fal
elektromagnetycznych we wszystkich kierunkach [109]. Cechuja si¢ one takze szerokimi
przerwami wzbronionymi, ktorych energia miesci si¢ w zakresie od 11 eV do 12 eV, dzigki
czemu wskazane fazy krystaliczne przejawiajg wlasciwosci dielektryczne. Sg one takze
przepuszczalne dla fal elektromagnetycznych w szerokim zakresie spektralnym od
ultrafioletu (UV) az do podczerwieni (NIR), charakteryzuja si¢ niskimi wspotczynnikami
zatamania $wiatta bliskimi n =~ 1,4 oraz relatywnie niskimi energiami fononowymi
w zakresie od 319 cm? do 466 cm? zachowujac jednocze$nie Wysoka odpornosé
termiczng. Szczegdlowa specyfika faz krystalicznych CaF,, SrF, oraz BaF, zostata

przedstawiona w Tabeli 2.

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

K Faz.a Wiasciwosci Lit.
rystaliczna
- energia fononowa: 466 cm™ [77,110]
- wspotczynnik zatamania §wiatta: 1,43 [111]
CakF; - transparentno$¢ w zakresie od 0,13 um do 9,5 pm [111]
- przerwa pasma wzbronionego: 12 eV [112, 113]
- temperatura topnienia: 1690 K [114]
- energia fononowa: 366 cm™ [77,110]
- wysoka wytrzymatos¢ mechaniczna [115, 116]
Sri; - wspotczynnik zatamania §wiatta: 1,44 [117]
- transparentno$¢ w zakresie od 0,13 um do 11 um [117]
- przerwa pasma wzbronionego: 11,25 eV [118]
- temperatura topnienia: 1740 K [114]
- energia fononowa: 319 cm™* [77]
BaF - przerwa pasma wzbronionego: 11 eV [119]
2 - transparentno$¢ w zakresie od 0,14 um do 14 pum [120]
- wspotczynnik zatamania $wiatta: 1,47 [121]
- temperatura topnienia: 1620 K [114]

Z uwagi na powyzsze wilasciwosci fazy fluorkowe MF, (M = Ca, Sr, Ba) sa
powszechnie stosowane jako os$rodki krystaliczne w badaniach nad luminescencja
optycznie czynnych jonéw ziem rzadkich [122-129]. Niskie energie fononowe faz CaF-,
SrF, oraz BaF, predysponuja je jako doskonate osrodki do badania zjawiska konwersji

energii w gore, zachodzacej w ukladach pojedynczo- lub podwojnie domieszkowanych
jonami Ho** [130], Yb3*/Er®* [131-135], Yb**/Eu* [136] badz Yb**/Tm®" [135, 137].
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Z tego samego powodu krysztaty MF, (M = Ca, Sr, Ba) lub materialy je zawierajace sg
wykorzystywane takze do badania zjawiska konwersji energii w doét zachodzacej
z udziatem jonow Ce®*/Th®" [138], Eu*/Yb** [139], YDb*'/Pr3* [140, 141], Tb**/Yb® [102]
oraz Gd**/Eu®* [142]. Materialy optyczne zawierajace krysztaly typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba)
domieszkowane jonami ziem rzadkich sg dedykowane do zastosowan w szeroko
rozumianej optoelektronice i mikroelektronice, m.in. w technologiach laserowych,
scyntylatorach, w produkcji powtok optycznych, czy tez materialdw luminescencyjnych
[104, 106, 117, 124, 143, 144]. Sa one rowniez Stosowane do generowania bialej emisji,
a takze w celu zwigkszenia wydajnos$ci pracy komorek solarnych [138, 139, 145-150].

Istotnym zagadnieniem zwigzanym z domieszkowaniem faz krystalicznych typu MF;
(M = Ca, Sr, Ba) trojwartosciowymi jonami ziem rzadkich (RE®*") jest problem
kompensacji fadunku elektrostatycznego. Wprowadzenie jonéw RE®" odbywa si¢ poprzez
podstawienie w sieci krystalicznej dwuwartoéciowych jonow M?* macierzystego krysztah,
Co jednocze$nie wigze si¢ z wprowadzeniem nadmiarowego tadunku dodatniego.
Niezbedna staje sie¢ wowczas kompensacja owego ladunku elektrostatycznego, ktorej
towarzyszy powstawanie wakansow w pozycjach wezlowych kationow M?* oraz
kierowanie anionéow fluorkowych F~ w pozycje miedzyweztowe [151-153]. Zaleznie od
lokalizacji miedzywezlowych anionéw fluorkowych F  najczesciej rozwaza si¢ trzy

symetrie w otoczeniu jonu wprowadzonej domieszki RE®*:

1. Symetri¢ tetragonalng Cay, gdy anion fluorkowy kompensujacy nadmiar tadunku
dodatniego jest zlokalizowany w najblizszej pozycji miedzyweztowej wzgledem
kationu RE®*. Wskazana lokalizacja anionu kompensujacego jest powszechnie
okreslana mianem pozycji typu NN (ang. Nearest-Neighbor). Mozliwe jest
woweczas takze uksztaltowanie kompleksu dipolowego typu NN,

2. Symetrie trygonalng Casy, gdy anion fluorkowy kompensujacy nadmiar tadunku
dodatniego jest zlokalizowany w najblizszej sasiadujacej pozycji migdzyweztowej
wzgledem kationu RE®*. Taka pozycja anionu kompensujacego jest nazywana
pozycja typu NNN (ang. Next-Nearest-Neighbor),

3. Symetri¢ kubiczng On, gdy kompensacja tadunku odbywa si¢ w sposob nielokalny,
a miedzyweztowy anion fluorkowy nie jest zlokalizowany w zadnej z pozycji NN
badz NNN. Zaktada si¢, ze ksztaltowany w ten sposob oktaedr moze ulegaé
pewnym deformacjom z uwagi na obecnos¢ szesciu sgsiadujacych grup [MFg]

(M = Ca, Sr, Ba) w sieci krystaliczne;j.
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Poza wyszczegdlnionymi rodzajami symetrii wokot jonu RE®*, w nielicznych przypadkach
mozliwe jest takze osiggnigcie symetrii Coy wokoét jonu RE®* [143, 153-155]. Wskazane
powyzej rodzaje symetrii zalezne od usytuowania miedzywezlowego anionu fluorkowego
w krysztalach typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) na przykladzie CaF2:Er®* zostaly przedstawione
na Rys. 13.
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Rys. 13. Rodzaje symetrii w otoczeniu jonéw Er®* usytuowanych w sieci krystalicznej CaF, zaleznie
od lokalizacji migdzyweztowego anionu fluorkowego [154].

Preferowana symetria wokét jonow RE** w fluorkowych fazach krystalicznych typu MF;
(M = Ca, Sr, Ba) jest w gldéwnej mierze uwarunkowana stezeniem wprowadzanej
domieszki optycznie aktywnej. Przy relatywnie niskich stezeniach jonéw ziem rzadkich na
poziomie <0,05 %mol dominuje symetria tetragonalna Casy, natomiast wraz ze wzrostem
stezenia jonow RE®*" w sieci krystalicznej MF, dominujacy udziat przypisuje sie¢ symetrii
trygonalnej Cay [156]. Wedhug doniesien literaturowych symetrie wokot trojwartosciowych
jonow ziem rzadkich w krysztatach fluorkowych typu MF, zaleza takze od rodzaju
wprowadzanej domieszki. Zespot badawczy M. R. Browna ustalit, ze preferowana
symetria zalezna jest od réznicy promieni jonowych kationu M?* oraz RE®*" [157]. Dla
kazdej z faz CaF2, SrF, oraz BaF., wyznaczono wartosci krytyczne Arc (CaFa: Arc = 0,06 A,
SrF2: Arc = 0,15 A, BaFa: Arc = 0,26A), po przekroczeniu ktorych symetria trygonalna Cay
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staje si¢ korzystniejsza energetycznie od symetrii tetragonalnej Cay. W Tabeli 3 zestawiono
dominujgce symetrie wokot poszczegdlnych jondw ziem rzadkich w fazach krystalicznych

typu MF2 na postawie badan przeprowadzonych przez M.R. Browna i jego zespot.

Tabela 3. Dominujace symetrie wokot poszczegélnych jonéw RE®* w  fluorkowych fazach
krystalicznych MF, (M = Ca, Sr, Ba) [157].

Faza krystaliczna
Cak; Srk; BaF;
(Arc=0,06 A) (Arc=0,15 A) (Arc=0,26 A)
symetria symetria symetria

Domieszka aktywna

La%*

Ce3+ C4v

Prét

Nd®*

S m3+ CAV

Eu®*

G d3+ C4v

Tb**

Dy3+ C3V

Ho®*

Ers*

Tm3* Cav

Yb*

Praktyka stosowang w celu zapobiezenia powstawaniu defektow w sieci
krystalicznej CaF., SrF, oraz BaF, podczas domieszkowania tréjwarto$ciowymi jonami
ziem rzadkich jest wprowadzanie do sieci krystalicznej jednowarto$ciowych jonéw Li*,
Na*, a takze K* [124, 158, 159]. Zespot badawczy C. Lorbeer wykazat, ze wprowadzenie
jednowarto$ciowych kationéw w sie¢ krystaliczng MF2 pozwala na zwickszenie
jednorodnos$ci otrzymanych krysztalow w stosunku do tych, w ktorych do sieci nie

wprowadzono dodatku jonéw Li*, Na* oraz K* [159].

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

Fazy fluorkowe typu MFs (gdzie M = Y, La, Gd) wykazuja zdolno$¢ do
krystalizacji zarowno w ukladzie rombowym, jak i heksagonalnym. Badania nad
stabilnoscig odmian krystalograficznych faz fluorkowych poszczegdlnych lantanowcow

w temperaturze pokojowej prowadzit Mansmann, udowadniajac zalezno$¢ migdzy
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promieniem jonowym lantanowca, a tendencja do krystalizacji fazy fluorkowej w uktadzie
rombowym, badz heksagonalnym [160]. Rozwinigciem teorii Mansmanna bylo ustalenie
warto$ci krytycznej stosunku promienia jonowego kationu lantanowca oraz promienia
jonowego anionu fluorkowego Rin/Rr na poziomie 0,94: wowczas, gdy wyznaczony dla
jonu lantanowca stosunek Riw/Rr jest mniejszy od wartosci krytycznej, stabilng
w temperaturze pokojowej odmiang krystalograficzng fazy fluorkowej jest odmiana
heksagonalna, jezeli natomiast stosunek Rin/Rr osiagga warto$¢ wyzsza od ustalonej

wartosci krytycznej — woéwczas stabilng odmiang krystalograficzng jest odmiana rombowa.

Pierwszg z rozpatrywanych faz krystalicznych typu MFz (M =Y, La, Gd) jest
fluorek itru B-YFs, ktory krystalizuje w grupie przestrzennej Pnma uktadu rombowego.
W sieci krystalicznej fazy B-YFs kazdy z kationow Y°* jest otoczony dziewiecioma
anionami fluorkowymi F°, tworzac w ten sposob klaster typu [YFg], w ktorym kation
Y3 posiada symetrie Cs [161]. Wieloscian [YFs] tworzy sze$¢ anionéw fluorkowych
F usytuowanych w narozach zdeformowanego stupa trygonalnego, natomiast trzy znajduja
si¢ w pozycjach ekwatorialnych, w plaszczyznie horyzontalnej stupa. Diugosci kolejnych
krawedzi komorki elementarnej fazy krystalicznej B-YFs wynosza odpowiednio
a=6,353 A, b=6,850 A oraz ¢ = 4,393 A [162]. Struktura sieci krystalicznej fazy YFs

zostata przedstawiona na Rys. 14.

Rys. 14. Struktura fazy YFs krystalizujacej w uktadzie rombowym [161].
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Prowadzone badania nad strukturg fazy krystalicznej YF3 pozwolity udowodni¢, ze osiem
sposrod dziewieciu aniondéw F jest usytuowanych wzgledem kationu Y3" w odleglosci
okoto 2,30 A, podczas gdy jeden jest zlokalizowany od jonu Y3 w odleglosci 2,60 A
[162, 163]. Sposob przestrzennego usytuowania poszczegdlnych anionow F~ w stosunku do

Y3 zostat zilustrowany na Rys. 15.

Rys. 15. Usytuowanie poszczegolnych anionéw F~ wokot kationu Y3* w sieci krystalicznej
fazy YF3 [162].

Odmiana B-YFs 0 strukturze rombowej jest stabilna do temperatury 1350 K, natomiast
w wyzszych temperaturach ulega transformacji w odmiane o krystalizujaca w grupie
przestrzennej P3cl ukladu trygonalnego [164]. C. Gong oraz wspolpracownicy
przeprowadzili badania wptywu ci$nienia na transformacj¢ odmiany B-YFz w a-YFs,
a identyfikacja odmian polimorficznych odbyla si¢ w oparciu o zarejestrowane
dyfraktogramy rentgenowskie. Udowodniono, Ze przemiana odmiany B w a rozpoczyna si¢
pod cisnieniem 7,5 GPa, a wspotistnienie obydwu odmian krystalograficznych fazy YF3
zidentyfikowano do 15,4 GPa. Pod cisnieniem 15,4 GPa nastepuje catkowite

przeksztatcenie odmiany B-YFs w a-YFs. Na podstawie przeprowadzonych badan metoda
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rentgenowskiej analizy fazowej zaobserwowano, ze odmiana a fazy YFs jest stabilna do
31,9 GPa [165].

Kolejna sposrod faz krystalicznych typu MF3, fluorek lantanu LaFs moze
krystalizowaé zaréwno W grupie przestrzennej P3cl ukfadu trygonalnego (struktura
tysonitu), jak rowniez w grupach przestrzennych P63/mmc lub P6scm ukladu
heksagonalnego. Wsrod nich faza LaFs krystalizujaca w grupie przestrzennej P6scm
uznawana jest za niestabilng [166, 167]. Faza krystaliczna opisywana grupa przestrzenna
P3c1 jest najczesciej opisywang w literaturze odmiang polimorficzng LaFs. Czesto okre$la
si¢ ja mianem fazy heksagonalnej [95, 168-173]. Jest to spowodowane faktem, ze uktad
trygonalny jest do$¢ czesto w literaturze rozpatrywany w charakterze romboedrycznej
odmiany ukladu heksagonalnego. Wizualizacje sieci przestrzennej fazy LaFs

krystalizujacej w uktadzie trygonalnym przedstawiono na Rys. 16.

Rys. 16. Struktura fazy LaFs krystalizujacej w uktadzie trygonalnym [174].

Diugosci kolejnych krawedzi komorki elementarnej fazy LaFs krystalizujacej w strukturze
tysonitu P3c1 wynosza a = 7,200 A oraz ¢ = 7,375 A [174]. Wowczas kazdy z kationdw

La®* jest otoczony jedenastoma anionami fluorkowymi F~ tworzac klaster typu [LaFi1],
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w ktérym jon La®*" posiada symetric C, [168]. Wielo$cian [LaF11] tworzy sze$¢ aniondw
F~ usytuowanych w narozach stupa trygonalnego, trzy znajduja si¢ w pozycjach
ekwatorialnych w plaszczyznie horyzontalnej shupa, natomiast dwa pozostale sa
zlokalizowane w pozycjach aksjalnych. Warto zaznaczy¢, ze w przypadku fazy LaFs
krystalizujacej W grupie przestrzennej P6s/mmc jon La** zlokalizowany jest w pozycji
weztowej 0 symetrii Cay [175]. Sposob rozmieszczenia poszczegdlnych jonow w sieci
krystalicznej LaFs zaréwno w ukladzie trygonalnym (P3c1), jak i heksagonalnym
(P63/mmc oraz P6scm) zostalo przedstawione na Rys. 17, jak rowniez na projekcjach

zilustrowanych na Rys. 18.

(a)

Rys. 17. Struktury krystaliczne fazy LaFs; w uktadzie: a) trygonalnym (P3c1) oraz b) heksagonalnym
(P63cm) [167].
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Rys. 18. Projekcje ilustrujace sposob rozmieszczenia jonow La® oraz F" w fazie LaF; krystalizujace;
w grupie przestrzennej P3c1 (po lewej) oraz P6s/mmc (po prawej) [175].

Ostatnig rozpatrywang w kontek$cie niniejszej pracy fluorkowg fazag krystaliczng
jest fluorek gadolinu GdFs, ktory krystalizuje w uktadzie rombowym opisywanym grupa
przestrzenng Pnma. Wedlug doniesien literaturowych faza GdFz moze krystalizowac
rowniez w strukturze heksagonalnej z grupa przestrzenng P3c1 oraz P6s/mcm [176, 177].
Struktury krystaliczne fazy GdFs w ukfadzie rombowym (Pnma) i heksagonalnym (P3c1)
zostaly przedstawione na Rys. 19. W przypadku krystalizacji w uktadzie rombowym,
kation Gd** jest usytuowany wewnatrz nieregularnego stupa trygonalnego, w narozach
ktorego znajduje si¢ sze$¢ anionow fluorkowych F-, natomiast trzy dodatkowe aniony
F zlokalizowane sa w pozycjach ekwatorialnych w plaszczyznie horyzontalnej shupa.
W efekcie tworzone sg klastry typu [GdFg], w ktorych kation Gd** zajmuje pozycje
o symetrii Cs. W przypadku polimorficznej odmiany heksagonalnej, wokoét kationu Gd®* sa
usytuowane dwa dodatkowe aniony fluorkowe F~ zlokalizowane w pozycjach aksjalnych,
w plaszczyZnie wertykalnej shupa trygonalnego. Woéwecezas liczba koordynacyjna jonow
Gd** zwieksza sie do 11, czemu towarzyszy utworzenie klastrow typu [GdF11], a wowczas
kationy Gd** posiadaja symetric C,. Parametry sieciowe komorki elementarnej fazy GdF3
krystalizujacej w ukladzie rombowym wynosza: a = 6,353 A, b = 6,850 A, ¢ = 4,353 A,
za§ w ukladzie heksagonalnym: a = 7,185 A, ¢ = 7,351 A. Odleglosci miedzy
sgsiadujacymi jonami gadolinu(IIl) zostaty oszacowane na 3,593 A w odmianie rombowe;j,

natomiast w odmianie heksagonalnej ulega zwiekszeniu i wynosi 4,036 A [177].
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Rys. 19. Struktury krystaliczne fazy GdFs w uktadzie: a) rombowym (Pnma),
b) heksagonalnym (P3c1) [177].
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Rys. 20. Dyfraktogram rentgenowski XRD nanokrysztatéw GdF3 otrzymanych w temperaturze
pokojowej przy uzyciu podczas syntezy: (a) NaBF4, (b) NaF oraz (c) NH4F [176].

Na podstawie badan przeprowadzonych przez S.V. Stankusa i jego grupg badawcza
temperatura przemiany polimorficznej fazy GdFs z rombowej w heksagonalng zostata
oszacowana na 1310 + 10 K (Ty). Zauwazono, ze przemiana polimorficzna przebiega

w dwoch etapach. Pierwszy z nich, odbywajacy si¢ w zakresie temperaturowym od 293 K
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do T polega na stopniowej deformacji odmiany rombowej, natomiast drugi z etapow
zachodzacy w temperaturze T¢ zwigzany jest z gwaltowng transformacja w odmiang
heksagonalng [178]. W literaturze przedstawiono jednak doniesienia, wedlug ktorych
heksagonalna faza GdFs zostala otrzymana juz w temperaturze 300°C [179], a nawet
w temperaturze pokojowej [176]. W oparciu 0 badania rentgenowskiej analizy fazowej
X. Zhang i wspotpracownicy wykazali zalezno$¢ migdzy strukturag krystalograficzng fazy
GdF3 a rodzajem zastosowanych podczas syntezy komponentow fluorkowych (Rys. 20).
Heksagonalna faza GdFs zostata zidentyfikowana w oparciu o kartoteke fazy SmFz PDF
05-0563.

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

Faza

K . Wiasciwosci Lit.
rystaliczna

- energia fononowa: 358 cm* [86]
- wspdtczynnik zalamania Swiatta: 1,50 [180]
YF3 - transparentno$¢ w zakresie od 0,12 um do 20 pm [180]
- przerwa pasma wzbronionego: 10,5 eV [181]
- temperatura topnienia: 1430 K [182]

- energia fononowa: 350 cm™ [87]
- wspotczynnik zatamania $wiatta: 1,60 [183]
LaFs - transparentno$¢ w zakresie od 0,13 um do 11 um [184]
- przerwa pasma wzbronionego: 10,3 eV [185]
- temperatura topnienia: 1766 K [182]

- energia fononowa: 360 cm™ [85]
GdE - przerwa pasma wzbronionego: 7,5 eV [186]
3 - wspotczynnik zatamania $wiatta: 1,62 [187]
- temperatura topnienia: 1509 K [182]

Wybrane wilasciwosci faz krystalicznych YFs, LaFs oraz GdFz wyszczegdlniono
w Tabeli 4. Z przedstawionych danych wynika, ze fazy fluorkowe typu MFs (M =Y, La,
Gd) charakteryzuja si¢ szerokimi przerwami wzbronionymi o energii W zakresie od 7,5 eV
do 10,5 eV. Sa rowniez przepuszczalne dla szerokiego spektrum fal elektromagnetycznych
od ultrafioletu (UV) az do bliskiej podczerwieni (NIR), a takze cechuja si¢
wspotczynnikami zatamania $wiatta bliskimi np ~ 1,6 [180, 181, 183-187]. Ponadto YF3
oraz LaFs przejawiaja wlasciwosci diamagnetyczne, natomiast GdFs jest paramagnetykiem

[188-190]. Najistotniejszg natomiast z punktu widzenia spektroskopii jonéw ziem rzadkich
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wlasciwoscig faz fluorkowych YFs, LaFs oraz GdFs sg niskie energie fononowe

mieszczace sie W zakresie od 350 cm™ do 360 cm™ [85-87].

Podobnie jak fazy krystaliczne typu MF, (M = Ca, Sr, Ba), takze fazy MF3
(M =Y, La, Gd) domieszkowane jonami ziem rzadkich takze sa badane pod katem ich
potencjalnych zastosowan w optoelektronice. Materiaty zawierajace krystality YFs, LaFs
oraz GdFs stanowia korzystne matryce do badania zjawiska konwersji energii w gore
w uktadach podwdjnie domieszkowanych jonami Yb**/Er’* [86, 191-194], Yb* /Tm?*
[192, 195, 196], Yb**/Ho>" [192] lub potrdjnie domieszkowanych jonami Yb**/Er¥*/Tm?*
[197, 198], YD**/Ho**/Tm3" [199]. Uzyskiwana w ten sposéb emisja moze by¢é
wykorzystywana m.in. w termometrii optycznej [86, 197, 198], badZz w celu generowania
biatej emisji [198, 199]. Innym zjawiskiem powszechnie badanym w krysztatach typu MF3
jest konwersja energii w dot, m.in. w uktadach Pr3*/Yb®" [200, 201], Er¥*/Yb* [202],
Nd**/Yb® [203] do potencjalnych zastosowan w komoérkach solarnych. Szczegdlny
przypadek procesu konwersji energii w dot obserwowany jest w ukladzie GdFs:Eu®*,
W ktorym konwersja promieniowania zachodzi z udzialem optycznie aktywnych jonow
Gd** [204, 205]. Materiaty optyczne domieszkowane jonami ziem rzadkich na bazie
krysztatow typu MFz (M = Y, La, Gd) znalazly zastosowanie w konstrukcji diod
elektroluminescencyjnych LED [206-209], wyswietlaczy optycznych [210], scyntylatorow
[211], laserow [212], bezrteciowych lamp fluorescencyjnych, a takze wyswietlaczy
plazmowych [213]. Materiaty optyczne zawierajace krysztaty typu MFs (M =Y, La, Gd)
stosowane sg z powodzeniem rowniez W bioobrazowaniu medycznym [214]. Co istotne,
podstawienie trojwartosciowych jonow ziem rzadkich w macierzystej sieci krystalicznej

MFs odbywa si¢ bez kompensacji tadunku elektrostatycznego.
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2.2.3. Nanokrysztaly MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MFz (M =Y, La, Gd)
w materialach dwufazowych

Przedstawiony w kolejnych podrozdziatach przeglad literatury stanowi zestawienie
dotychczasowego stanu wiedzy w zakresie syntezy oraz charakterystyki domieszkowanych
optycznie aktywnymi jonami Eu®* tlenkowo-fluorkowych materiatdw amorficzno-
krystalicznych zawierajacych nanokrysztaty typu MF, (gdzie M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3
(gdzie M =Y, La, Gd).

Detekcja nanokrysztalow fluorkowych w materiatach dwufazowych odbywa si¢
metodg rentgenowskiej analizy fazowej XRD (ang. X-ray Diffraction) oraz technikami
mikroskopii elektronowej, sposrod ktorych najczegsciej wykorzystuje si¢ skaningowa
mikroskopi¢ elektronowa SEM (ang. Scanning Electron Microscopy) oraz transmisyjng
mikroskopi¢ elektronowa TEM (ang. Transmission Electron Microscopy). Charakter
amorficzny materiatu stwierdzany jest brakiem linii dyfrakcyjnych na rejestrowanym
dyfraktogramie rentgenowskim. Wowczas rejestrowane jest zazwyczaj szerokie pasmo
zwigzane z uporzadkowaniem bliskiego zasiggu wewnatrz matrycy amorficznej [215, 216].
Zarejestrowanie linii dyfrakcyjnych na dyfraktogramie rentgenowskim wskazuje na
obecno$¢ w badanej matrycy krysztaldow. Padajgca wowczas monochromatyczna wigzka
promieniowania rentgenowskiego ulega ugieciu, a w oparciu o polozenia katowe linii
dyfrakcyjnych mozliwe jest przeprowadzenic analizy sktadu fazowego. Analiza
rentgenograficzna zazwyczaj nie stuzy wylacznie do jakosciowej identyfikacji fazy
krystalicznej, ale rowniez do oszacowania wielkosci otrzymanych krysztatlow, w ktorej
wykorzystuje si¢ zalezno$¢ miedzy wielkoscig krystalitow a poszerzeniem profilu linii

dyfrakcyjnych. Relacje ta okres$la rownanie Scherrera:

K
~ By cos®

w ktorym D oznacza $rednig wielko$¢ krystalitow, A jest dlugoscia fali padajacego
promieniowania rentgenowskiego, K stanowi stala Scherrera, 0 jest katem Bragga,
natomiast B stanowi szeroko$¢ potdéwkowa analizowanej linii dyfrakcyjnej. Prostota
obliczen metoda Scherrera czyni ja podstawowa metoda szacowania wielkosci krystalitow
rozproszonych w strukturze wielu materialtdow dwufazowych. Badania strukturalne
przeprowadzane metodami  mikroskopowymi, pozwalajagcymi na  obrazowanie

mikrostruktury materiatdow dwufazowych, opieraja si¢ z kolei na oddziatywaniu wigzki
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elektronéw z materig. W trybie transmisyjnym TEM do tworzenia obrazu struktury probki
wykorzystywane sg elektrony przenikajace przez badany materiat. W trybie skaningowym
SEM uzyskanie kontrastu topograficznego jest mozliwe dzigki emitowanym przez probke
elektronom wtornym. Metody mikroskopowe staly si¢ w ostatnich latach jedna

z najpowszechniejszych technik badan mikrostruktury materialtow dwufazowych.

Domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu®" materialy dwufazowe
z rozproszonymi w matrycach amorficznych nanokrysztatami MF, (M = Ca, Sr, Ba), badz
MFs (M = Y, La, Gd) otrzymywane sg gléwnie na drodze kontrolowanej obrobki
termicznej szkiel uzyskiwanych metodg wysokotemperaturowego topienia [97, 105, 111,
217-229], natomiast mniej prac jest poswigconych badaniom nad materiatami zol-
zelowymi [107, 179, 230-235]. Dla opisanych w literaturze dwufazowych materiatow
amorficzno-krystalicznych zidentyfikowano obecno$¢ nanokrysztatow fluorkowych MF,
(M = Ca, Sr, Ba) lub MFs (M =Y, La, Gd) o zréznicowanej wielkosci od 3 nm dla BaF
[107], az do 170 nm dla CaF, [111], zaleznie od skiadu wyjsciowych materiatow
amorficznych, a takze temperatury oraz czasu ich obrobki termicznej. Sktady chemiczne
wyjsciowych materiatdw amorficznych, warunki ich obrobki termicznej, a takze wielko$ci
otrzymanych nanokrysztalow fluorkowych zestawiono w Tabeli 5 (dla materialow
dwufazowych zawierajgcych nanokrysztaly typu MF,) oraz Tabeli 6 (dla materialow

dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty typu MF3).
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Tabela 5. Wielkosci nanokrysztatow typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) w materialach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu®* oraz warunki wytopu i obrobki
termicznej szkiet opisanych w dostepne;j literaturze.

L Sklad szkiel lub kserozeli Faza Wytop Obrobka termiczna Wielkos¢ Lit
P- (% mol) krystaliczna temperatura czas temperatura czas krystalitow '
. . 620°C 1 godz 26,6 nm
N (608|Oz—15BzOg—15NazozS)Can—ZNaF). CaF, 1970°C 30 min 650°C 1 godz. 36,5 nm [105]
0,25%Eu,05@
680°C 1 godz. 44,9 nm
60SiO2-16CaF,-9Na,0-7Ca0-5K,0 20 10 godz, 2> nm - 30 m
2. (V- 2bxarz Saz [ aoRa: CaF 1400°C 3 godz. 560°C 10 godz. 60nm-90nm  [111]
2MgO-1Eu,05@
570°C 10 godz. 150 nm — 170 nm
(45Si0,-25CaF,-20Al,03-10Ca0): o .
3. AUBEUFL CaF, 1500°C 1 godz. 700°C 4 godz. ~10 nm [218]
4, (50Si0,-30CaF2-20Al,03):3%EUF® CaF, 113 jOOOSC' 45 min 660°C 2 godz. ~17nm [219]
5. (95Si0,-5CaF»):1Eu*®) CaF, 800°C 1 godz. 16 nm+ 1 nm [230]
6.  50Si0,-20ZnF,-16SrF2-10Al,03-4EuF;@ SrF; 1400°C 1 godz. 660 2 godz. ~10 nm [218]
(50Si02-20ZnF;-20SrF,-10Al1,03): 1350°C - .
7. 396EUFS@ Srk 1400°C 45 min. 650 2 godz. ~20 nm [219]
50Si02-20ZNnF,-20SrF2-10Al1,03): . . o
8. (50510, EE® ) SIF, 1400°C 45 min 660°C 2 godz. 19 nm [220]
9. 50Si0;-22A1,05-20SrF,-6NaF-2EuFs® SIF 1430°C 45 min >0 1 godz, onm [221]
' 2 23 2 3 2 620°C 1 godz. 22 nm
800°C 30 min
(1. faza (1. faza 7 godz. 17nm
19 nm
i i AR .. @ wytopu), wytopu), 3700 9 godz.
10.  73TeO,-18SrF,-4Ba0-3Bi,0s-2Eu,03 SrF, 200°C 30 mir C 12 godz, 20 nm [222]
(2. faza (2. faza 24 godz. 21 nm
wytopu) wytopu)
11, 50Si0,-20Al,05-19SrF,-10NaF-1EuFs® SIF 1450°C  brak danych 600°C Lgodz. 1491nm=0.39 )
650°C 1 godz. 233 nm=1.7

@ materiaty otrzymane metodg wysokotemperaturowego topienia
® materiaty otrzymane niskotemperaturowa metoda zol-zel



Tabela 5. (Kontynuacja)

L Sklad szkiel lub kserozeli Faza Wytop Obrobka termiczna Wielkos¢ Lit
P (% mol) krystaliczna temperatura czas temperatura czas krystalitow '
600°C 1 godz. 6.75 nm £ 0.25
40Si0,-25A1,03-19SrF,-15Na,COs- X 650°C 1 godz. 21.36 nm =+ 0.74
L2. 1EUF5® SrF2 1450°C brak danych 700°C 1 godz. 60.0nm=3s5 2%l
800°C 1 godz. 117 nm+ 18
320 1 godz. 3nm-—4nm
13. (95Si0,-5BaF,):1%Eu*®) BaF, 540 1 godz. 3nm-4nm [107]
800 1 godz. 7nm
14.  50Si0,-20Al,03-18BaF,-7NaF-5EuF;® BaF; 1500°C 1 godz. 650 2 godz. ~40 nm [218]
13 (60Si0,-20ZnF,-20BaF2):3%EUFs® BaF; e 45 min. 650 2 godz. ~19 nm [219]
(65Si0,-14,5B,03-11,5Na,0-9BaF): X _
15. 0,1%EUF-® BaF; 1450°C 30 min 630 2 godz. 47 nm [224]
68Si0,-15BaF,-13K,C03-2,75La,03- X 600 24 godsz. 6 nm—10 nm
16. 15b,03-0,25EU;04® BaF 1450°C 1 goaz. 650 24godz.  10nm—20nm 2%

@ materialy otrzymane metodg wysokotemperaturowego topienia
(®) materialy otrzymane niskotemperaturowg metoda zol-zel



Tabela 6. Wielkoéci nanokrysztatéw typu MF3 (M =Y, La, Gd) w materiatach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu* oraz warunki wytopu i obrébki
termicznej szkiet opisanych w dostepne;j literaturze.

Lp. Sklad szkiel lub kserozeli Faz_a Wytop Obrobka termiczna Wielkos¢ Lit
(% mol) krystaliczna temperatura czas temperatura czas krystalitow
(45Si0,-27A1,03-16NaF-12YFs):
0 (a)
1. (45Si 02_27%123?1?“'&“:_12\”:3): YF; 1400°C 30 min 670°C 2 godz. ~22 nm [226]
1%EuF;®
(44Si02-28Al,03-17NaF-11YF3):
2. X%EUF;@ YFs3 brak danych  brak danych 620°C 2 godz. 26 nm [229]
(x=0,1;0,2;0,5;0,8)
3. (9OSi02-10YF3):O,1%Eu3+(b) YF; - - 675°C brak danych ~11 nm [232]
4. (558'02'203‘ |520c/z Eigj;o'lol‘aﬁ)' LaFs 1600°C 1,5 godz. 620°C 40 godz. 20 nm [95]
(44Si0,-28Al,03-17NaF-11LaFs):
5. XY%EUF3®) LaFs 1450°C 2 godz. 690°C 2 godz. 22-31nm [227]
(x=0,1;0,3;0,5)
6. 89.9510-10LaF:-0, 1EUFs®) LaFs e brakdanych o [233]
i b)
7. 908'(22;((1)?1_;)( ())I";(g g,f)(;,xf;“l(fgf)( ) LaFs 300-500  brak danych <10 nm [234]
8. 90Si0,-9GdF3-1EuF;® GdF3 400°C 10 min ~5 nm [179]
610°C 2 godz. 10 nm
44Si02-28Al,03-17NaF-11GdFs): 630°C 12 nm
S Hesies 0. L96E RS K GdFs 1400°C 30 min 650°C ; Sggi 16 nm [228]
670°C 2 godz. 18 nm
1 min 72+0,5 -
10. (80Si02-20GdF3):0,5%Eu®®) GdF; 550°C 3 godz. L [235]
8 godz. %,0£0.5

@ materiaty otrzymane metodg wysokotemperaturowego topienia
® materiaty otrzymane niskotemperaturowa metoda zol-zel



Otrzymywanie nanokrysztatow fluorkowych w matrycach amorficznych zazwyczaj
poprzedzone jest przeprowadzeniem termicznej analizy roznicowej DTA (ang. Differential
Thermal Analysis), badz badan metodg roznicowej kalorymetrii skaningowej DSC
(ang. Differential Scanning Calorimetry), co pozwala na oszacowanie zakresu

temperaturowego prowadzenia dalszej obrobki termiczne;.
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Rys. 21. Krzywa DTA zarejestrowana dla szkiet o skladzie (60SiO.-15B,03-15Na,0-8CaF,-
2NaF):0,25%Eu,03 (% mol) (po lewej) [103] oraz krzywa DSC zarejestrowana dla wyjSciowych szkiet
o sktadzie 73 TeO-18SrF,-4Ba0-3Bi,03-2Eu.03 (% mol) (po prawej) [222].

W oparciu o krzywg DTA zarejestrowang dla szkiet o sktadzie (60SiO2-15B>03-15NaO-
8CaF2-2NaF):0,25%Eu20s (% mol) wyznaczono poczatek krystalizacji CaF. w temp.
708°C (Tx), natomiast maksimum piku egzotermicznego zarejestrowano w temp. 740°C
(Tc). Temperatura zeszklenia (Tg) zostala zidentyfikowana w temp. 540°C. W celu
otrzymania materiatow typu szklo-ceramika, kontrolowana obrobka termiczna
wyjsciowych szkiel zostala przeprowadzona w temperaturach wybranych z zakresu miedzy
Tx oraz Te, tj. w temp. 620°C, 650°C oraz 680°C [105]. Rowniez dla szkiet o sktadzie
73Te0,-18SrF>-4Ba0-3Bi,03-2Eu203 (% mol) w oparciu o zarejestrowang krzywg DSC
zidentyfikowano poczatek (Tx = 375°C) oraz maksimum (T, = 382°C) piku
egzotermicznego odpowiadajacego krystalizacji SrF», a temperatura zeszklenia (T) zostata
wyznaczona na 348°C. Temperatura, w ktorej przeprowadzono kontrolowang obrobke
termiczng wyjsciowych szkiet, tj. 370°C zostala zatem wybrana z zakresu
temperaturowego migdzy Tx oraz T [222]. Krzywe DTA oraz DSC zostaly przedstawione
na Rys. 21.
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Rys. 22. Krzywe DTA dla szkiet o sktadzie: 40Si02-25A1,03-19SrF2-15Na,CO3-1EuFs (% mol) (S1)
oraz 50Si0-20Al,03-19SrF2-10NaF-1EuFs (% mol) (S2) [223].

Interesujace rezultaty uzyskata grupa badawcza A. Antuzevics dla szkiel o sktadzie
40Si02-25A1,03-19SrF,-15Na;C0Os3-1EuFs (% mol) (S1) oraz 50SiO2-20Al203-19SrF»-
10NaF-1EuFsz (% mol) (S2), dla ktorych zarejestrowane krzywe DTA przedstawiono na
Rys. 22. Temperatura zeszklenia (Tq) zostata oszacowana na 530°C niezaleznie od sktadu
badanych szkiet. Temperatury krystalizacji fazy SrF, (Tc1) zostaly zidentyfikowane
w temp. 595 + 5°C dla szkiet o skladzie 40SiO2-25Al>03-19SrF2-15Na>COs-1EuFs3
(% mol) oraz temp. 598 + 5°C dla szkiet 50SiO2-20Al>03-19SrF.-10NaF-1EuFs (% mol).
Analiza intensywnych pikéw egzotermicznych (Tc2) na zarejestrowanych krzywych DTA
oraz ich identyfikacja zostata uzupetniona o badania rentgenowskiej analizy fazowej XRD.
Dla szkiet o skladzie 40SiO2-25Al203-19SrF2-15Na>COs-1EuFs (% mol) wygrzewanych
w temp. 700°C zarejestrowano poza liniami dyfrakcyjnymi wskazujacymi na obecno$¢
krysztalow SrF», takze linie dyfrakcyjne charakterystyczne dla nefelinu (NaAlISiOs).
W toku dalszego wzrostu temperatury obrobki termicznej do 800°C zarejestrowano
dodatkowe linie dyfrakcyjne, ktére ujawnily obecnos$¢ krysztatdw o strukturze sodalitu.
Zaobserwowano takze, ze podczas obrobki termicznej szkiet o sktadzie 50Si02-20Al203-
19SrF>-10NaF-1EuFz (% mol) w temp. 800°C nastgpuje wstrzymanie krystalizacji fazy
SrF2 na poczet nowej fazy krystalicznej o strukturze skaleni. Dyfraktogramy
rentgenowskie XRD oraz zdjgecia TEM szkiet poddanych procesowi obréobki termicznej

w temperaturze 650°C, 700°C oraz 800°C zostaly przedstawione na Rys. 23 [223].
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Rys. 23. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD szkiet 40SiO,-25A1,03-19SrF,-15Na,COs-1EuFs (% mol)

(S1) oraz 50SiO2-20Al,03-19SrF,-10NaF-1EuFs (% mol) (S2) po obrdbce termicznej prowadzonej
w temp. 650°C, 700°C oraz 800°C. Przedstawiono roéwniez zdjecia mikroskopowe TEM otrzymanych

materiatow szklano-ceramicznych po obrobce cieplnej w temp. 650°C [223].

Krystalizacja faz fluorkowych w materiatach zol-zelowych odbywa si¢
w temperaturach okoto 300°C 1 jest zwigzana z ubytkiem masy w stosunku do

wyjSciowych kserozeli wskutek zachodzacej reakcji chemicznej rozktadu soli
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trifluorooctanow. Krzywe TG/DTA zarejestrowane dla materialdow zol-zelowych
o skladzie (90SiO.-10GdFs):0,5Eu** (% mol) oraz (80SiO.-20GdFs):0,5Eu** (% mol)
przedstawiono na Rys. 24. Krzywe zostaly zarejestrowane przy réznych szybkosciach
przyrostu temperatury.
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Rys. 24. Krzywe TG/DTA zarejestrowane przy réznych szybko$ciach przyrostu temperatury dla
kserozeli o sktadzie 90SiO2-10GdF3 (% mol) (a) oraz 80SiO,-20GdF; (% mol) (b) domieszkowanych
0,5% mol Eu®* [235].

Pierwszy zidentyfikowany spadek masy oszacowany na 3% - 5% dla kserozelu o skfadzie
(90Si0,-10GdFs3):0,5%Eu*" (% mol) oraz 6% - 8% dla kserozelu o skladzie (80SiO;-
20GdF3):0,5%Eu®" (% mol) zostal zidentyfikowany w zakresie temperaturowym od 100°C
do 180°C 1 zostal przypisany desorpcji wody oraz odparowaniu rozpuszczalnikow
organicznych zastosowanych podczas syntezy. Kolejny spadek masy zaobserwowany
w zakresie temperaturowym od 250°C do 325°C na poziomie bliskim 30% zwigzany jest
z rozktadem termicznym trifluorooctanu gadolinu(lll), Gd(CF3COQ)s. Zaleznie od
szybkosci grzania maksima pikow egzotermicznych zwigzanych z krystalizacja fazy GdF3
zarejestrowane zostaly pomigdzy 276°C do 316°C dla kserozelu o skfadzie (90SiO:-
10GdFs):0,5%Eu** (% mol) oraz pomiedzy 272°C do 296°C dla kserozelu o skladzie

44



(80Si02-20GdF3):0,5%Eu®* (% mol). Finalnie obrébka termiczna kserozeli celem
otrzymania materialdw dwufazowych zostala przeprowadzona w temp. 500°C.

Obecnos¢ krysztatow typu MF. (M = Ca, Sr, Ba) lub MFz (M =Y, La, Gd) po
przeprowadzonej w sposob kontrolowany obrdbce termicznej materialdw amorficznych,
jest identyfikowana w oparciu o dyfraktogramy wzorcowe wskazanych faz fluorkowych.
Czgs¢ z przedstawionych w literaturze badan w zakresie otrzymywania dwufazowych
materiatdw amorficzno-krystalicznych koncentruje si¢ na okresleniu wplywu temperatury
oraz czasu obrobki termicznej materialow wyjsciowych na wielko$¢ krystalitow
fluorkowych. Badania takie zostaly przeprowadzone dla szkiet o sktadzie 73TeO,-18SrF»-
4Ba0-3Bi03-2Eu203 (% mol), ktére poddano obrobece cieplnej w temp. 370°C
w interwatach czasowych od 30 minut do 24 godz. Dyfraktogramy rentgenowskie

otrzymanych materialow szklano-ceramicznych przedstawiono na Rys. 25 [222].
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Rys. 25. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla materialdw szklano-ceramicznych
otrzymanych poprzez wygrzewanie szkiel 73TeO2-18SrF.-4Ba0-3Bi,03-2Eu.03 (% mol) w temp.
370°C w roznych interwatach czasowych [222].

Rezultatem wydtuzenia czasu obrobki termicznej wyj$ciowych szkiet bylo zwezenie oraz
znaczny wzrost intensywnosci zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych, czemu towarzyszyt
sukcesywny wzrost $redniej wielkos$ci nanokrysztatow SrF> od 17 nm (7 godz.), poprzez
19 nm (9 godz.), 20 nm (12 godz.) do 21 nm (24 godz.). Podobng relacj¢ zwigzang ze

zwezeniem linii dyfrakcyjnych zaobserwowano dla materialdow szklano-ceramicznych
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zawierajacych nanokrysztaty SrF», ktore otrzymano podczas wzrostu temperatury obrobki
termicznej szkiet 50Si02-22A1,03-20SrF2-6NaF-2EuFz (% mol) z 590°C do 620°C [221].
W czasie wzrostu temperatury obrobki termicznej przeprowadzonej w czasie 1 godz.
zidentyfikowano wzrost §redniej wielkosci krystalitow z 9 nm (590°C) do 22 nm (620°C).

Zarejestrowane dyfraktogramy rentgenowskie przedstawiono na Rys. 26.
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Rys. 26. Dyfraktogram rentgenowski XRD szkla o sktadzie 50SiO2-22Al,03-20SrF,-6NaF-2EufF3;
(% mol) oraz materialdw szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obrobki termicznej w temp.
590°C (GC590) oraz 620°C (GC620) [221].

Podobne efekty zwigzane ze zmiang profilu linii dyfrakcyjnych wskutek zmiany czasu
i temperatury prowadzenia obrobki termicznej zaobserwowano rowniez dla innych
opisanych w literaturze materialow dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty CaF [105,
111, 217], SrF2 [223], BaF; [107, 225], YF3 [232], LaFs [233] oraz GdFs [228].
Interesujace rezultaty otrzymata grupa badawcza J.J. Velazquez dla amorficzno-
krystalicznych materiatow zol-zelowych otrzymanych w czasie obrobki termicznej
kserozeli o skladzie (80SiO2-20GdFs):0,5%Eu®*" (% mol), dla ktérych zidentyfikowano
rownolegla krystalizacje fazy GdFz o strukturze rombowej i heksagonalnej [235].
Wspotistnienie odmian polikrystalicznych fazy GdFz odnotowano po obrobce cieplnej
przeprowadzonej w temperaturze 550°C w czasie 1 minuty, 3 godz. oraz 8 godz.
Dyfraktogramy rentgenowskie zarejestrowane w roznych interwatach czasowych

przedstawiono na Rys. 27.
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Rys. 27. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD materiatow dwufazowych zawierajagcych nanokrysztaty
GdFs otrzymanych podczas obrobki termicznej kserozeli krzemionkowych o skladzie (80SiO2-
20GdF3):0,5%Eu®" w temp. 550°C przez 1 min, 3 godz. lub 8 godz. [235].

W oparciu o zarejestrowane dyfraktogramy wyznaczono $rednie wielkosci krystalitow
GdF3 o strukturze rombowej i heksagonalnej, ktorych wartosci zestawiono w Tabeli 7.
Zgodnie z zamieszczonymi danymi nie zaobserwowano znaczgcych zmian w Sredniej
wielkosci nanokrysztalow GdFs krystalizujacych w ukladzie heksagonalnym, natomiast
w efekcie wydluzenia czasu prowadzonej obrobki cieplnej zaobserwowano nieznaczne

zmniejszenie wielko$ci nanokrysztatdow GdF3 o strukturze rombowe;.

Tabela 7. Wielkosci nanokrysztatdéw GdFs krystalizujacych w uktadzie heksagonalnym i rombowym
otrzymanych podczas obrobki termicznej kserozeli o skladzie (80Si02-20GdF3):0,5%Eu® w temp.
550°C w roznych interwatach czasowych [235].

Srednia wielko$é krystalitow GdFs

1 min. 3 godz. 8 godz.
faza 7.6+0,5 7205 73+0.5
heksagonalna
faza 9,0+ 0,5 8,4 +0,5 7,7+0,5
rombowa
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Wedhug niektorych doniesien literaturowych wprowadzenie optycznie czynnych
jonow Eu®" do matrycy amorficznej ma szczegdlne znaczenie w procesie ksztattowania
krysztalow fluorkowych, poniewaz przypisuje si¢ im role zarodkow krystalizacji.
Tendencje taka odnotowano dla materialow zol-zelowych otrzymanych przez M. Secu
[230]. Porownujac dyfraktogramy rentgenowskie materiatow dwufazowych otrzymanych
poprzez obrobke termiczng w temp. 800°C wyjsciowych kserozeli o skladzie 95SiO»-
5CaF; (% mol) domieszkowanych jonami Eu** (1% mol) jak i niedomieszkowanych, lepiej
wyksztalcone linie dyfrakcyjne zarejestrowano dla materiatdw domieszkowanych
(Rys. 28). Metoda Scherrera oszacowano s$rednie wielko$ci nanokrysztatlow CaF», ktore
w przypadku materialdw domieszkowanych sa dwukrotnie wigksze (16 nm = 1 nm)

W stosunku do materialdow niedomieszkowanych (8 nm + 1 nm).

111 220 CaF2 crystal

- 131 .
— 040
2 | 1]
c
3
% undoped GC
=
»
3
< Eu-doped GC

xerogel
ST T T N NN R T R R | " : A
20 30 40 50 60 70

2¢ (degree)

Rys. 28. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla wyjSciowych kserozeli o sktadzie
95Si0,-5CaF; (% mol) oraz dwufazowych materiatow amorficzno-krystalicznych domieszkowanych
jonami Eu® (1% mol) oraz niedomieszkowanych [230].

Interesujace rezultaty pozwalajace potwierdzié pehienie przez jony Eu®* roli zarodkow
krystalizacji otrzymano takze dla innych materiatow szklano-ceramicznych zawierajacych
nanokrysztaty CaFz [217]. W tym celu poréwnano dyfraktogramy rentgenowskie szkiet
49Si0,-29A1,03-19CaF,-3EuFs (% mol) poddanych obrobce termicznej w rdéznych
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warunkach czasu i temperatury (5 minut oraz 15 minut w temp. 730°C, a takze 45 minut
w temp. 760°C) z dyfraktogramem rentgenowskim zarejestrowanym dla matrycy szklistej

bez zawartosci jondw Eu®* uprzednio wygrzanej w temp. 800°C przez 30 minut (Rys. 29).
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Rys. 29. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD szkiel 49Si0O2-29Al,03-19CaF2-3EuF; (% mol)
poddanych obrdobcee termicznej w temp. 730°C w ciggu 5 min oraz 15 min, a takze w temp. 760°C przez
45 min. Przedstawiono rowniez dyfraktogram zarejestrowany dla szkiet niedomieszkowanych jonami
Eu®* po obrébee w temp. 800°C przez 30 min. [217].

Podczas wydtuzania czasu oraz zwigkszania temperatury obrobki termicznej wyjsciowych
szkiet domieszkowanych jonami Eu®* zaobserwowano postepujacy wzrost intensywnosci
linii dyfrakcyjnych, a $rednie wielko$ci otrzymanych krysztalow CaF. oszacowano na
35 nm (730°C, 5 min), 45 nm (730°C, 15 min) oraz 130 nm (760°C, 45 min). Mimo
przeprowadzenia obrobki termicznej szkiel niedomieszkowanych jonami Eu®* na
dyfraktogramie rentgenowskim nie zarejestrowano linii dyfrakcyjnych, co potwierdzito ich
amorficzny charakter. Rezultaty przeprowadzonych badan jednoznacznie potwierdzity
zatem szczegdlny udzial jonow Eu®" w procesie krystalizacji fazy CaF, w badanych

szklach. Podobne wnioski zwigzane z rolag jonéw Eu®* w matrycy szklistej wyciggnat
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D. Chen i wspolpracownicy dla szkla o sktadzie 44Si0.-28Al,03-17NaF-11LaFs (% mol)
domieszkowanego 0,5% mol Eu®* poddanego obrébce termicznej w temp. 690°C w ciggu
2 godz. [227]. Zaréwno na podstawie dyfraktogramoéw rentgenowskich, jak i zdjgé
mikroskopowych TEM zaobserwowano spadek wielkosci nanokrysztatow LaFz z ~35 nm
dla materialu szklano-ceramicznego niedomieszkowanego do ~20 nm dla materiatu
domieszkowanego jonami Eu*. Niemniej jednak obraz TEM mikrostruktury materiatu
domieszkowanego ujawnit utworzenie znacznie wigkszej ilosci nanokrystalicznej frakcji
LaFs (Rys. 30). Na podstawie przeprowadzonych badan DSC autorzy zidentyfikowali
roéwniez spadek temperatury krystalizacji fazy LaFs w badanych szklach wraz ze wzrostem
stezenia jonow Eu®. Obydwa zaobserwowane efekty pozwolity stwierdzié, ze

wprowadzone do matrycy szklistej jony Eu* petia funkcje zarodkéw krystalizacji.

Rys. 30. Zdjecie mikroskopowe TEM materialow szklano-ceramicznych otrzymanych po obréobce
termicznej szkiet 44Si02-28Al,0s-17NaF-11LaFs (% mol) w temp. 690°C: (a) bez zawartosci jonow
Eu®* oraz (b) domieszkowanych 0,5 %mol Eu®* (b) [227].

W wyniku domieszkowania jonami Eu®" czesto obserwowane jest niewielkie
przesunigcie zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych w poréwnaniu z dyfraktogramami
wzorcowymi faz MF2> (M = Ca, Sr, Ba) lub MFz (M =Y, La, Gd). Efekt ten wyraznie
wskazuje na cze$ciowe wbudowanie domieszki optycznie aktywnej w sie¢ krystaliczna
fazy macierzystej. Podstawienie w macierzystej sieci krystalicznej jonow M?* (Ca?*, Sr**,

Ba?") lub M3* (Y3, La*", Gd*") przez jony Eu®*" wiaze si¢ ze zmiang parametrow komorki
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elementarnej, co wynika z rdznicy promieni jonowych miedzy jonami Eu®" (1,07 A),
a kationami M?* (M = Ca, Sr, Ba) oraz M* (M =Y, La, Gd). Warto$ci promieni jonowych

kationow tworzacych sieci krystaliczne faz typu MF2 oraz MF3 zestawiono w Tabeli 8.

Tabela 8. Promienie jonowe kationdow w sieciach krystalicznych faz typu MF; i MF3 [236-238].

Typ fazy krystalicznej Kation metalu Promien jonowy [A]
Ca** 1,00
MF, Sr2* 1,18
Ba®* 1,35
Y3 1,02
MF; La* 1,16
Gd** 1,05

Wyrazne przesunigcie linii dyfrakcyjnych w stosunku do dyfraktogramu wzorcowego fazy
LaFs (kartoteka JCPDS 74-2415) zostalo zaobserwowane dla materialdw szklano-
ceramicznych otrzymanych podczas obrobki termicznej szkiel o sktadzie (44SiO»-
28Al,03-17NaF-11LaF3):x%EuFs (x = 0,1; 0,3; 0,5) (% mol) w temp. 690°C w czasie
2 godz. (Rys. 31) [227]. Po prawej stronie Rys. 30 przedstawiono potozenie kagtowe linii
dyfrakcyjnej (111) w zaleznosci od stezenia jonéw Eu®* w otrzymanych materialach

szklano-ceramicznych.
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Rys. 31. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla wyjsciowego szkta 44SiO,-28Al,0s-
17NaF-11LaFs; (% mol) (a), a takze materialtéw szklano-ceramicznych bez zawartosci jonéw Eu®*
(b) oraz domieszkowanych 0,1 %mol Eu®* (c), 0,3 %mol Eu* (d) oraz 0,5 %mol Eu®* (e) [227].
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Zaobserwowany efekt zwigzany z przesunig¢ciem linii dyfrakcyjnych wyraznie wskazuje na
zmniejszenie parametrow komorki elementarnej fazy LaFs, co jest niewatpliwie zwigzane
z podstawieniem kationow La®" przez Eu®* w sieci macierzystej. Co wiecej wzrostowi
stezenia jonéw Eu®* w badanych materiatach szklano-ceramicznych towarzyszy
sukcesywne przesunigcie linii dyfrakcyjnej (111) ku wyzszym warto$ciom polozenia
katowego, co §wiadczy o postepujacym zmniejszeniu parametrow komorki elementarne;j
nanokrysztatdw LaFs. Uzyskane rezultaty stanowig zatem o coraz efektywniejszym
wbudowaniu jonéow domieszki aktywnej w macierzystg sie¢ krystaliczng LaFz. Podobne
rezultaty zwigzane z wyraznym przesuni¢ciem linii dyfrakcyjnych odnotowano rowniez
dla dwufazowych materialow amorficzno-krystalicznych otrzymanych po obrdobee
termicznej kserozeli o skladzie (95Si02-5CaF2):1%Eu®" oraz (95SiO.-5BaF2):1%Eus
(% mol) [107, 230].

W zwigzku ze zmiang parametrow komorek elementarnych faz fluorkowych typu
MF. (M = Ca, Sr, Ba) lub MFzs (M =Y, La, Gd) podczas domieszkowania krysztalow
macierzystych jonami Eu®', niektorzy autorzy wskazuja roéznice w wartoéciach statych
sieciowych. C.E. Secu wraz z zespotem badawczym zidentyfikowal wzrost stalej sieciowej
otrzymanych nanokrysztaléw CaFz z 5,463 A (dla materialu niedomieszkowanego) do
5,539 A (dla materialu domieszkowanego jonami Eu®") [230]. Wzrost stalej sieciowe;
zostat wytlumaczony skierowaniem aniondéw fluorkowych F~ w pozycje migdzyweztowe,
podczas podstawienia w macierzystej sieci krystalicznej jonow Ca?* przez jony Eu®*.
Wprowadzenie anionéw fluorkowych w pozycje miedzyweztowe generuje dodatkowe
oddziatywania elektrostatyczne o charakterze odpychajgcym, co w efekcie powoduje
wzrost stalej sieciowej. Postgpujacy wzrost stalej sieciowej nanokrysztaldow CaF»
w materiatach szklano-ceramicznych domieszkowanych jonami Eu®* (0,25 %mol)
towarzyszyl rowniez wzrostowi temperatury obrobki cieplnej wyjsciowych szkiet
otrzymanych w zespole badawczym Y. Li [105]. Odnotowany wowczas wzrost stalej
sieciowej od 0,54639 nm (620°C) poprzez 0,54668 nm (650°C) do 0,54764 nm (680°C)
$wiadczy o rosnacej efektywnoéci wbudowania jonow Eu®* w sie¢ krystaliczng CaFa.
Z uwagi na wieksze promienie jonowe kationow Sr?* (1,18 A) oraz Ba?* (1,35 A)
w stosunku do jonu Eu®" (1,07 A), wbudowanie domieszki optycznie aktywnej w sieci
macierzyste krysztalow SrF» lub BaF, wiaze si¢ ze spadkiem statych sieciowych. Dla zol-
zelowego materialu dwufazowego domieszkowanego jonami Eu* (1 %mol) zawierajacego
nanokrysztaty BaF, odnotowano spadek statej sieciowej (6,129 A) w stosunku do wartosci

wyznaczonej dla materiatu amorficzno-krystalicznego niedomieszkowanego jonami Eu®*

52



(6,29 A) [107], co stanowi 0 podstawieniu kationow Ba?* przez jony Eu®" w sieci
krystalicznej BaF,. Wzrost efektywnosci wbudowania jonéw Eu®* w sie¢ krystaliczng
nanokrysztalow SrF» stwierdzono takze w badaniach prowadzonych przez M. Walas
oraz wspotpracownikéw wskutek wydhuzenia czasu obrobki termicznej szkiet o skladzie
73Te02-4Ba0-3Bi203-18SrF2-2Eu.03 (% mol) [222]. Efektem wydhluzenia czasu obrobki
termicznej szkiet z 9 godz. do 24 godz. bylo zmniejszenie wartosci stalej sieciowej
z 5,66 A do 5,60 A, ale rowniez zmniejszenie odleglo$ci miedzyplaszczyznowej d(i11)
z 327 A do 3,22 A. Spadek wskazanych parametrow ma niewatpliwy zwigzek
z wbudowaniem jonéw Eu* w nanokrysztaty macierzystej sieci SrFo.

Wyznaczone metoda Scherrera  wielkosci  nanokrysztalow  fluorkowych
rozproszonych w matrycach amorficznych zazwyczaj sa potwierdzane technikami
mikroskopowymi. Otrzymane nanokrysztaty fluorkowe sg widoczne w postaci sferycznych
obiektow rozdystrybuowanych na szarym tle obrazujagcym amorficzng matryce szklista.
Ponadto techniki mikroskopowe stanowig doskonale narz¢dzie obrazowania zmian
mikrostruktury, podczas modyfikacji parametrow zwigzanych z temperaturg i czasem
obrobki termicznej wyjéciowych materialdw amorficznych. Obserwacj¢ wzrostu
nanokrysztatéw BaF, w materialach szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obrobki
cieplnej szkiet o sktadzie 68SiO2-15BaF>-13K>COs-2,75La,03-1Sh,03-0,25Eu203 (% mol)
w temp. 600°C oraz 650°C przeprowadzono na podstawie zdje¢ TEM (Rys. 32) [225].

Rys. 32. Zdjecia mikroskopowe TEM uktadow szklano-ceramicznych z rozproszona faza krystaliczng
BaF, otrzymanych po wygrzewaniu wyjSciowych szkiet o sktadzie 68SiOz-15BaF,-13K,COs-
2,75La,03-1Sh,03-0,25Eu,03 (% mol) w temp. 600°C (po lewej) oraz 650°C (po prawej) [225].
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Zdjecia mikroskopowe TEM ujawnily wzrost wielkosci nanokrysztalow BaF:
rozproszonych w amorficznej matrycy szkla ze $rednicy w zakresie 6 nm — 10 nm po
obrobece termicznej przeprowadzonej w temp. 600°C, do Srednicy w zakresie 10 nm —
20 nm po obrdbce cieplnej w temp. 650°C. Podobnie wzrost wielkosci nanokrysztatow
CaF, zaobserwowano w czasie wzrostu temperatury obrobki termicznej szkiet o skladzie
60Si0,-16CaF,-9Na,0-7Ca0-5K,0-2MgO-1Eu203 (% mol) przy uzyciu techniki FE-SEM
(ang. Field Emission Scanning Electron Microscopy, Rys. 33) [111]. Zdjgcie wyjsciowych
szkiet pozwolilo na jednoznaczne wykluczenie obecnosci fazy krystalicznej. Wygrzewanie
wyjsciowych szkiel w temp. 550°C pozwolilo na otrzymanie sferycznych nanokrysztatlow
CaF, o wielkosci w zakresie od 25 nm do 30 nm, roOwnomiernie rozproszonych
w amorficznej matrycy szkta. Podniesienie temperatury obrébki termicznej do 560°C
spowodowalo wzrost nanokrysztatdéw CaF., ktorych wielko$ci zostaly oszacowane na

60 nm — 90 nm. Efektem dalszego wzrostu temperatury obrobki cieplnej do 570°C byto

zwiekszenie $rednicy otrzymanych krysztatow CaF2 do 150 nm — 170 nm.

.. 1.00um

$4800 5.0kV 10, 1mm>50.0k SE(M) 5/15/2011

Rys. 33. Zdjecia mikroskopowe FE-SEM: (a) wyj$ciowego szkta o sktadzie 60SiO,-16CaF2-9Na,O-
7Ca0-5K>0-2MgO-1Eu;03 (% mol) oraz materiatdw szklano-ceramicznych z rozproszona faza
krystaliczng CaF» otrzymanych poprzez obrobke termiczng w temp. (b) 550°C, (c¢) 560°C oraz
(d) 570°C [111].
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Czgsto obserwowanym efektem w czasie obrobki termicznej wyjsciowych szkiet jest
tendencja do tworzenia, przez wykrystalizowane nanokrysztaty fluorkowe, wigkszych
zespotow, tj. aglomeratow. Tendencj¢ do ich tworzenia opisano w pracy Y. Li
1 wspolpracownikéw, w ktorej przedstawiono zdjecie mikroskopowe SEM materiatu
szklano-ceramicznego z rozproszong fazg CaF2, otrzymanego po obrdbce termicznej
w temp. 680°C wyjsciowego szkla o skladzie (60SiO2-15B>0s3-15Na,O-8CaF2-2NaF):
0,25%Eu03 (% mol) (Rys. 34) [105]. Zdjecie mikroskopowe SEM ujawnilo obecnosé
wiekszych struktur w porownaniu do wielkosci krysztaltow CaF, wyznaczonej metoda

Scherrera (44,9 nm). Uzyskane rezultaty potwierdzity zatem utworzenie aglomeratow.

Rys. 34. Zdjecie mikroskopowe SEM materialu szklano-ceramicznego z rozproszonymi
nanokrysztatami CaF, po wygrzewaniu szkla o sktadzie (60SiO2-15B,03-15Na,0O-8CaF,-2NaF):
0,25%Eu,03 (% mol) w temp. 680°C [105].

Z punktu widzenia potencjalnych zastosowan w optoelektronice istotne jest, aby
dwufazowy materiat amorficzno-krystaliczny zachowat transparentnos$¢. Zgodnie z teoria
Rayleigha-Gansa moze ona zosta¢ osiagni¢ta, gdy wielkos¢ rozproszonych w matrycy
amorficznej nanokrystalitbw nie przekracza 15 nm [239, 240]. W niektorych sposrod
opisanych w literaturze materiatach dwufazowych domieszkowanych jonami Eu®*,
zawierajacych nanokrysztaly typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) lub MF; (M =Y, La, Gd),
zidentyfikowano obecno$¢ krystalitow o wielkosci, ktora nie przekracza 15 nm. Materiaty
te zostaly otrzymane na drodze kontrolowanej obrobki cieplnej szkiel otrzymanych
konwencjonalng metoda wysokotemperaturowego topienia [218, 221, 223, 225, 228] oraz
materiatow zol-zelowych [107, 179, 232-235]. Zdjecia mikroskopowe nanokrysztatow
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fluorkowych w wybranych materiatach dwufazowych zostaly przedstawione na

Rys. 35-38.

Rys. 35. Zdjecia mikroskopowe TEM oraz HR-TEM nanokrysztatéw CaF, (b) oraz SrF (C) o $rednicy
okoto 10 nm otrzymanych w wyniku obrobki termicznej szkiet (45SiO2-25CaF2-20Al03-
10Ca0):4%EuFs (% mol) w temp. 700°C oraz (50SiO2-20ZnF2-16SrF2-10Al.03):4%EuF; (% mol)

w temp. 660°C [218].
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Rys. 36. Zdjecie mikroskopowe HR-TEM nanokrysztatow YF3 w zol-zelowym materiale dwufazowym
otrzymanym po obréobce termicznej wyjsciowego kserozelu o skladzie (90SiO-10YF3):0,1%Eu*
(% mol) w temp. 675°C. Wielko$¢ nanokrysztatow zostata oszacowana na 11 nm [232].

56



{100} LaF;

Rys. 37. Zdjecia mikroskopowe TEM (2) oraz HR-TEM (b) materiatu dwufazowego otrzymanego po
obrobce termicznej kserozelu o sktadzie 89,9Si0,-10LaF3-0,1EuFs (% mol). Wielko$¢ nanokrysztatow
LaFs zostata oszacowana na 12 nm [233].

Rys. 38. Zdjgcie HR-TEM dwufazowego materiatu zol-zelowego otrzymanego w wyniku obrobki
termicznej kserozelu o sktadzie 90SiO2-9GdFz-1EuFs (% mol) w temp. 400°C. Srednia wielkosé
krystalitow zostata oszacowana na 5 nm [179].

Analizujac deklarowane w literaturze warunki procesu obrobki cieplnej materialow

amorficznych celem otrzymania transparentnych materialow szklano-ceramicznych
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obserwuje si¢ tendencje do jej prowadzenia w temperaturach 600°C lub wyzszych (600°C
[223, 225], 610°C 1 630°C [228], a takze 700°C [218]). Opisane w literaturze nanokrysztaty
fluorkowe (o wielkosci, ktora nie przekracza 15 nm) rozproszone w matrycach
zol-zelowych zostaly otrzymane podczas obrobki termicznej wyjsciowych kserozeli
w podobnym zakresie temperaturowym (1000°C [233], 800°C [107, 233], 675°C [232]).
Jednak wedlug niektorych doniesien mozliwe jest otrzymanie transparentnych
dwufazowych materialow amorficzno-krystalicznych w nizszych temperaturach, tj. 320°C
[107], 540°C [107], 300°C-500°C [234], 550°C [235] lub 400°C [179].
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2.3. Spektroskopia jonow Eu®* w materiatach dwufazowych

Komplementarnie do badan rentgenowskiej analizy fazowej oraz technik
mikroskopowych i spektroskopii w podczerwieni, cennym narzedziem w zakresie
szacowania zmian w symetrii lokalnego otoczenia w matrycy, bedacych efektem
zachodzacych zmian strukturalnych, jest spektroskopia jonow Eu®*. Unikalno$é jondow
Eu®* wynika zatem nie tylko z szerokiego aspektu aplikacyjnego materialow nimi
domieszkowanych w szeroko rozumianej optoelektronice, lecz natura charakterystycznych
przejsé elektronowych jonéw Eu®* pozwala takze na ich powszechne stosowanie w roli
sond spektroskopowych. Widmo emisyjne jonéw Eu* stanowi zatem cenne zrodlo
informacji odnosnie lokalnej symetrii wokot domieszki aktywnej, na ktérym najczescie]
rejestrowanych jest pie¢ pasm luminescencyjnych zwiazanych z przejéciami z poziomu °Do
na 'F; (J = 0-4) zachodzacych w obrebie konfiguraciji 4f%. Z tego tez wzgledu kluczowa
role w kontekécie oszacowania efektywnosci wbudowania jonow Eu®" w sieci krystaliczne
faz fluorkowych podczas procesu obrobki termicznej pelni analiza profilu
luminescencyjnego otrzymanych dwufazowych materialdow amorficzno-krystalicznych.

Schemat pozioméw energetycznych jonow Eu®* przedstawiono na Rys. 39.
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Rys. 39. Diagram pozioméw energetycznych jonéw Eu®*.
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Pasmo zwigzane z przejsciem °Do — 'F1 wykazuje nature dipolowo-magnetyczna,
natomiast pozostale pasma odpowiadajace przejsciom Do — ‘F; (J = 0, 2, 3, 4) maja
charakter dipolowo-clektryczny. Przejscie dipolowo-magnetyczne jest dozwolone, a jego
intensywnosc¢ jest niemalze catkowicie niezalezna od symetrii lokalnego otoczenia wokot
jonow Eu** w matrycy. W odréznieniu od niego, wewnatrz-konfiguracyjne przejscia
0 naturze dipolowo-elektrycznej, s wzbronione ze wzglgdu na parzystos¢, o czym stanowi
regula Laporte’a. Reguta ta zabrania przejs¢ pomigdzy stanami o tej samej parzystosci,
jednakze odnosi si¢ ona do przypadku swobodnego jonu. Po wprowadzeniu jonu Eu®" do
matrycy, jej oscylacje powoduja mieszanie si¢ funkcji falowych o przeciwnej parzystosci
powodujac naruszenie reguly Laporte’a. W efekcie przejscia elektronowe natury dipolowo-
elektrycznej sg obserwowane na rejestrowanych widmach emisyjnych, a intensywnos¢
odpowiadajacych im pasm w sposob znaczacy zalezy od symetrii lokalnego otoczenia
wokot domieszki optycznie aktywnej. Sposrod przejé¢  emisyjnych jonow Eu®*
o charakterze dipolowo-elektrycznym, przejscie °Do — ‘F2 jest klasyfikowane jako
przejscie nadczute, ktore jest szczegOlnie wrazliwe na wszelkie zmiany w symetrii
lokalnego otoczenia. Z tego tez wzgledu w osrodkach pozbawionych $rodka symetrii
szczegdlng intensywno$cia odznacza sie czerwona luminescencja pasma °Do — 'Fo.
Przejawem wzrostu symetrii wokot jonow Eu®* jest zmniejszenie prawdopodobiefistwa
przejs¢ o charakterze dipolowo-elektrycznym, a pasmo o najwickszej intensywnosci
odpowiada wowczas przejsciu °Do — F1 [38]. W zwiazku ze wskazang relacja, stosunek
intensywnosci pasm odpowiadajacych przejéciom °Do — 'F2 oraz °Do — 'F1 shuizy do
okreslania symetrii lokalnego otoczenia wokot jonéw Eud* i jest znany powszechnie
w literaturze jako wspélczynnik R/O (ang. red-to-orange). Informuje on takze
o charakterze wigzah miedzy jonami Eu®" a ich najblizszym otoczeniem w matrycy.
Wzrost wartosci wspotczynnika R/O wskazuje na udziat wigzan kowalencyjnych,
natomiast spadek parametru R/O wiaze si¢ ze wzrostem udzialu wigzan o charakterze
jonowym [38, 241, 242]. Z tego tez wzgledu, gdy jony Eu®* s3 usytuowane w matrycy
amorficznej pozbawionej uporzadkowania dalekiego zasiggu, pasmo odpowiadajace
przejsciu  dipolowo-elektrycznemu °Do — ‘F» dominuje nad intensywno$cig pasma
zwigzanego z przejSciem o naturze dipolowo-magnetycznej Do — ’Fi. Whudowanie
jonow Eu®" w sie¢ krystaliczng faz fluorkowych, w czasie procesu kontrolowanej obrobki
termicznej wyjsciowych materialdow amorficznych, stwierdza si¢ na podstawie spadku
intensywno$ci pasma odpowiadajacego przejéciu dipolowo-elektrycznemu °Do — P,

w efekcie czego na rejestrowanym widmie dominuje pomaranczowa luminescencja pasma

60



°Dy — F1[220, 233, 236]. Wspétczynnik R/O moze byé rowniez obliczany na podstawie
stosunku intensywnos$ci pasm Do — ‘F4 oraz °Do — ‘F1 (R/O (4/1)). W pracy W. Deng
i wspolpracownicy [111] obliczyli wartosci wspotczynnika R/O (2/1) oraz R/O (4/1) dla
szkla o skladzie 60Si0,-16CaF2-9Na,0-7Ca0-5K20 (% mol) domieszkowanego 1 %mol
Eu.O3 oraz materialdow szklano-ceramicznych otrzymanych podczas obrdobki termiczne;j
szkta w temperaturze 550°C, 560°C oraz 570°C. Warto$ci wspotczynnikow R/O (2/1) oraz
R/O (4/1) zestawiono w Tabeli 9.

Tabela 9.  Parametry spektroskopowe jonéw Eu® w szkle (60SiO.-16CaF-9Na,O-7CaO-
5K20):1%Eu,03 (% mol) oraz materiatach szklano-ceramicznych zawierajacych nanokrysztaty CaF»
[111].

Badany material Wielko$¢ krystalitow CaF» R/O (2/1) R/O (4/1)

wyjsSciowe szklo --- 2,67 0,31
szkto-ceramika (550°C/10 godz.) 25 nm—30 nm 2,14 0,28
szkto-ceramika (560°C/10 godz.) 60 nm—90 nm 1,71 0,25
szklo-ceramika (570°C/10 godz.) 150 nm—170 nm 1,53 0,24

Na podstawie uzyskanych wartosci R/O wykazano, ze w miar¢ wzrostu wielkos$ci
krystalitow CaF2 podczas kontrolowanej obrobki cieplnej wyjsciowych szkiet efektywnos¢
wbudowania jonéw Eu®" w macierzysta sie¢ krystaliczng fazy fluorkowej staje si¢ wieksza,
czego przejawem jest spadek warto$ci wspdtczynnika R/O (2/1). W przeciwienstwie do
przejécia °Do — 'Fa, przejécie °Do — 'Fs nie wykazuje charakteru nadczutego, co
odzwierciedla si¢ w znikomym spadku warto$ci wspotczynnika R/O (4/1). Powszechnym
zatem narzedziem w zakresie szacowania symetrii wokot jonow Eu®* jest wspolczynnik

R/O definiowany poprzez stosunek intensywnosci pasm °Do — 'F2 oraz °Do — Fi.

Oprocz analizy wspélczynnika R/O (Eu®*), cennym narzedziem pozwalajacym na
okreSlenie zmian w symetrii lokalnego otoczenia jest teoria Judda-Ofelta. Parametry
intensywnosci przejs¢ W Ujeciu teorii Judda-Ofelta obliczane sa na podstawie stosunkow
intensywno$ci pasm odpowiadajacych przejsciom Do — 'Fy (J = 2, 4, 6) oraz °Do — Fu.
Z uwagi na fakt, Ze w widmach emisyjnych jonéw Eu®" pasmo odpowiadajace przejiciu
Do — 'Fs najczesciej nie jest rejestrowane, w analizie uwzglednia si¢ gtéwnie parametry
Q> 1 Q4 [38]. Parametr Q> uwzglednia efekty zwigzane z symetrig lokalnego otoczenia
wokét jonow Eu* w zwigzku z czym obserwuije sie jego spadek podczas zmiany lokalnego

otoczenia z tlenkowego na fluorkowe, natomiast parametr Q4 zwigzany jest
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z oddzialywaniami dalekiego zasiggu [38, 219, 226]. Analiza Judda-Ofelta zostata
przeprowadzona dla szkiel o skladzie 45Si02-27Al>03-16NaF-12YF: (% mol)
domieszkowanych jonami Eu®* w ilosci 0,1 %mol oraz 1 %mol, a takze materialow
szklano-ceramicznych otrzymanych po obrobce termicznej szkiet w temp. 670°C.
W oparciu o zarejestrowane widma emisyjne Y. Yu i wspOlpracownicy wyznaczyli
parametry Q> i Qa, ktorych wartosci zostaty zestawione w Tabeli 10 [226].

Tabela 10. Warto$ci parametréw €2 oraz Qs dla wyjéciowych szkiet (45Si02-27Al,03-16NaF-12YFs)
(% mol) domieszkowanych jonami Eu®* (0,1 %mol, 1 %mol) oraz materiatéw szklano-ceramicznych
[226].

Rodzaj materialu Q, (10" cm? Q, (10" cm?)
szkto (0,1 %mol Eu™) 474 3,57
szkto-ceramika (0,1 %mol Eu*) 1,57 3,53
szkto (1,0 %mol Eu®") 5,79 3,68
szkto-ceramika (1,0 %mol Eu**) 1,41 3,90

Porownujgc wartosci parametru € dla szkiet oraz materiatdéw szklano-ceramicznych
zaobserwowano wyrazny spadek, ktoéry sugeruje zmiang symetrii w lokalnym otoczeniu
wokot jonow Eu®*, co niewatpliwie ma zwiazek z czesciowym wbudowaniem domieszki
optycznie aktywnej w sie¢ krystaliczng otrzymanych nanokrysztatow YFs. Jako, ze
parametr Q4 nie jest zalezny od lokalnego otoczenia wokoét jonéw Eu®* nie zaobserwowano
znaczgcych zmian w wyznaczonych wartosciach dla szkiet oraz materiatdéw szklano-

ceramicznych.

Innym efektem spektroskopowym $wiadczacym o wprowadzeniu domieszki
optycznie aktywnej w sie¢ krystaliczng faz fluorkowych jest rozszczepienie Starkowskie
rejestrowanych pasm luminescencyjnych. Zjawisko to jest spowodowane dzialaniem pola
elektrycznego sieci krystalicznej, wskutek czego nastepuje rozszczepienie poziomow
energetycznych na podpoziomy, ktérych ilo§¢ jest uwarunkowana symetrig otoczenia
wokot jonu aktywnego [38]. W przypadku materiatdéw dwufazowych na rejestrowanych
widmach emisyjnych zazwyczaj nie sposob zidentyfikowaé wszystkich sktadowych
poszczegolnych pasm, co w gldwne] mierze spowodowane jest czg¢Sciowa dystrybucja
jonéw Eu®* w matrycy amorficznej, stad tez wptyw pola krystalicznego zazwyczaj jest

maskowany.
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Sposrod  opisanych w literaturze dwufazowych materialtow amorficzno-
krystalicznych zawierajacych fazy fluorkowe typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) znaczacy spadek
intensywnoséci pasma odpowiadajacego przejsciu Do — ‘F2 oraz rozszczepienie
Starkowskie pasm emisyjnych po obrobce cieplnej zaobserwowano tylko dla nielicznych
materiatow [107, 220, 223]. Dla pozostalych sposrod wskazanej klasy materialow
optycznych widma emisyjne sg zdominowane pasmem zwigzanym z przejsciem dipolowo-
elektrycznym °Dg — ‘F,. Nie odnotowano rowniez rozszczepienia pasm emisyjnych, co
$wiadczy o obecnoéci jonéw Eu®* w matrycach amorficznych, mimo krystalizacji faz
fluorkowych typu MF,, ktorych obecno$¢ potwierdzity przeprowadzone badania
strukturalne [105, 111, 217-219, 230]. Co ciekawe, dla Zadnego (z dotychczas opisanych
w literaturze) materialu dwufazowego zawierajagcego faze krystaliczng CaF», nie
zaobserwowano spadku intensywnosci pasma °Do — ‘F» w stosunku do intensywnosci
pasma °Do — 'Fi. Niemniej jednak zaobserwowano wzrost intensywnos$ci pasm
emisyjnych, co $wiadczy o czesciowym wbudowaniu jonow Eu* w niskofononowa faze

krystaliczng CaF» [105, 217, 230].

Wyrazne wbudowanie optycznie aktywnych jonow Eu®* w faze krystaliczna SrFa
uzyskat zespot X. Wang podczas kontrolowanej obrobki termicznej szkla o skladzie
(50Si02-20ZnF>-20SrF2-10Al203):1%EuFs (% mol) w temp. 660°C w czasie 2 godz. [220].
Wykazano, ze po procesie kontrolowanej obrébki termicznej wyjsciowego szkla nastapit
znaczacy, okolo dziewieciokrotny wzrost intensywnos$ci pasm luminescencyjnych, co
stanowi konsekwencje wprowadzenia jonéw Eu®* w sieé¢ krystaliczng SrF» 0 niskiej energii
drgan fononow. Wyjatek w tym aspekcie stanowi jednak pasmo °Do — 'F2, dla ktorego nie
odnotowano wzrostu intensywnosci. W efekcie zaobserwowano znaczny spadek wartosci
wspotczynnika R/O z 2,32 (dla szkta) do 0,46 (dla materiatu szklano-ceramicznego).
Spadek wspolczynnika R/O §wiadczy o wzroscie symetrii w najblizszym otoczeniu wokot
jonow Eu*, co takze potwierdzito wbudowanie jonéw domieszki w nanokrystaliczng faze
fluorkowa SrF,. Widmo emisji oraz ekscytacji jonéw Eu** w wyjsciowym szkle oraz

materiale szklano-ceramicznym z rozproszong fazg SrF» przedstawiono na Rys. 40.
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Rys. 40. Widmo emisji oraz ekscytacji jonow Eu®" w szkle (50SiO2-20ZnF,-20SrF2-10Al,03):1%EuF;
(% mol) oraz materiatu szklano-ceramicznego z rozproszong fazg SrF, [220].

Na przedstawionym widmie ekscytacji wyjsciowego szkla zarejestrowane zostalo szerokie
pasmo w zakresie spektralnym od ~200 nm do ~300 nm, ktore zidentyfikowano jako
pasmo przeniesienia tadunku CT 0% — Eu®'. Obecno$¢ wskazanego pasma zwigzana jest
z utworzeniem wigzan Eu-O w tlenkowej matrycy szklistej. Wskutek przeprowadzonej
kontrolowanej obrobki cieplnej zaobserwowano zanik pasma CT, co dowodzi zmiany
charakteru lokalnego otoczenia wokot jonow Eu®* z tlenkowego (w wyijsciowych szktach)
na fluorkowe (nanokrysztaly SrF;). W oparciu o roéznice w profilu widm ekscytacji
zarejestrowanych dla wyjéciowego szkla oraz materialu szklano-ceramicznego, autorzy
wnioskuja o podstawieniu jonéw Sr?* przez jony Eu®* w macierzystej sieci krystalicznej
SrF.

Znaczny spadek wspolczynnika R/O odnotowano takze dla materialdow szklano-
ceramicznych otrzymanych przez A. Antuzevics i wspolpracownikow otrzymanych
podczas wygrzewania szkiet o skladzie 40SiO2-25Al>03-19SrF2-15Na2COs-1EuFs3
(% mol) oraz 50Si02-20Al,03-19SrF,-10NaF-1EuFz (% mol) w temp. 600°C oraz 650°C
[223]. Widma emisji wyjSciowych szkiel oraz materialow szklano-ceramicznych

zawierajacych nanokrysztaty SrF. przedstawiono na Rys. 41.
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Rys. 41. Widma emisji jonow Eu®" w szktach materiatach 40Si0,-25Al,03-19SrF,-15Na,CO3-1EuFs;
(% mol) (S1) oraz 50SiO,-20Al,03-19SrF>-10NaF-1EuFs (% mol) (S2), a takze materiatéw szklano-
ceramicznych zawierajacych nanokrystaliczng fazg SrF» zarejestrowane po wzbudzeniu Aexc = 394 nm
[223].

W efekcie obrébki termicznej zaobserwowano znaczny spadek warto$ci wyznaczonych
wspotczynnikow R/O w stosunku do wyjsciowych szkiel, a takze zauwazalne
rozszczepienie pasm emisyjnych, co sugeruje migracje jonéw Eu®* z matrycy amorficznej
do sieci krystalicznej SrF.. Na postawie zamieszczonych na Rys. 41 danych
zaobserwowano, ze wzrost temperatury z 600°C na 650°C obrobki termicznej szkiet
o skfadzie 40SiO2-25A1,03-19SrF>-15Na,CO3-1EuFs (% mol) wywoluje dalszy spadek
wspotczynnika R/O, co niewatpliwie ma zwigzek z wigksza efektywnoscia wbudowania
jonéw Eu** w krysztaty SrF, podczas ich wzrostu z 6,75 + 0,25 nm (600°C) do 21,36 +
0,74 nm (650°C). W przypadku materialow szklano-ceramicznych uzyskanych w czasie
obrobki cieplnej szkiet o skfadzie 50Si02-20Al,03-19SrF.-10NaF-1EuFs (% mol)
zaobserwowano mniejszy spadek wspolczynnika R/O podczas wzrostu temperatury
z 600°C do 650°C, co mozna wytlumaczy¢ mniejsza réznicag w wielkosci formowanych

krysztatow SrF2 z 14,91 £ 0,39 nm (600°C) do 23,3 + 1,7 nm (650°C) [223].

Podobne efekty spektroskopowe zwigzane ze spadkiem wspotczynnika R/O oraz
rozszczepieniem pasm emisyjnych zaobserwowala grupa badawcza C.E. Secu dla

materialow dwufazowych z rozproszong faza BaF2, otrzymanych na drodze obrobki
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termicznej kserozeli (95Si02-5BaF2):1% Eu®*" (% mol) w temp. 320°C, 540°C oraz 800°C.
Widma emisyjne jonéw Eu®* zarejestrowane podczas transformacji zolu w kserozele oraz

otrzymanych materialow dwufazowych przedstawiono na Rys. 42 [107].
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Rys. 42. Znormalizowane widma emisyjne jonéw Eu®* w: (a) zolu, (b) kserozeli (95SiO-
5BaF):1%Eu® (% mol) oraz materiatach dwufazowych po obrobce termicznej w temp. (c) 320°C,
(d) 540°C, (e) 800°C zarejestrowane po wzbudzeniu wigzkg o dtugosci Aexc = 394 nm [107].

Wysokie warto$ci wspdtczynnika R/O dla jonéw Eu** w zolu (2,90) oraz kserozelach
(1,80) sa zwigzane z wysokim stopniem asymetrii lokalnego otoczenia wokot domieszki
aktywnej. W wyniku przeprowadzonej obrobki cieplnej kserozeli odnotowano znaczny
spadek wartos$ci wspdlczynnika R/O do 0,86 (320°C), 1,05 (540°C) az do 0,60 (800°C),
sugerujacy zmiane symetrii w otoczeniu jonéw Eu®*. Wzrost temperatury z 320°C do
540°C nie spowodowat wzrostu krysztalow BaF, a ich wielko$¢ zostata oszacowana na
3,50 £ 0,02 nm. Najwickszy spadek wspoiczynnika odnotowano podczas obrobki
termicznej w temperaturze 800°C, czemu towarzyszyl niewielki wzrost krysztatow BaF2 do
4,70 + 0,02 nm, co moglo wplyngé na zwickszenie efektywnosci migracji jonow Eu®*

z matrycy zol-zelowej do fazy BaF. [107].
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Wartoéci wyznaczonych wspotczynnikow R/O (Eu®*) dla wyjsciowych matryc
amorficznych oraz dwufazowych materialdw amorficzno-krystalicznych zawierajacych

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

Tabela 11. Wartoéci wspotczynnikow R/O jonéw Eu®* w matrycach amorficznych oraz materiatach
dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) opisanych w dostepne;j
literaturze.

R/O Temperatura
Faza . obrobki Wielkosé .
Lp. krystaliczna SZkh.l/ materialy termicznej krystalitow Literatura
kserozele  dwufazowe [°C]

2,44 620 26,6 nm

1. CaF; 2,74 2,55 650 36,5 nm [105]
2,93 680 44,9 nm
2,14 550 25 nm—30 nm

2. CaF; 2,67 1,71 560 60 nm—90 nm [111]
1,53 570 150 nm - 170 nm

3. SrF; 2,32 0,46 660 19 nm [220]
4,69 370 (7 h) 17 nm

4 SrF2 4,84 413 370 (24 h) 21 nm [222]
0,86 320 3-4 nm

5. BaF, 1,8 1,05 540 3-4 nm [107]
0,60 800 7 nm

Sposréd opisanych w dostepnej literaturze materiatow dwufazowych zawierajacych
nanokrysztaly typu MF2. (M = Ca, Sr, Ba) najwydajniejsza migracje jonow Eu®*
odnotowano dla szkta (50SiO2-20ZnF,-20SrF2-10Al,03):1%EuFs (% mol) poddanego
obrobce termicznej w temp. 660°C, co zwigzane jest z odnotowanym pig¢ciokrotnym
spadkiem wspotczynnika R/O (z 2,32 dla wyjSciowych szkiel do 0,46 dla materiatow
szklano-ceramicznych). Nieco mniejszy, tj. trzykrotny spadek wspotczynnika R/O
odnotowano dla dwufazowego materiatu zol-zelowego zawierajacego nanokrysztaty BaF»
(spadek R/O z 1,8 dla kserozeli do 0,66 dla materiatu dwufazowego) [107]. Dla materiatow
szklano-ceramicznych uzyskanych podczas obrobki cieplnej szkiet 60SiO2-16CaF2-9Na.O-
7Ca0-5K20-2Mg0O-1Eu203 (% mol) (550°C — 570°C) oraz 73Te02-18SrF,-4Ba0O-3Bi.Oz-
2Eu203 (% mol) (370°C), pasmo emisyjne o najwiekszej intensywnos$ci zwigzane jest
z przejsciem dipolowo-elektrycznym, °Do — F2, mimo to zidentyfikowany spadek R/O
wskazuje na czesciowe wbudowanie jonow Eu** w utworzone fazy krystaliczne CaF,
i SrF2 [111, 222]. Niemniej jednak dla materiatow szklano-ceramicznych z rozproszong

w matrycy amorficznej nanokrystaliczng faza CaF. wykazano postgpujacy spadek
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wspotczynnika R/O w funkcji rosngcej temperatury obrobki termicznej wyjsciowych szkiet
(1,25-krotny spadek R/O po obrobce cieplnej prowadzonej w temp. 550°C az do
1,74-krotnego spadku R/O po wygrzewaniu w temp. 570°C) [111]. Uzyskane rezultaty
wskazuja na wzrost efektywnosci wbudowania Eu®* w sie¢ krystaliczna CaF, wraz
z postepujacym przyrostem wielkosci krysztatow (od 25 nm — 30 nm w temp. 550°C do
150 nm — 170 nm w temp. 570°C). Podobne wnioski mozna wyciggnaé¢ dla materialdw
szklano-ceramicznych zawierajagcych nanokrysztaly SrF2, otrzymanych po obrobee
termicznej szkiet w temp. 370°C w czasie 7 godz. oraz 24 godz. Wydtuzenie czasu obrobki
termicznej wywolalo nieznaczny spadek wspolczynnika R/O (1,03-krotny po obrobce
termicznej w czasie 7 godz. do 1,17-krotnego spadku po obrobce w czasie 24 godz.) [222].
Zaskakujace rezultaty uzyskata grupa badawcza Y. Li dla materialow szklano-
ceramicznych otrzymanych po obrobce cieplnej szkiet o skladzie (60SiO2-15B,0z-
15Na,0-8CaF.-2NaF):0,25%Eu,0z (% mol), poniewaz wzrost temperatury obrobki
termicznej szkiet o wskazanym skladzie wywotal wzrost wspotczynnika R/O [105].
Poczatkowy spadek wartosci wspolczynnika R/O z 2,74 (dla szkiet) do 2,44 (dla
materiatow szklano-ceramicznych uzyskanych w temp. 620°C) autorzy tlumacza
czesciowym wbudowaniem jonow Eu®" w sie¢ krystaliczng CaF.. Dalszy jednak wzrost
wspoétczynnika R/O towarzyszacy postepujagcemu wzrostowi temperatury wygrzewania
wyjsciowych szkiet przypisano znieksztatlceniom sieci krystalicznej, bedacej efektem
wbudowania wiekszych ilosci jonéw Eu* w faze CaFa.

Na podstawie analizy wtasciwosci fotoluminescencyjnych opisanych w literaturze
materialow dwufazowych zawierajacych fazy krystaliczne MFz (M = Y, La, Gd)
zauwazono tendencje do efektywnego wbudowania jonéw Eu®" w sie¢ fazy macierzystej
[179, 226-228, 232, 233, 235]. Jedynie w nielicznych przypadkach wskazanej klasy
materialdw odnotowano dominujaca intensywno$¢ pasma dipolowo-elektrycznego
Dy — 'F2, co wskazuje na malo efektywny proces wbudowania domieszki optycznie
aktywnej w sie¢ krystaliczng fazy fluorkowej. Taka relacj¢ odnotowano dla dwufazowego
materiatu zol-zelowego z wykrystalizowang w skali nanometrycznej faza LaFs [234],
a takze materiatu szklano-ceramicznego uzyskanego w czasie obrobki termicznej szkla
o sktadzie (55Si02-20Al203-15Na20-10LaFs3):0,5%Eu203 (% mol) w temp. 620°C [95].

Whbudowanie optycznie aktywnych jonow Eu®* w faze krystaliczng YF3 uzyskano
w dwufazowym materiale amorficzno-krystalicznym otrzymanym metoda zol-zel podczas
obrébki cieplnej wyjsciowego kserozelu o skiadzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu®* (% mol)

w temp. 675°C [232]. Na podstawie zarejestrowanych widm luminescencyjnych
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otrzymanego materialu dwufazowego po wzbudzeniu Aexc = 394 nm stwierdzono znaczny
wzrost intensywnos$ci pasma odpowiadajacego przejsciu dipolowo-magnetycznemu
Do — "F1, €0 wraz z jego silnym rozszczepieniem, jak rowniez innych pasm emisyjnych,
niewatpliwie stanowi o efektywnym wbudowaniu jonow Eu®" w sie¢ wykrystalizowane;
podczas obrobki termicznej fazy YFz (Rys. 43). Zaobserwowanym efektom
spektroskopowym towarzyszy znaczny spadek wspotczynnika R/O z 3,26 (dla
wyjsciowego kserozelu) do 0,86 (dla materialu dwufazowego). Pasma emisyjne
z poziomoéw °D; (J = 1, 2) zarejestrowano wylacznie dla materialu dwufazowego, CO
potwierdzilo wprowadzenie jonow Eu®" do sieci krystalicznej niskofononowej fazy
fluorkowej [232].
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Rys. 43. Widmo emisyjne kserozelu o sktadzie (90SiO2-10YF3):0,1% Eu®* (% mol) oraz dwufazowego
materiatu amorficzno-krystalicznego zarejestrowane po wzbudzeniu dtugo$cia fali 394 nm i 464 nm. Na
rysunku przedstawiono takze krzywe zaniku luminescencji poziomu °Dy [232].

Intensywng emisje¢ z pozioméw energetycznych °D; (J = 1-3) zarejestrowano takze
dla materialu szklano-ceramicznego z rozproszonymi w matrycy amorficznej
nanokrysztatami LaFs, co wraz ze spadkiem wspotczynnika R/O z 2,12 (wyjsciowe szklo)
do 1,03 (materiat szklano-ceramiczny) $wiadczy o wbudowaniu jonéw Eu®" w sie¢
krystaliczng nanokrysztalow LaFz [227]. Odmienng posta¢ widma emisyjnego

otrzymanego materialu dwufazowego autorzy zarejestrowali po wzbudzeniu wigzka
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o dlugosci fali Aexe = 464 nm. Wyznaczona wowczas warto$¢ wspotczynnika R/O zostata
oszacowana na 3,26 i jest zbiezna z warto$cig wyznaczong dla wyjsciowego kserozelu.
Podobne rezultaty zwigzane z odmiennymi profilami widm emisyjnych materiatow
dwufazowych, zaleznie od wigzki promieniowania wzbudzajacego, zaobserwowat ten sam
zespot badawczy dla materiatu zol-zelowego zawierajacego faze¢ krystaliczng LaFs
otrzymanego podczas kontrolowanej obrobki cieplnej kserozelu o skfadzie 89,9SiO.-
10LaFs-0,1EuF3 (% mol) prowadzonej w temperaturze 800°C [233].
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Rys. 44. Widma ekscytacji oraz emisji jonow Eu®* w temp. 13K, 100K oraz 300K w materiale
dwufazowym otrzymanym po obrobce termicznej wyjsciowego kserozelu o sktadzie 89,9SiO,-10LaF3-
0,1EuF3 (% mol) w temp. 800°C [233].

Szczegdlng cecha widma ekscytacji zarejestrowanego podczas monitorowania emisji
odpowiadajacej przejsciu °Do — F1 badanego materiatu dwufazowego z rozproszong faza
LaFs jest rozszczepienie pasma ‘Fo — °Le na dwie skladowe, ktorych maksima
zarejestrowano przy 393 nm oraz 396 nm (Rys. 44, po lewej). Wykazano, ze
rozszczepienie wskazanego pasma ekscytacji nie ma zwigzku z temperatura, w ktorej
zarejestrowano widmo. Tendencji zwigzanej z rozszczepieniem pasma 'Fo — °Lg nie
zaobserwowano jednak podczas monitorowania emisji zwigzanej z przejsciem natury

dipolowo-elektrycznej °Do — ‘Fo. W celu zweryfikowania z jakimi efektami
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spektroskopowymi jest zwigzane owe rozszczepienie, zarejestrowano widma emisji
materialu dwufazowego po wzbudzeniu promieniowaniem o dtugosciach fal 393 nm oraz
396 nm (Rys. 44, po prawej). Wykazano, ze intensywno$¢ zarejestrowanych pasm
luminescencyjnych zwigzanych z przejéciami z pozioméw energetycznych °Ds i °D2, jest
wigksza po wzbudzeniu promieniowaniem o dhlugosci fali 396 nm. Co wigcej
zaobserwowano, ze intensywnos$¢ wskazanych pasm sukcesywnie ros$nie podczas spadku
temperatury, co stanowi rezultat zmniejszenia szybkosci relaksacji bezpromieniste;.
Poréwnujac postaci zarejestrowanych widm emisyjnych mozna zauwazy¢ wyraznie
dominujacy udzial pasma zwigzanego z przejSciem o naturze dipolowo-magnetycznej
°Dg — F1 podczas wzbudzenia wiazka o dhugosci fali 396 nm. Natomiast w przypadku
wzbudzenia badanego materiatu dwufazowego promieniowaniem o dhugosci fali 393 nm,
najwigksza intensywnos$¢ zarejestrowano dla pasma odpowiadajacego przejsciu dipolowo-
elektrycznemu °Do — ’F.. Wyniki badan potwierdzity zatem, ze skladowa 396 nm
zwigzana jest z wzbudzeniem jonow Eu®*, ktore ulegly wbudowaniu w niskofononowa sie¢
krystaliczng fazy LaFsz, podczas gdy sktadowa 393 nm zwigzana jest z wzbudzeniem
pozostalej ich czeSci, ktore pozostaly w amorficznej matrycy zol-zelowej otrzymanego
materiatu dwufazowego.

Efektywne wbudowanie optycznie czynnych jonéw Eu* uzyskano takze w zol-
zelowym materiale dwufazowym zawierajagcym nanokrysztaly GdFs otrzymanym przez
Velazquez i wspotpracownikow podczas obrobki termicznej kserozelu o sktadzie (80SiO2-
20GdF3):0,5%Eu®*" (% mol) w temp. 550°C [235]. W oparciu o zarejestrowane widma
emisyjne przedstawione na Rys. 45 zauwazono wyrazny przyrost intensywno$ci pasma
odpowiadajacego przejéciu dipolowo-magnetycznemu Do — ’F1 po obrdébee termicznej
kserozelu. O efektywnym wbudowaniu jonéw Eu** mozna takze wnioskowaé na podstawie
wyraznego rozszczepienia zarejestrowanych pasm luminescencyjnych. Na podstawie
zarejestrowanych widm emisyjnych wykazano, ze transfer energii Gd** — Eu*
zachodzacy po wzbudzeniu promieniowaniem z zakresu posredniego UV o diugosci fali

273 nm pozwolil na znaczne wzmocnienie pasm luminescencyjnych jonow Eu®".
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Rys. 45. Widma emisyjne wyj$ciowego kserozelu o sktadzie (80Si0,-20GdF3):0,5%Eu* (% mol) oraz
materiatlu dwufazowego zarejestrowane po wzbudzeniu promieniowaniem o dtugosci fali: (a) 393 nm
oraz (b) 273 nm [235].

W konsekwencji zmian w symetrii lokalnego otoczenia wokot Eu** w zwigzku z ich
wbudowaniem w sie¢ krystaliczng fazy GdF3 odnotowano spadek wartosci wspotczynnika
R/O (Eu*"). Wyznaczone wartoéci wspolczynnika R/O sg uwarunkowane dugoscig fali

promieniowania wzbudzajacego, ktore zestawiono w Tabeli 12.
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Tabela 12. Wartosci wspotczynnika R/O dla kserozeli oraz materiatow dwufazowych zawierajacych
nanokrysztaty GdF3 wyznaczone po wzbudzeniu promieniowaniem o réznych dtugosciach fal [235].

Wspélezynnik R/O po wzbudzeniu wiazkg

Rodzaj materialu

hexc = 273 Nnm hexc = 393 nm
kserozele 2,86 2,77
materiat dwufazowy (po obrobce
termicznej kserozelu 0,74 0,66

(90Si02-10GdFs):0,5% Eu®*)

materiat dwufazowy (po obrobce
termicznej kserozelu 0,87 0,72
(80Si0,-20GdF3):0,5% Eu®")

Po wzbudzeniu badanych materialow optycznych wigzka promieniowania o dlugosci fali
273 nm wyznaczone warto$ci wspdtczynnika R/O sg nieco wigksze w pordéwnaniu
z warto$ciami wyznaczonymi po wzbudzeniu promieniowaniem o dtugosci fali 393 nm.

Fenomen ten autorzy thumacza niewielkim poszerzeniem czerwonego pasma jonéw Eu®*

wynikajacego z nakladania sie na nie emisji jonow Gd*>* zwigzanej z przejsciami 6G; — ©l,.
Wartoéci wspolczynnikow R/O (Eu®) obliczonych dla wyjsciowych matryc
amorficznych, a takze dwufazowych  materialtow  amorficzno-krystalicznych

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

Tabela 13. Wartosci wspotczynnikow R/O jonéow Eu®* w matrycach amorficznych oraz materiatach
dwufazowych zawierajagcych nanokrysztaty typu MFs (M = Y, La, Gd) opisanych w dostepnej
literaturze.

R/O Temperatura
Faza . obrobki Wielkosé .
LP- yrystaliczna | S2da/ materialy o iconej krystalitéw Literatura
kserozele dwufazowe °C]

1. YF3 3,26 0,86 675 ~11 nm [232]

2. LaFs 2,12 1,03 690 22 nm < x < 34 nm [227]

3. GdF; 1,6 0,9 670 18 nm [228]
7,6 £0,5 nm—

4. GdF3 2,77 0,66 550 9.0 0.5 nm [235]
7,6 £0,5 nm—

5. GdF3 2,77 0,72 550 9.0 0.5 nm [235]

Porownujac deklarowane w literaturze wartosci wspotczynnika R/O dla dwufazowych
materialdow optycznych zawierajacych nanokrysztaty faz typu MFs (M =Y, La, Gd),
najwickszy tj. 3,8-krotny spadek wykazano dla materiatu zol-zelowego o skfadzie (90SiO:-
10YF3):0,1%Eu** (% mol) (3,26 dla wyjsciowego kserozelu oraz 0,86 dla materiatu
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dwufazowego) [232]. Najnizsza natomiast warto§¢ wspolczynnika R/O, rowng 0,66,
odnotowano dla dwufazowego materialu amorficzno-krystalicznego otrzymanego po
obrébce termicznej kserozelu o skladzie (90SiO2-10GdFs3):0,5%Eu®" (% mol) [235]. Nieco
mniejszy, dwukrotny spadek wspotczynnika R/O zaobserwowano dla materiatu szklano-
ceramicznego otrzymanego podczas obrobki termicznej szkta o sktadzie (44Si02-28Al>0s-
17NaF-11LaFs3):0,02%EuFs (% mol) w temp. 690°C oraz okoto 1,8-krotny dla materiatu
szklano-ceramicznego zawierajacego nanokrysztaty GdFs, uzyskanego po kontrolowanym
procesie wygrzewania szkia o sktadzie 44Si02-28Al,03-17NaF-11GdFs-0,1EuFs (% mol)
w temp. 670°C [227, 228]. Na podstawie przedstawionych w Tabeli 13 wartosci
wspoétczynnika R/O mozna postulowaé o efektywnym wbudowaniu jonow Eu®* w sieci
krystaliczne faz typu MF3 (M =Y, La, Gd) otrzymane podczas kontrolowanej obrobki
cieplnej wyjsciowych kserozeli lub szkiet.

Cennym zrodtem informacji w zakresie interpretacji zmian w lokalnym otoczeniu
jonow Eu®* podczas kontrolowanej obrobki termicznej materialdow amorficznych jest
analiza kinetyki zaniku luminescencji. Jako, ze szybkos¢ relaksacji stanu wzbudzonego jest
uwarunkowana prawdopodobienstwem przej$¢ promienistych oraz przej$s¢ o charakterze
bezpromienistym, kluczowg role w tym aspekcie — poza stopniem asymetrii lokalnego
otoczenia — stanowi energii fononowa osrodka, w ktorym zlokalizowane sa jony Eu®*.
W poréwnaniu z energiami fononowymi krysztatéw fluorkowych MF2 (CaF2: 466 cm?,
SrF2: 366 cm™, BaF,: 319 cm™ [77]) lub MFs (YFs: 358 cm™ [86], LaFs: 350 cm™ [87],
GdFs: 360 cm™ [85]), energie drgan tlenkowych matryc szklistych sa stosunkowo wysokie
(m.in. szkla krzemianowe: ~1050 cm™ [243], szkla tellurynowe: ~750 cm™ [244]), co
skutecznie przyczynia si¢ do zwigkszenia udzialu przej$¢ o charakterze bezpromienistym
w procesie relaksacji stanu wzbudzonego. W przypadku kserozeli glowny udziat
w relaksacji bezpromienistej przypisuje si¢ licznym grupom OH o wysokiej energii drgan
powyzej 3000 cm? [245, 246]. Roznice w wartosciach wyznaczonych czaséw zycia
poziomu wzbudzonego, ktore stanowig miare szybkosci zaniku luminescencji oraz
charakter zarejestrowanych krzywych (funkcje mono-eksponencjalne, bi-eksponencjalne)
pozwalaja na interpretacje dystrybucji jonéw Eu** w materiatach dwufazowych.
Whbudowaniu jonéw Eu®* w sie¢ krystaliczng faz fluorkowych towarzyszy zazwyczaj
wydhuzenie czasow zycia, co stanowi efekt zwigzany z wprowadzeniem domieszki

aktywnej do osrodka 0 niskiej energii drgan fononow.
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Rys. 46. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu Do jonéw Eu®* w wyjsciowym szkle o sktadzie
73Te0,-18SrF,-4Ba0-3Bi>03-2Eu,03 (% mol) (PG) oraz materiale  szklano-ceramicznym
z rozproszong fazg krystaliczng SrF, [222].

Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®*" w szkle o sktadzie 73TeO--
18SrF,-4Ba0-3Bi>03-2Eu203 (% mol) oraz materiale szklano-ceramicznym z rozproszona
nanokrystaliczng fazg SrF, przedstawiono na Rys. 46. Krzywe zaniku zostaty
zarejestrowane podczas monitorowania czerwonej emisji o dhugosci fali 615 nm.
Zarejestrowana dla  materialu  szklano-ceramicznego  krzywa ma  charakter
bi-eksponencjalny, wskazujac na rozdzielenie optycznie aktywnych jonéw Eu®* miedzy
dwa o$rodki relaksacyjne. Pierwszy z nich stanowi amorficzna matryca szkla
tellurynowego, w ktorej zidentyfikowano wystepowanie drgan Te-O wewnatrz jednostek
strukturalnych [TeOs] (775 cm) lub [TeO4] (680 cm™), a takze drgan Te-O-Te wewnatrz
jednostek [TeOs]. Drugi z osrodkow relaksacyjnych stanowi natomiast sie¢ krystaliczna
fazy fluorkowej SrF, o energii fononowej 366 cm™ [77]. Czas Zycia poziomu °Do jondéw
Eu* w wyjSciowym szkle zostat oszacowany na 0,67 ms. W wyniku obrobki termiczne;
czas zycia ulegt nieznacznemu wydtuzeniu do 0,68 ms (po obrobce termicznej w czasie
6 godz.) oraz 0,73 ms (po obrdbce termicznej w czasie 24 godz.). Tak niewielkie rdznice
w warto$ciach czaséw zycia sugeruja, ze tylko niewielka ilo$¢ jonow Eu®" ulegla
wbudowaniu w sie¢ krystaliczng SrF». Niemniej jednak wykazano, ze wydhizenie czasu

obrébki termicznej sprzyja wbudowaniu jonéw Eu®" w niskofononowa faze SrFa.
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Rys. 47. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Dg jonéw Eu®* w kserozelu o sktadzie (95SiO,-
5CaF»):1%Eu® oraz materiatu dwufazowego z wytworzonymi nanokrysztatami CaF, [230].

Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®** w amorficznym kserozelu
o sktadzie (95Si0,-5CaF2):1%Eu* (% mol) oraz materiale dwufazowym przedstawiono na
Rys. 47. Krzywe zarejestrowano podczas monitorowania czerwonej emisji o dhugosci fali
620 nm. Zarejestrowane krzywe zaniku luminescencji zostaly dopasowane do funkcji
mono-eksponencjalnych, na podstawie ktorych oszacowano czasy zycia poziomu
°Do: 0,26 + 0,02 ms (wyjsciowy kserozel) oraz 5,50 + 0,02 ms (dwufazowy materiat
amorficzno-krystaliczny). Krétki czas Zycia poziomu °Do jonéw Eud* w wyjsciowym
kserozelu autorzy tlumacza obecnoscig licznych grup OH o wysokiej energii drgan,
odpowiedzialnych za skuteczne wygaszanie luminescencji jonéw Eu®*. Znaczne
wydtuZenie czasu zycia poziomu °Do jonéw Eu** w otrzymanym materiale dwufazowym
jest zwigzane zaréwno z redukcja ilosci grup OH w matrycy zol-zelowej podczas obrobki
cieplnej, lecz przede wszystkim z wbudowaniem jonéw domieszki aktywnej w sieé

krystaliczng nanokrysztaléw CaF, o energii fononowej 466 cm™ [77].

Wyznaczone wartosci czasdw zycia poziomu wzbudzonego °Do jonéw Eu®*

w opisanych w literaturze materiatach amorficznych oraz dwufazowych z rozproszonymi
fazami MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M =Y, La, Gd) zostaty zestawione odpowiednio
w Tabeli 14 oraz Tabeli 15.
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Tabela 14. Czasy zycia poziomu °Dg jonéw Eu** w materiatach amorficznych oraz dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) opisanych

w dostepnej literaturze.

5 Parametry Tm(°Do) [Ms]
Lp. Sklad szkla/kserozelu (% mol) dom [nm], Tm('D0) [Ms] obrébki Faza hem [NM] (material Lit.
(szklo/kserozel) . . krystaliczna
termicznej dwufazowy)
L (95Si02-5CaF2): 1%Eu™ 620 0,26+0,02 (1) 800°C/1 godz. CaF, 620 550+0,02 (1) [230]
2. (50Si02-20ZnF2-20SrF2-10A1,05): 1%EUF 593 3,58 (1) 660°C/2 godsz. SrF» 503 5,05 (1) [220]
2,56 (11)
590°C/1 godsz. SrF, 614 0,17 (t2)
3, 50Si0,-22A1,03-20SrF2-6NaF-2EuFs 614 2,74 () (é"g glg) [221]
620°C/1 godsz. SrF, 614 0,11 (t2)
(2,46 (15))
4, 73Te0,-18SrF2-4Ba0-3Bi,03-2EU;0s 615 0,67 (1) A Cc/ggg"o‘fz'_ §IE§ gig 832 g; [222]
320°C/1 godsz. BaF 620 3,50 + 0,02 ()
5. (95Si02-5BaF2): 19%Eu* 620 027+0,02 ()  540°C/1 godz. BaF. 620 3,50+0,02 (1) [L07]
800°C/1 godsz. BaF. 620 4,70 = 0,02 (1)

*1 — czas zycia poziomu wzbudzonego °Do jonow Eu®* wyznaczony na podstawie dopasowania do funkcji monoeksponencjalnej

Tg¢ — uéredniony czas zycia poziomu wzbudzonego °Do jonéw Eu®" obliczony ze sktadowych 11, 12 wyznaczonych na podstawie dopasowania do funkcji

bi-eksponencjalnej



Tabela 15. Czasy zycia poziomu °Do jonéw Eu®** w materialach amorficznych oraz dwufazowych z rozproszong faza typu MF3 (M = Y, La, Gd) opisanych

w dostepne;j literaturze.

5 Parametry Tm(°Do) [Ms]
Lp. Skiad szkla/kserozelu (% mol) herm [NM] (SZSO'/DI("ze[rT;L) obrébki siglziizna dem[DM]  (material Lit.
termicznej y dwufazowy)
1. (45Si0,-27A1,05-16NaF-12Y F):0,1%EUuFs 6.2 (1) 670°C/2 godz. YFs 115 (7) [226]
675°C/(brak
2. (90Si02-10Y Fs):0,196EL* 612 3 . C'Zr;‘;?gggfgbki YFs 592 10 [232]
termicznej)
bezposredr_no po 4.1 (1)
. ) wytopie GdFs
3. (44Si0,-28A1,05-17NaF-11GdF3):0,1%EUFs (1400°C/30 min) 1,2 () [228]
670°C/2 godz. GdFs 9,5 (1)
(80Si0-20GdF3):0,5%Eu* @ gig 02,232((;)) 2?2 0é876((;s;)
4, ’ 550°C/1 min. GdFs AR S [235]
(80Si02-20GdF3):0,5%Eu®* ® 590 0,38 (1) 590 1,64 ()
s 614 2,5 (1) 614 8,7 (ts)
(90Si02-10GdF3):0,5%Eu3* @ 222 02,232((;)) gi’g 17,168((3)
5. : 550°C/1 min. GdFs R [235]
(90Si0-10GFs):0,5%Eu* ©) >30 0.38 (1) >3 L7 (1)
s 614 2,5 (1) 614 8,3 (ts)

*

T — uéredniony czas zycia poziomu wzbudzonego °Do jonow Eu®*

11, 72 — skfadowe wyznaczone na podstawie dopasowania do funkcji bi-eksponencjalnych
() — krzywe zaniku zarejestrowane po wzbudzeniu wigzka promieniowania o dtugosci fali Aexc = 393 nm
(b) — krzywe zaniku zarejestrowane po wzbudzeniu wigzkg promieniowania o dtugosci fali Aexc = 273 nm



Analizujgc przedstawione w literaturze wartoéci czaséw zycia poziomu °Do jonéw Eu*
znaczace wydhuizenie towarzyszace krystalizacji faz fluorkowych typu MF2 odnotowano
dla dwufazowych materialow amorficzno-krystalicznych otrzymanych podczas
kontrolowanej obrobki cieplnej kserozeli o sktadzie (95Si02-5CaF2):1%Eu®" (% mol) oraz
(95Si02-5BaF2):1%Eu®* (% mol) w temp. 800°C [107, 230]. Tak znaczne wydhluzenie
czasow zycia (21-krotny wzrost dla (95SiO2-5CaF,):1%Eu®*" (% mol) oraz 17-krotny
wzrost dla (95Si02-5BaF2):1%Eu®* (% mol)), wytlumaczono czesciowym wbudowaniem
jonéw domieszki w sieci krystaliczne nanokrysztalow CaF, i BaF; oraz redukcjg ilosci
grup OH w matrycy zol-zelowej zarowno wskutek odparowania z jej porow wody
1 rozpuszczalnikow organicznych oraz postepujacej reakcji polikondensacji. Wydhuzenie
czasOw zycia poziomu °Do jonéw Eu®* odnotowano takze dla materiatu szklano-
ceramicznego otrzymanego po obrobce cieplnej szkla (50SiO2-20ZnF,-20SrF,-
10A1,03):1%EuFs (% mol) prowadzonej w temp. 660°C [220]. Analizujac deklarowane
w literaturze wartoéci czasow zycia poziomu °Do jonow Eu®* dla wszystkich
z zestawionych w Tabeli 15 materiatow amorficzno-krystalicznych zawierajgcych
nanokrysztaty faz fluorkowych typu MF3 obserwuje si¢ ich wydluzenie w stosunku do
wyj$ciowych materialow amorficznych [226, 228, 232, 235]. Obserwowana tendencja
prawdopodobnie ma swoje zrédlo w podstawianiu przez jony Eu®* tréjwartoéciowych

kationow M®* w sieci krystalicznej faz fluorkowych MF3 bez kompensacji fadunku.
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3. Cel i zakres pracy

W ramach niniejszej pracy doktorskiej otrzymano oraz dokonano charakterystyki

dwufazowych materiatow zol-zelowych domieszkowanych optycznie aktywnymi jonami

Eu®* z rozproszonymi w matrycach amorficznych fazami fluorkowymi typu MF;

(M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M =Y, La, Gd), krystalizujacymi w skali nanometrycznej.

Motywacja do przeprowadzenia badan w zakresie otrzymania oraz charakterystyki

bezolowiowych materiatow zol-Zelowych byta podyktowana aktualng tendencja zwigzang

z ukierunkowaniem technologii na syntezy niskotemperaturowe. Nadrzgdnym celem pracy

byta detekcja oraz charakterystyka otrzymanych nanokrysztatlow fluorkowych, natomiast

szczegdlowy zakres niniejszej pracy doktorskiej obejmowat:

synteze  zoli  krzemionkowych domieszkowanych  jonami Eu®* oraz
zidentyfikowanie zmian strukturalnych podczas ich transformacji do kserozeli przy
uzyciu spektroskopii IR-ATR w zakresie $redniej podczerwieni MIR (ang. mid

infrared),

zbadanie wiasciwo$ci termicznych otrzymanych kserozeli przy uzyciu analizy
termograwimetrycznej TG, a takze skaningowej kalorymetrii réznicowej DSC
w celu oszacowania zmian masy w funkcji temperatury (od 35°C do 500°C) oraz
zidentyfikowania temperatur przemian fazowych zwigzanych z krystalizacjg faz
fluorkowych MF. (M = Ca, Sr, Ba) oraz MFs (M =, La, Gd),

otrzymanie amorficzno-krystalicznych materiatbw zol-zelowych na drodze
kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli oraz identyfikacje zmian strukturalnych
zachodzgcych w obregbie matryc krzemionkowych podczas przeprowadzonego
procesu wygrzewania przy uzyciu spektroskopii IR-ATR w zakresie S$redniej

podczerwieni MIR,

detekcje otrzymanych wskutek kontrolowanej krystalizacji nanokrysztalow
fluorkowych typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M =Y, La, Gd) metoda
rentgenowskiej analizy fazowej XRD, a takze wysokorozdzielczej transmisyjnej
mikroskopii elektronowej HR-TEM. Charakterystyka nanokrysztatow zostata

poszerzona 0 badania spektroskopii  dyspersji energii promieniowania
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rentgenowskiego EDS (ang. Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) oraz dyfrakcje

elektronowsg z wybranego obszaru SAED (ang. Selected Area Electron Diffraction),

analize profilu luminescencyjnego optycznie aktywnych jonéw Eu®*
w otrzymanych kserozelach oraz dwufazowych materialach amorficzno-
krystalicznych na podstawie zarejestrowanych widm ekscytacji i emisji oraz

krzywych zaniku luminescencji z poziomu wzbudzonego °Do.
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4. Czes¢ eksperymentalna

4.1. Synteza materialow zol-zelowych

W celu otrzymania amorficzno-krystalicznych  materialow  zol-zelowych
domieszkowanych optycznie aktywnymi jonami Eu®* opracowano szczegdélowa procedure
syntezy. W oparciu o seri¢ przeprowadzonych eksperymentow ustalono optymalne
parametry ich otrzymywania, tj. wzajemny stosunek molowy komponentow stosowanych
podczas syntezy, stezenie domieszki optycznie aktywnej, czas prowadzenia hydrolizy, czas
i temperatur¢ suszenia wyjsciowych zoli krzemionkowych oraz warunki prowadzenia
kontrolowane;  obrobki termicznej kserozeli. Synteze¢ zoli krzemionkowych

przeprowadzono przy uzyciu nastepujacych odczynnikéw chemicznych:

e tetraetoksysilanu, TEOS (98%, Aldrich),

e alkoholu etylowego (98% cz.d.a., POCH),

e N,N-dimetyloformamidu (>98% GC, Fluka Analytical),
e kwasu octowego (99,5-99,9% cz.d.a., Sigma-Aldrich),
e kwasu azotowego(V) (65%, Merck),

e kwasu trifluorooctowego, TFA (99%, Acros Organics),
e octanu europu(lll), hydrat (99,999%, Aldrich),

e octanu wapnia (>99%, Aldrich),

e octanu strontu (Aldrich),

e octanu baru (99%, Aldrich),

e octanu itru, hydrat (99,9%, Aldrich),

e octanu lantanu (99,9%, Aldrich),

e octanu gadolinu(ll), hydrat (99,9%, Aldrich).

Woda zastosowana podczas syntezy zostala pobrana z dejonizatora Elix 3 (Millipore,

Molsheim, Francja).

W charakterze prekursora zastosowano tetraetoksysilan (TEOS), natomiast woda
zostata wprowadzona w celu przeprowadzenia hydrolizy tetraetoksysilanu. Z uwagi na
znacznie ograniczong rozpuszczalno$¢ tetraetoksysilanu w wodzie, do ukladow
reakcyjnych wprowadzono alkohol etylowy, umozliwiajacy przebieg reakcji hydrolizy

poprzez zwigkszenie powierzchni migdzyfazowej TEOS - woda. Decydujacy wptyw na
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kinetyke procesu zelowania miaty katalizatory wprowadzone w postaci kwasu octowego,
badz kwasu azotowego(V). Do wybranych probek wprowadzono rowniez
N,N-dimetyloformamid (DMF) w charakterze tzw. czynnika kontrolujgcego suszenie.
Wptyw N,N-dimetyloformamidu na proces suszenia zwigzany jest z uzyskiwaniem
w strukturze zelu porow o porownywalnym rozkladzie wielko$ci. Rozklad porow
o podobnej wielkosci pozwala na znacznag eliminacj¢ efektow zwigzanych z duzym
gradientem napre¢zen kapilarnych, ktore zazwyczaj prowadza do uszkodzen
mechanicznych szkieletu krzemionkowego [247, 248]. Kwas trifluorooctowy oraz octany
M(CHsCOQO), (M = Ca, Sr, Ba), a takze M(CH3COO)3 (M =Y, La, Gd) zostaly
wprowadzone w celu uzyskania krystalicznych faz fluorkowych typu MF;
(M = Ca, Sr, Ba) i MFs (M =Y, La, Gd) podczas kontrolowanej obrobki termicznej
kserozeli. Octan europu(lll), Eu(CH3COO)s, zostal wprowadzony jako zrodto domieszki
optycznie aktywnej.

Synteza zoli krzemionkowych odbyla si¢ poprzez wprowadzenie do kolb

okraglodennych o pojemnosci 25 cm?®

nastepujacych odczynnikow: tetraetoksysilanu,
alkoholu etylowego, N,N-dimetyloformamidu, wody dejonizowanej oraz kwasu octowego
badz kwasu azotowego(V). Otrzymane wOwczas roztwory mieszano przy uzyciu mieszadet
magnetycznych (ATM, model MM4) w temperaturze pokojowej przez 30 minut
w zamknietych kolbach. Po uplywie wskazanego czasu do roztworow wprowadzono
przygotowane roztwory octanu europu(Ill) oraz octanéw poszczegdlnych metali,
uprzednio rozpuszczonych w kwasie trifluorooctowym. Uzyskane roztwory mieszano
przez kolejnych 60 minut. Otrzymane woOwczas zole pozostawiono do suszenia
w temperaturze 35°C na okres 7 tygodni. Prowadzenie procesu suszenia zoli w relatywnie
niskiej temperaturze ma na celu zminimalizowanie — w mozliwie najwigkszym stopniu —
powstawania pgknie¢ w strukturze otrzymanych kserozeli krzemionkowych. Zbyt szybkie
odparowanie rozpuszczalnikOw o wysokich warto$ciach napigcia powierzchniowego
(CoHsOH: 6 = 2,41-10° N'm?, H,0: ¢ = 7,29-10° N-m? [249]) z pordéw sieci
krzemionkowej, prowadzi do gwaltownego skurczu objetosciowego otrzymanych
materiatow, co w efekcie wywoluje powstawanie licznych uszkodzen mechanicznych,
ktore negatywnie wplywaja na walory jakosciowe materiatow zol-zelowych. Wybrane

sktady otrzymanych kserozeli krzemionkowych zestawiono w Tabeli 16 oraz Tabeli 17.
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Tabela 16. Stosunek molowy komponentow stosowanych podczas syntezy kserozeli przeznaczonych
do otrzymania materiatow dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty MF, (M = Ca, Sr, Ba).

Uklad Sklad wyjsciowych zoli (stosunek molowy)

1TEOS-4C,HsOH-10H20-0,5CHsCOOH (90% mas.)

SG-M/Eu (1) 5CF3COOH-1M(CHsC00):-0,05Eu(CHCO0): (10% mas.)

1TEOS-2C,HsOH-2DMF-4H,0-0,5CH3COOH (90% mas.)

SeMEL @) 5CF3COOH-1M(CH3CO0),-0,05EU(CHsCO0); (10% mas.)
SG-M/Eu (3 1TEOS-2C;HsOH-2DMF-4H,0-0,4HNO3 (90% mas.)
R 5CF3COOH-1M(CHsC0O0).-0,05Eu(CH3COO0)s (10% mas.)
*M = Ca, Sr, Ba

Tabela 17.  Stosunek molowy komponentéw stosowanych podczas syntezy kserozeli przeznaczonych
do otrzymania materiatow dwufazowych zawierajgcych nanokrysztaty MFs (M =Y, La, Gd).

Uklad Sklad wyjsciowych zoli (stosunek molowy)

1TEOS-4C2Hs0H-10H,0-0,5CH3COOH (90% mas.)

SG-M/Eu (1) 5CF3COOH-1M(CH3CO0)3-0,05EU(CH3CO0)s (10% mas.)
SGMIEw (2 1TEOS-2C;HsOH-2DMF-4H,0-0,5CHsCOOH (90% mas.)
-M/Eu (2) 5CF3COOH-1M(CHsCO0)3-0,05EU(CH3COO0); (10% mas.)
SGMIEw (3 1TEOS-2C,HsOH-2DMF-4H,0-0,4HNO; (90% mas.)
-M/Eu (3) 5CF3COOH-1M(CHsCO0)3-0,05EU(CH3COO0); (10% mas.)
*M=Y, La, Gd

Kserozele krzemionkowe poddano nastepnie procesowi kontrolowanej obrobki termicznej,
w wyniku ktorego otrzymano dwufazowe materiaty amorficzno-krystaliczne. W tym celu
kserozele umieszczono w piecu muflowym (model FCF 5 S5SHSP, Czylok Polska),
wewnatrz ktérego temperatura (rozpoczynajac od temperatury pokojowej) byla
podnoszona o 10°C na minute, az do osiggniecia docelowej temperatury 350°C. Proces
wygrzewania odbywat si¢ przez 10 godzin. Po uplywie wskazanego czasu otrzymane
dwufazowe materialy amorficzno-krystaliczne wystudzono wewnatrz pieca do temperatury

pokojowe;.

84



4.2. Metodyka badan

Badania termiczne majace na celu oszacowanie zmian masy towarzyszacych
procesowi obrobki termicznej kserozeli krzemionkowych oraz zidentyfikowanie
temperatur odpowiadajacych przemianom fazowym zwigzanym z krystalizacja faz
fluorkowych, przeprowadzono przy uzyciu analizy termograwimetrycznej TG oraz
skaningowej kalorymetrii r6znicowej DSC. Badania termiczne zostaly przeprowadzone
przy uzyciu termograwimetru SETARAM Labsys, podczas ktorych kserozele byty
ogrzewane z szybkoscig 10°C/min. Krzywe TG oraz DSC zostaly zarejestrowane
w zakresie temperaturowym od 35°C do 500°C. W celu zidentyfikowania zmian
strukturalnych zachodzacych w obregbie krzemionkowych matryc zol-zelowych podczas
przeksztalcenia wyjsciowych zoli w kserozele, a takze podczas procesu kontrolowanej
obrobki termicznej kserozeli zastosowano spektroskopie ostabionego catkowitego odbicia
w podczerwieni IR-ATR. Widma IR-ATR =zostaly zarejestrowane przy uzyciu
spektrometru Nicolet iS50 ATR w zakresie liczb falowych od 4000 cm™ do 500 cm™.
Identyfikacja krystalicznych faz fluorkowych w otrzymanych materiatach dwufazowych
odbyla si¢ metodg rentgenowskiej analizy fazowej XRD, ktéra przeprowadzono
z wykorzystaniem dyfraktometru INEL CPS-120, z monochromatyczng wigzka
promieniowania CuKq o dhigosci fali A = 1,54056 A. Mikrostruktura otrzymanych
dwufazowych materiatow zol-zelowych zostala zbadana metoda wysokorozdzielcze;j
transmisyjnej mikroskopii elektronowej HR-TEM. Struktur¢ obserwowano przy uzyciu
transmisyjnego mikroskopu elektronowego JEOL JEM 3010 pracujacego przy napieciu
300 kV. Charakterystyka otrzymanych materiatow dwufazowych zostala poszerzona
0 badania spektroskopii dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego EDX oraz
dyfrakcje¢ elektronowa z wybranego obszaru SAED. Wiasciwosci fotoluminescencyjne
jonéw Eu®* zawartych w otrzymanych materialach zol-Zelowych zostaty zbadane na
podstawie widm ekscytacji, emisji oraz analizy kinetyki zaniku luminescencji z poziomu
wzbudzonego °Do domieszki optycznie aktywnej. Pomiary luminescencyjne zostaty

przeprowadzone z uzyciem spektrofluorymetru FLUOROMAX-4 Horiba Jobin-Yvon.
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Widma ekscytacji i emisji zostaly zarejestrowane z dokfadnoscig do + 0,1 nm, natomiast
krzywe zaniku luminescencji z doktadnoscia do + 2 ps. Badania strukturalne oraz

fotoluminescencyjne zostaly przeprowadzone w temperaturze pokojowe;.
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4.3. Wplyw skladu jakosSciowego na efektywnos$¢ migracji jonow
Eu®* do sieci krystalicznych nanokrysztaléw fluorkowych

Ocena wpltywu zmiany skladu jakosciowego wyjsciowych zoli na wilasciwosci
strukturalne oraz fotoluminescencyjne otrzymanych materialdw dwufazowych zostala
przeprowadzona na podstawie wynikéw badan rentgenowskiej analizy fazowej XRD oraz
zarejestrowanych widm emisyjnych. Dyfraktogramy rentgenowskie otrzymanych
materialow zol-zelowych o skiadach SG-La/Eu (1-3) poddanych kontrolowanej obrobce

termicznej w temperaturze 350°C zestawiono na Rys. 48.

XR D (a) przed obrobka termiczng
Po obrébee termicznej:
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Rys. 48. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD zarejestrowane dla materiatow zol-zelowych
o sktadach SG-La/Eu (1-3).

Na podstawie przeprowadzonych badan rentgenowskiej analizy fazowej materialdow zol-
zelowych poddanych procesowi kontrolowanej obrobki termicznej stwierdzono obecno$é¢
nanokrysztatlow fluorkowych LaFsz. Rozklad termiczny trifluorooctanéw oraz krystalizacje
faz fluorkowych potwierdzono réwniez dla pozostalych materialow zol-zelowych.

Komplementarnie do badan rentgenowskiej analizy fazowej oraz technik
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mikroskopowych, cennym narzedziem w zakresie szacowania zmian strukturalnych
zwigzanych z czeSciowa krystalizacja osrodkow amorficznych jest analiza profilu
luminescencyjnego jonéw Eu®". Szereg specyficznych zmian zwigzanych ze spadkiem
warto$ci  wspolczynnika R/O (Eu®"), rozszczepieniem pasm emisyjnych, a takze
bi-eksponencjalny charakter krzywych zaniku luminescencji pozwala na wnioskowanie
0 zmianie symetrii oraz energii fononowej lokalnego otoczenia wokoét jondw domieszki
optycznie aktywnej. Jednak warunkiem niezbednym do wnioskowania o krystalizacji
matrycy amorficznej na podstawie wiasciwosci spektroskopowych jonow Eu®* jest
czeSciowe wbudowanie jonow aktywatora w sieci krystaliczne faz fluorkowych. W celu
oszacowania efektywnosci wbudowania optycznie aktywnych jonéw Eu®* w sieci
krystaliczne otrzymanych nanokrysztatow fluorkowych, zarejestrowano widma emisyjne
zarOwno przed, jak 1 po przeprowadzonym procesie kontrolowanej obrébki cieplnej
kserozeli. Widma luminescencyjne materialdow zol-zelowych o sktadach SG-La/Eu (1-3)

przedstawiono odpowiednio na Rys. 49.

Na podstawie analizy widm emisyjnych stwierdzono, ze efektywne wbudowanie
jonow Eu®* w sieci krystaliczne faz fluorkowych nastapilo po kontrolowanej obrébce
termicznej materialow o skladach SG-La/Eu (1). Dla wskazanych materiatlow zol-
zelowych zauwazono wyrazny wzrost intensywno$ci pasma odpowiadajagcego przejsciu
°Dy — 'F1 0 naturze dipolowo-magnetycznej, co $wiadczy o wzroscie symetrii lokalnego
otoczenia wokol jonéw Eu®'. Wyrazne wbudowanie jonow domieszki optycznie aktywnej
w sieci krystaliczne faz fluorkowych zidentyfikowano takze dla pozostalych materiatow
dwufazowych SG-M/Eu (1) (M = Ca, Sr, Ba, Y, Gd). Wzrostu intensywnos$ci pasma
zwigzanego z przejsciem °Do — ‘F1 nie odnotowano natomiast dla dwufazowych
materialow amorficzno-krystalicznych otrzymanych po procesie obrobki termicznej
kserozeli o skfadach SG-La/Eu (2, 3), podobnie jak dla pozostalych materiatow
amorficzno-krystalicznych SG-M/Eu (2, 3) (M = Ca, Sr, Ba, Y, Gd). Prawdopodobng
przyczyng braku wbudowania si¢ jonow Eu®* w sieci krystaliczne faz fluorkowych
w materiatach SG-M/Eu (2, 3) (M = Ca, Sr, Ba, Y, La, Gd) jest utworzenie trwalszego
kompleksu jonéw Eu** z czasteczkami N,N-dimetyloformamidu w poréwnaniu
z kompleksem utworzonym z udzialem aniondéw  trifluorooctanowych, powodujac
w efekcie, ze jony Eu* pozostaja w amorficznej matrycy zol-Zzelowej mimo krystalizacji
faz fluorkowych [250].
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Rys. 49. Widma emisyjne materiatow zol-zelowych o sktadach SG-La/Eu (1-3) przed procesem obrobki
termicznej (po lewej) oraz po jego przeprowadzeniu w temp. 350°C przez 10 godz. (po prawej).

Rezultaty przeprowadzonych badan pozwolily zatem na wyselekcjonowanie tych
uktadow, dla ktorych zidentyfikowano najefektywniejsza migracje trojwartosciowych
jonow Eu®* z zol-zelowych matryc amorficznych do sieci krystalicznych otrzymanych
nanokrysztatow fluorkowych MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF; (M =Y, La, Gd). Sklady
wyjsciowych zoli krzemionkowych, z ktérych otrzymano grupg dwufazowych materiatow
zol-zelowych spehiajacych powyzsze kryterium zestawiono w Tabeli 18. Charakterystyka
ich wilasciwosci termicznych, strukturalnych oraz fotoluminescencyjnych zostata opisana

w kolejnych podrozdziatach i stanowi przedmiot niniejszej rozprawy doktorskie;.
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Tabela 18. Stosunek molowy poszczegdlnych komponentéw w wyjsciowych zolach krzemionkowych.

Uklad Sklad wyjsciowych zoli (stosunek molowy)

o 1TEOS-4C3Hs0H-10H,0-0,5CH3COOH (90% mas.)
SG-Ca/ku 5CF,COOH-1Ca(CHsCO0):-0,05Eu(CH3CO0)s (10% mas.)

/ 1TEOS-4C;HsOH-10H,0-0, 5CH3COOH (90% mas.)
SG-Sr/Eu 5CFsCOOH-1Sr(CH3C00),-0,05Eu(CH3CO0); (10% mas.)

<G.BalE 1TEOS-4C;HsOH-10H,0-0, 5CH3COOH (90% mas.)
-Ba/ku 5CFsCOOH-1Ba(CH3CO0)-0,05EU(CH3CO0)s (10% mas.)

/ 1TEOS-4C;HsOH-10H,0-0, 5CH3COOH (90% mas.)
SG-Y/Eu 5CF3COOH-1Y(CHsCO0)-0,05EU(CH3CO0)s (10% mas.)

y 1TEOS-4C;HsOH-10H,0-0, 5CH3COOH (90% mas.)
SG-La/Eu 5CF3COOH-1La(CH3C00)3-0,05Eu(CHsCOO0)s (10% mas.)

1TEOS-4C;HsOH-10H,0-0,5CH3COOH (90% mas.)

SG-GJ/Eu

5CFsCOOH-1Gd(CHsCO0)3-0,05Eu(CHsCOO)s (10% mas.)
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4.4. Badania procesu transformacji zoli krzemionkowych
w amorficzno-krystaliczne materialy zol-zelowe

Przeksztalcenie otrzymanych bezposrednio po syntezie zoli krzemionkowych
w docelowe materialty amorficzno-krystaliczne jest procesem wieloetapowym, ktéremu
towarzysza znaczace zmiany strukturalne zwigzane nie tylko z procesem krystalizacji, lecz
réwniez zachodzace w obrebie ksztattujacego si¢ szkieletu krzemionkowego matryc zol-
zelowych. W czasie wskazanej transformacji materialow zol-zelowych przebiegaja trzy
procesy: pierwszy z nich zwigzany jest z postepujaca reakcja polikondensacji, ktorej
efektem jest utworzenie przestrzennej sieci krzemionkowej, drugi dotyczy stopniowego
odparowania pozostatosci lotnych komponentow uzytych podczas syntezy, natomiast

trzeci odnosi si¢ do rozktadu termicznego trifluorooctanoéw i krystalizacji faz fluorkowych.

Identyfikacja zmian  strukturalnych  zachodzacych w  obrebie  matryc
krzemionkowych podczas transformacji cieklych zoli w kserozele podczas suszenia
w temp. 35°C zostata przeprowadzona w oparciu o badania spektroskopii w podczerwieni
IR-ATR w kolejnych interwatach czasowych (Rys. 50). Poszczegdlne pasma zostaly
przypisane odpowiednim drganiom na podstawie danych literaturowych [246, 251-263].
W celu poprawienia czytelnosci przedstawionych danych, widma IR podzielono na dwa
zakresy: od 4000 cm™ do 2400 cm™ (1 zakres) oraz od 1800 cm™ do 500 cm™ (2 zakres).
W zakresie liczb falowych od 2400 cm™ do 1800 cm™ nie zarejestrowano pasm istotnych
z punktu widzenia przeprowadzonych rozwazan nad zmianami strukturalnymi badanych
matryc  krzemionkowych.  Interpretacja  zachodzacych  zmian  strukturalnych
towarzyszacych transformacji matryc zol-zelowych zostala uzupetniona o weryfikacje

ubytkow masowych w kolejnych interwatach czasowych (Rys. 51).

Dla ciektych zoli krzemionkowych otrzymanych bezposrednio po syntezie
zidentyfikowano obecnosc¢ licznych grup silanolowych Si-OH, o czym mozna wnioskowaé
na podstawie intensywnego pasma z maksimum przy liczbie falowej ~3398 cm™. Grupy
Si-OH powstaly podczas reakcji hydrolizy czasteczek zastosowanego prekursora
krzemionki, tetraetoksysilanu. Zarejestrowano rowniez pasmo zwigzane z drganiami
Si-O-C (1085 cm™), co pozwala wnioskowa¢ o niekompletnym przebiegu reakcji

hydrolizy tetraetoksysilanu we wskazanym etapie. Niemniej jednak stwierdzono
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rozpoczgcie przebiegu reakcji polikondensacji z rodwnolegle przebiegajaca hydroliza,
o czym $wiadczg zarejestrowane pasma odpowiadajace drganiom mostkéw siloksanowych
Si-O-Si (801 cm™), a takze jednostek Q? oraz Q? tetraedréow [SiO4] (951 cm™, 1043 cm™).
Ponadto zarejestrowane pasmo przy 616 cm? wskazuje na wyksztatcenie pierscieni
siloksanowych juz we wczesnych etapach transformacji zol-zelowej. Pasma
zarejestrowane przy liczbach falowych 1199 cm™ oraz 1151 cm? przypisano takze
drganiom C-F wystepujacym w trifluorooctanach metali oraz czgsteczkach
wprowadzonego w nadmiarze kwasu trifluorooctowego. Rezultaty przeprowadzonych
badan potwierdzity ponadto, iz otrzymane zole krzemionkowe byly bogate w wodg oraz
komponenty organiczne zastosowane podczas syntezy zol-zel, o czym $wiadcza
intensywne pasma pochodzace od wodorowo zwigzanych grup OH (3230 cm™), drgan C-H

(2980 cm™, 2910 cm™) oraz drgan C=0 grup karboksylowych (1712 cm?, 1674 cm?,
1648 cm, 880 cm?).

Transmitancja [%]
Transmitancja [%]

L e

1043

a) bezposrednio po syntezie
b) po 1 tygodniu

( (a
( (b
IR-ATR EC) po 3 tygodniach IR-ATR {¢) po 3 tygodniach
d
¢ (

) bezposrednio po syntezie
) po 1 tygodniu

d) po 5 tygodniach

) po 5 tygodniach
&) po 7 tygodniach

e) po 7 tygodniach

4000 3600 3200 2800 2400 1750 1500 1250 1000 750 500
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Rys. 50. Widma IR-ATR zarejestrowane w zakresie od 4000 cm™ do 2400 cm™ (po lewej) oraz od

1800 cm™ do 500 cm (po prawej) dla otrzymanych zoli krzemionkowych suszonych w temp. 35°C
w kolejnych interwatach czasowych.
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Rys. 51. Zidentyfikowane ubytki masowe podczas suszenia zoli krzemionkowych w temp. 35°C
w kolejnych interwatach czasowych.

W efekcie suszenia prowadzonego przez siedem kolejnych dni nastapito przejscie
zoli w zele. Wskazanej transformacji towarzyszyt zanik pasma przy liczbie falowej
1085 cm™, zwigzanego z drganiami Si-O-C oraz spadek intensywnosci pasm 3398 cm*
i 1648 cm?® odpowiadajacych drganiom grup silanolowych Si-OH. Jednocze$nie
zaobserwowano wzrost intensywnosci pasm przy 951 cm? oraz 1043 cm?, ktore
przypisano drganiom jednostek Q? oraz Q? tetraedrow [SiO4]. Ponadto zidentyfikowano
rowniez wyksztatcenie czteroczlonowych pierscieni siloksanowych, na ktérych obecnos¢
wskazuje pasmo zarejestrowane przy liczbie falowej 561 cm™. Przedstawione zatem
zmiany w profilach zarejestrowanych widm w podczerwieni wyraznie wskazuja na
postepujaca na tym etapie rozbudowe sieci krzemionkowej. Co rowniez istotne, przejsciu
zol-zel towarzyszylo znaczace odparowanie lotnych komponentow, ktore zidentyfikowano
w oparciu o redukcje intensywnosci pasm odpowiadajagcych wodorowo zwigzanym
grupom OH (3230 cm™), drganiom C-H (2980 cm™, 2910 cm™, 1460 cm™, 1390 cm™) oraz
C=0 (1712 cm?, 1674 cm?, 1648 cm?, 880 cm?). Powyisza obserwacja zostala
potwierdzona  odnotowanym radykalnym spadkiem masy utworzonych zeli
krzemionkowych, ktorych masa stanowita 69,71% masy wyjsciowych zoli. W czasie

suszenia prowadzonego przez okres dwoch tygodni odnotowano kolejny znaczacy spadek
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masy w gléwne] mierze uwarunkowany odparowaniem znacznych ilosci wody oraz
lotnych zwigzkéw organicznych. Ustalono, iz masa badanych zeli stanowita wowczas

31,39% masy wyjsciowych zoli krzemionkowych.

W efekcie kontynuacji procesu suszenia przez okres trzech tygodni zaobserwowano
zintensyfikowany postgp rozbudowy sieci krzemionkowej badanych materiatéw zol-
zelowych.  Zidentyfikowano wowczas znaczny spadek intensywnosci pasma
odpowiadajacego drganiom wodorowo zwigzanych grup silanolowych Si-OH (3398 cm™),
czemu towarzyszylo pojawienie si¢ stabego pasma przy liczbie falowej ~3668 cm?,
zwigzanego z drganiami wicynalnych lub geminalnych grup Si-OH. Odnotowano roéwniez
dalszy spadek intensywnosci pasm przy 1043 cm? (jednostki Q3 tetraedrow [SiOa))
i 951 cm? (jednostki Q? tetraedrow [SiO4]), przy jednoczesnym wzroécie intensywnosci
pasma zarejestrowanego przy 1151 cm?, co wskazuje na transformacje jednostek
strukturalnych Q" (n = 2, 3) tetraedrow [SiO4] o mniejszej liczbie mostkujgcych atomow
tlenu w jednostki Q*, cechujace sie obecnoscia czterech mostkujacych atoméw tlenu. Taki
Kierunek przemian oznacza, iz w badanych matrycach zol-zelowych znaczna cze$¢
tetracdrow [SiO4] jest zaangazowana w tworzenie struktury tréjwymiarowej. Powyzsze
wnioski dotyczace rozbudowy sieci krzemionkowej moga by¢ poparte wzrostem
intensywnoséci pasma 1199 cm™, co wskazuje na postepujace ksztaltowanie W niej
mostkow  siloksanowych Si-O-Si. O kontynuacji rozbudowy matrycy krzemionkowej
$wiadczy rowniez wzrost intensywnosci pasm zarejestrowanych przy liczbach falowych
801 cm™ (drgania mostkow siloksanowych Si-O-Si) oraz 719 cm™ (drgania Si-O). Ponadto
po uptywie trzech tygodni od przeprowadzenia syntezy zol-zel zarejestrowano stabe pasmo
przy liczbie falowej 680 cm™, ktorego obecno$é wskazuje na utworzenie nielicznych
wakansow tlenowych podczas postepujacego ksztaltowania przestrzennej sieci
krzemionkowej. Powyzsze zmiany profilu widm w podczerwieni wyraznie $wiadcza zatem
o dynamicznym charakterze otrzymanych Zeli. Wzrost intensywno$ci pasm przy 1199 cm?
oraz 1151 cm™, ktére przypisano rowniez drganiom C-F, mogt by¢ réwniez spowodowany
rosngcym stezeniem trifluorooctanow metali wskutek zageszczania matryc zol-zelowych.
W analogiczny spos6b mozna podja¢ probe wythumaczenia wzrostu intensywnos$ci pasma
przy liczbie falowej 1648 cm™, gdzie zageszczenie badanych matryc krzemionkowych
moglo spowodowa¢ wzrost ilosci grup silanolowych Si-OH. Po uptywie trzech tygodni
suszenia w temperaturze 35°C zaobserwowano zanik pasm zwigzanych z drganiami C-H

w czasteczkach lotnych zwigzkow organicznych (2980 cm?, 2910 cm?, 1460 cm?,
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1390 cm™) oraz grup C=0 (880 cm™). Nie mozna stwierdzié¢ jednak catkowitego zaniku
pasm odpowiadajacych drganiom C-H (2980 cm™, 2910 cm™), ktore ze wzgledu na
niewielkg intensywnos$¢ prawdopodobnie zostaly zastonigte przez nadal intensywne pasmo
charakterystyczne dla wodorowo zwigzanych grup OH (~3230 cm™). Zaobserwowano, ze
intensywnos$¢ wskazanego pasma odpowiadajacego drganiom grup OH zmniejszata sig¢
stopniowo podczas calego procesu suszenia. Powyzszym przemianom towarzyszyla
sukcesywna stabilizacja masy badanych materialow zol-zelowych (18,89% masy
wyjsciowych zoli po suszeniu prowadzonym przez trzy tygodnie do 16,66% masy po
suszeniu prowadzonym przez siedem tygodni). Brak znaczacych zmian w ubytku masy
badanych matryc zol-zelowych odnotowano po uplywie siedmiu tygodni, czemu rowniez
towarzyszyt brak zmian w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni. Pasma IR

zarejestrowane dla otrzymanych materiatdéw krzemionkowych zestawiono w Tabeli 19.

Tabela 19. Identyfikacja zarejestrowanych pasm IR dla badanych materiatéw zol-zelowych przed
procesem obrobki termicznej [246, 251-263].

Pa[scrrrrlf_)l]l R Rodzaj drgan
3668 wicynalne lub geminalne grupy Si-OH
3398 wodorowo zwigzane grupy Si-OH
3230 wodorowo zwigzane grupy OH
1712, 1674 grupy C=0
1648 grupy C=0, grupy Si-OH, grupy OH (pochodzace od zaadsorbowanych czasteczek
wody)
2980, 2910, . .
1460, 1390 wigzania C-H
1199 wigzania C-F, mostki siloksanowe Si-O-Si
1151 wigzania C-F, jednostki Q* w tetraedrach [SiO4]"
1085 grupy Si-O-C
1043 jednostki Q° w tetraedrach [SiO4]”
951 jednostki Q2 w tetraedrach [SiO4]”
880 grupy C=0
801 mostki siloksanowe Si-O-Si
719 wigzania Si-O
680 wigzania Si-Si (efekt obecno$ci wakansow tlenowych)
616 szeScioczlonowe pierscienie siloksanowe
561 czteroczlonowe pierscienie siloksanowe

“ Jednostki Q" odpowiadaja [Si(O12)nOan] ™", gdzie Oy 0znacza atom tlenu zwiazany z dwoma
atomami Si w mostkach siloksanowych Si-O-Si, natomiast O oznacza niezwigzany atom tlenu NBO
(ang. non-bridging oxygen).

95



Nanokrysztaty fluorkowe w otrzymanych kserozelach krzemionkowych zostaty
uzyskane podczas procesu kontrolowanej obrobki termicznej, wskutek ktorego nastapit
rozklad termiczny trifluorooctanéw. Ustalenie optymalnych warunkoéw obrobki cieplnej
odbylo si¢ na podstawie analizy ich wlasciwosci termicznych. W celu wyznaczenia
temperatur krystalizacji poszczegolnych faz fluorkowych oraz oszacowania zmian masy
towarzyszacych procesowi obrobki termicznej przeprowadzono badania metoda
skaningowej kalorymetrii roznicowej DSC oraz analizy termograwimetrycznej TG.
Krzywe TG oraz DSC badanych materialow zol-zelowych zostaty przedstawione na

Rys. 52 oraz Rys. 53.

Interpretacja zarejestrowanych krzywych TG pozwolita stwierdzi¢, iz degradacja
termiczna kserozeli odbyta si¢ w dwoch etapach. Wzglednie maty spadek masy kserozeli
podczas pierwszego ze wskazanych etapéw zwigzany byt z odparowaniem pozostalosci
wody, alkoholu etylowego, kwasu octowego, a takze nadmiaru wprowadzonego kwasu
trifluorooctowego. Podczas pierwszego etapu degradacji termicznej zarejestrowano ubytki
masowe wahajace si¢ migdzy 1,75% oraz 5,82%. Drugi z etapow degradacji termicznej
zwigzany byl natomiast z rozkladem termicznym trifluorooctanéw oraz docelowg
krystalizacja faz fluorkowych, co potwierdzajg dane przedstawione w literaturze
[261-268]. Wskazanej przemianie fazowej towarzyszylo pojawienie si¢ ha
zarejestrowanych krzywych DSC pikow egzotermicznych, ktorych maksima wahaja si¢
w granicach od 292°C (dla probki SG-Ba/Eu) do 319°C (dla probki SG-Y/Eu).
Zaobserwowano, ze rozklad termiczny trifluorooctanéw wiaze si¢ ze znacznym spadkiem
masy zidentyfikowanym migdzy 16,18%, a 21,93%. Szczegdlowe parametry zwigzane
z przeprowadzong charakterystykg termiczng poszczeg6dlnych materialow zol-zelowych

zostaly zestawione w Tabeli 20.
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Rys. 52. Krzywe TG oraz DSC zarejestrowane dla materiatow zol-zelowych SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu
oraz SG-Ba/Eu.
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Rys. 53. Krzywe TG oraz DSC zarejestrowane dla materiatéw zol-zelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu
oraz SG-Gd/Eu.
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Tabela 20. Zidentyfikowane ubytki masowe podczas kolejnych etapow degradacji termicznej oraz
temperatury rozktadu termicznego trifluorooctanow.

Temp. rozkladu

Frobla temperzai‘lf:sivy ey UPyiekmasy [ triﬂlfs::)]:)iftzarf(gv?f °C]
SG-CalEu 13551_—135418 156:?128 318
SG-SriEu 167335 75 304
SG-Ba/Eu 13752_- 137221 116,7:’?4 292
SG-Y/Eu 13655_—136554 24(5,7862 319
SG-La/Eu 13754_-137;0 22i,7378 307
SG-Gd/Eu 13653_-136437 fé?462 309

W oparciu o zarejestrowane krzywe TG ustalono, ze badane materiaty zol-zelowe cechuja
si¢ dobrag stabilno$cig termiczng w temperaturach bliskich 350°C, a dalszy wzrost
temperatury nie wywotal znaczgcych zmian masy. Majac jednocze$nie na uwadze
efektywng krystalizacje faz fluorkowych MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MF3 (M =Y, La, Gd)
w skali nanometrycznej ustalono temperatur¢ procesu kontrolowanej obrobki cieplnej

kserozeli na poziomie 350°C.

W celu zweryfikowania zmian strukturalnych zachodzacych w matrycy
krzemionkowej podczas procesu kontrolowanej obrobki termicznej, na Rys. 54
przedstawiono poréwnanie widm IR-ATR zarejestrowanych przed oraz po obrobce
cieplnej. Widma zarejestrowane dla materialow zol-zelowych po obrobce termicznej
dowodza usunigcia z poréw sieci krzemionkowej pozostatosci wody oraz komponentow
organicznych, czemu towarzyszy zanik lub znaczne zmniejszenie intensywnosci
odpowiednich pasm (3230 cm?, 1648 cm?, 1460 cm™, 1390 cm™). Przeprowadzonemu
procesowi wygrzewania kserozeli towarzyszy takze znaczny spadek intensywno$ci
szerokiego pasma rejestrowanego powyzej 3000 cm? zwigzanego z drganiami grup
silanolowych Si-OH. Zarejestrowany spadek intensywnosci wskazuje na postepujaca

reakcje polikondensacji matryc krzemionkowych podczas obrobki termiczne;j.
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Rys. 54. Widma IR-ATR zarejestrowane dla badanych materiatléw zol-zelowych przed oraz po procesie
kontrolowanej obrobki cieplnej przeprowadzonej w temp. 350°C przez 10 godzin.

Postep reakcji polikondensacji moze zosta¢ rowniez potwierdzony radykalnym spadkiem
intensywnoséci pasma przy 1648 cm?. Stwierdzono takze, ze otrzymane dwufazowe
materialy amorficzno-krystaliczne wcigz absorbujg promieniowanie podczerwone przy
1194 cm? (drgania Si-O-Si) oraz 1151 cm™ (drgania jednostek Q* w tetraedrach [SiOa]).
Zidentyfikowano rowniez obecno$¢ pasm w podczerwieni odpowiadajacych drganiom
jednostek Q? oraz Q* w tetraedrach [SiO4]. Zaobserwowano iz pasmo, ktérego maksimum
zostalo zarejestrowane przy 1043 cm™ (przed obrobka termiczng), uleglo przesunieciu do
1053 cm? (po obrobce cieplnej), co rdéwniez moze stanowi¢ przejaw zageszczenia

zol-zelowych matryc krzemionkowych [269].

Na podstawie przeprowadzonych badan spektroskopii w podczerwieni IR-ATR
oraz w oparciu o analiz¢ termiczng TG i DSC otrzymanych materiatow zol-zelowych, na

Rys. 55 przedstawiono schemat ilustrujagcy przemiany towarzyszace kolejnym etapom
transformacji zol-zel.
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Rys. 55. Schemat ilustrujacy kolejne etapy przeksztatcenia wyjsciowych zoli krzemionkowych
w docelowe dwufazowe materiaty amorficzno-krystaliczne.
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4.5. Detekcja nanokrysztalow fluorkowych w dwufazowych
materialach zol-zelowych

Potwierdzenie krystalizacji faz fluorkowych typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) oraz MFs
(M =Y, La, Gd) w otrzymanych materialach zol-zelowych po obrdobce termicznej
w temperaturze 350°C przez 10 godzin odbylo si¢ przy uzyciu dyfrakcji rentgenowskiej,
a takze metod mikroskopowych oraz spektroskopowych. Identyfikacja jakosciowa
poszczegolnych faz fluorkowych zostatla przeprowadzona w oparciu o badania
rentgenowskiej analizy fazowej XRD, a s$rednie wielkosci uzyskanych krystalitow
fluorkowych zostaly oszacowane metoda Scherrera. Obrazowanie uzyskanych wytracen
nanokrystalicznych w obrgbie krzemionkowych matryc zol-zelowych odbylo si¢ przy
uzyciu wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii elektronowej HR-TEM. Powyzsze
badania zostaty uzupelione o dyfrakcje elektronowa z wybranego obszaru SAED, a takze
analiz¢ skfadu pierwiastkowego przy uzyciu spektroskopii dyspersji energii
promieniowania rentgenowskiego EDS. W celu oszacowania zmian strukturalnych
zachodzacych podczas przeprowadzonej obrobki cieplnej wykorzystano roéwniez unikalne
wiasciwosci spektroskopowe optycznie aktywnych jonow Eu®*, wynikajace z natury ich
wewnatrz-konfiguracyjnych przejéé elektronowych typu 4£85-4f8, ktorymi domieszkowano
badane materiaty zol-zelowe. Powyzsze metody badan pozwalaja na przeprowadzenie
pelnej charakterystyki otrzymanych dwufazowych materiatow amorficzno-krystalicznych,
ze szczegdlnym uwzglednieniem Krystalizacji faz fluorkowych w skali nanometrycznej

podczas procesu kontrolowanej obrobki cieplnej kserozeli.
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4.5.1. Nanokrysztaly fluorkowe typu MF, (M = Ca, Sr, Ba)

4.5.1.1. Rentgenowska analiza fazowa XRD oraz mikroskopia HR-TEM

Identyfikacje zmian strukturalnych towarzyszacych przeprowadzonemu procesowi
obrobki termicznej rozpoczeto od badan rentgenowskiej analizy fazowej XRD. Na
dyfraktogramach rentgenowskich zarejestrowanych dla kserozeli krzemionkowych przed
poddaniem ich procesowi obrobki termicznej widoczne jest szerokie pasmo zwigzane
z uporzadkowaniem bliskiego zasiggu w badanych matrycach zol-zelowych, czemu
towarzyszytl brak charakterystycznych waskich linii dyfrakcyjnych. Interpretacja
powyzszych obserwacji pozwolita na jednoznaczne wnioskowanie o amorficznym
charakterze  kserozeli  krzemionkowych.  Wskutek  przeprowadzonego  procesu
kontrolowanej obrobki cieplnej na zarejestrowanych dyfraktogramach stwierdzono
obecnos$¢ wyraznych waskich linii dyfrakcyjnych, natomiast na podstawie ich polozenia
katowego zidentyfikowano obecno$¢ faz fluorkowych. Wowczas dla materiatu
zol-zelowego o skladzie SG-Ca/Eu stwierdzono obecnos¢ fazy CaFz na podstawie
kartoteki ICDD PDF-2 nr 65-0535, dla materialu o sktadzie SG-Sr/Eu zidentyfikowano
obecnos¢ fazy SrF» na podstawie kartoteki ICDD PDF-2 06-0262, natomiast dla materiatu
zol-zelowego o skladzie SG-Ba/Eu potwierdzono obecno$¢ fazy BaF, na podstawie
kartoteki ICDD PDF-2 nr 88-2466 (Rys. 56). Wszystkie ze wskazanych faz fluorkowych
wykrystalizowaty w grupie przestrzennej Fm3m uktadu rombowego. Poszerzenie profilu
poszczegdlnych linii  dyfrakcyjnych wskazuje na utworzenie krystalitow w skali
nanometrycznej. Srednie wielkoéci uzyskanych krysztatow CaF,, SrF, oraz BaF, zostaly

zestawione w Tabeli 21.

Tabela 21. Srednie wielko$ci nanokrysztatéow CaF, SrF, oraz BaF, w otrzymanych materiatach zol-
zelowych.

Srednia wielko$¢ krystalitow

Uklad Faza krystaliczna [nm]
SG-Ca/Eu CaF 8,8
SG-Sr/Eu SrF; 11,4
SG-Ba/Eu BaF. 10,8
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Rys. 56. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD otrzymanych materiatow zol-zelowych o sktadach
SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu, SG-Ba/Eu.
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Rys. 57. Zdjgcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow CaF, otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-Ca/Eu.
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Rys. 58. Zdjgcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow SrF» otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-Sr/Eu.
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Rys. 59. Zdjgcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow BaF. otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-Ba/Eu.
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Wysokorozdzielecze zdjecia mikroskopowe HR-TEM obrazujace nanokrysztaty
CaF2, SrF. oraz BaF: rozproszone w otrzymanych materiatach zol-zelowych zostaty
przedstawione na Rys. 57-59. Obserwacja krysztalow w skali nanometrycznej zostata
przeprowadzona przy zastosowaniu kontrastu dyfrakcyjnego z wykorzystaniem techniki
jasnego pola. Zdjecia mikroskopowe materiatu o skladzie SG-Ca/Eu ujawnity obecnos¢
jednorodnie rozproszonych w matrycy zol-zelowej nanokrysztalow CaF2 o ksztalcie
sferycznym (Rys. 57). Ksztaltem sferycznym cechuja si¢ takze nanokrysztaty SrF»
otrzymane w czasie procesu kontrolowanej obrobki termicznej materialu o skladzie
SG-Sr/Eu, jednak ich dystrybucja w obrgbie amorficznej matrycy zol-zelowej nie jest juz
tak jednorodna, jak zaobserwowano dla nanokrysztalow CaF, w materiale SG-Ca/Eu.
W przeciwienstwie do otrzymanych nanokrysztalow CaF, krystality SrF> wykazuja
tendencj¢ do skupiania si¢ w okreslonych obszarach matrycy zol-zelowej (Rys. 58). Na
podstawie obrazu mikroskopowego dwufazowego materialu zol-zelowego o sktadzie
SG-Ba/Eu wyciaggnieto wniosek o utworzeniu aglomeratow przez otrzymane nanokrysztaty
BaF, (Rys. 59). Prawdopodobng przyczyng widocznej tendencji do tworzenia aglomeratow
sq defekty sieci krystalicznej, bedace efektem kompensacji tadunku elektrostatycznego
podczas podstawiania w macierzystych sieciach krystalicznych faz MF, kationow M?*
trojwartosciowymi jonami Eu®*. Zaobserwowano, ze znaczaca role w tym aspekcie
odgrywa roznica promieni jonowych dwuwartosciowych kationow metali M?*
(Ca%*: 1,00 A, Sr**: 1,18 A, Ba?": 1,35 A) oraz jonow Eu®* (1,07 A). Na podstawie
powyzszych obserwacji stwierdzono, ze wzrost roéznicy promieni jonowych Eu®* oraz M?*
prawdopodobnie sprzyja powstawaniu wigkszej ilosci defektow sieci krystalicznej,

zwigkszajac tym samym tendencje¢ do tworzenia aglomeratow.

Oszacowane na podstawie zdje¢ mikroskopowych wielkosci nanokrysztatow CaF»
oraz SrF; sa zgodne z danymi uzyskanymi metoda Scherrera. Utworzenie aglomeratow
przez nanokrysztaly BaF, w matrycy zol-zelowej o sktadzie SG-Ba/Eu uniemozliwito
oszacowanie wielko$ci pojedynczych krystalitow, stad brak mozliwo$ci poréwnania ze
srednig wielkoscia nanokrysztaldw BaF: wuzyskang w oparciu o zarejestrowany

dyfraktogram rentgenowski XRD.

Poréwnywalne wielkosci nanokrysztatow fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba)
zostaty otrzymane réwniez przez inne grupy badawcze podczas obrobki termicznej szkiet
opisanych w literaturze. Obecno$¢ nanokrysztatdw CaF» o $redniej wielkosci bliskiej

10 nm zidentyfikowano w materiale szklano-ceramicznym otrzymanym w czasie obrobki
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termicznej szkla o skladzie (45Si0,-25CaF2-20Al03-10Ca0):4%EuF: (% mol)
w temperaturze 700°C [218]. Utworzenie porownywalnej wielkoSci nanokrysztalow SrF»
odnotowano dla materialu szklano-ceramicznego otrzymanego na drodze obrobki
termicznej szkla o skladzie 50SiO.-20ZnF2-16SrF2-10Al0s-4EuFs (% mol) w temp.
660°C (Srednica nanokrysztatdow SrF»: 11 nm) [218], jak roéwniez dla materialu typu
szklo-ceramika uzyskanego podczas kontrolowanej obrobki cieplnej szkla o skladzie
50Si0,-22A1,03-20SrF2-6NaF-2EuFz (% mol) w temp. 590°C ($rednica nanokrysztalow
SrF2: 9 nm) [221]. Obecnos¢ krystalitow BaF2 o wielkosci okoto 10 nm zidentyfikowano
w materiatach typu szklo-ceramika uzyskanych po wygrzewaniu szkla o skladzie 68SiO»-

15BaF,-13K>C0s-2,75La203-1Sh203-0,25Eu203 (% mol) w temp. 600°C i 650°C [225].

Dla otrzymanych materialow o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu
przeprowadzono rowniez badania metoda dyfrakcji elektronowej z obszaru wybranego za
pomoca przestony selekcyjnej SAED, co pozwolito na pozyskanie obrazu dyfrakcyjnego
z niewielkiego obszaru badanych matryc zol-zelowych (Rys. 57-59). Wskaznikowanie
uzyskanych reflekséw wystepujacych w postaci koncentrycznych pier§cieni potwierdzito
krystalizacje faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) podczas kontrolowanej obrobki
termicznej kserozeli krzemionkowych w temperaturze 350°C przez 10 godzin. Badania
strukturalne zostaty ponadto uzupetione o analiz¢ sktadu pierwiastkowego w wybranych
obszarach zawierajagcych nanokrysztaty fluorkowe CaF, SrF, oraz BaF; przy uzyciu
spektroskopii dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego EDS. Udzial procentowy
poszczegbdlnych pierwiastkow, tj. krzemu, tlenu, fluoru oraz — zaleznie od skladu
materialow zol-zelowych — wapnia (SG-Ca/Eu), strontu (SG-Sr/Eu) lub baru (SG-Ba/Eu)
Zostat przedstawiony w Tabeli 22. Poniewaz jony Eu®* byly wprowadzane do matryc zol-
zelowych w postaci domieszki, ich stezenie znajdowalo si¢ ponizej granicy oznaczalnosci,

stad nie zostato ono uwzglednione w skiadzie procentowym.

Na podstawie przeprowadzonej analizy sktadu pierwiastkowego zidentyfikowano
obecno$¢ znacznych ilosci krzemu oraz tlenu niewatpliwie pochodzacych z obszaru
amorficznych matryc zol-zelowych. W oparciu o przedstawione wyniki analizy sktadu
pierwiastkowego materiatu zol-zelowego o skladzie SG-Ca/Eu stwierdzono obecnos¢

stechiometrycznych ilo$ci fluoru w stosunku do ilo$ci wapnia.
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Tabela 22. Zawarto$¢ procentowa poszczegdlnych pierwiastkbw w obszarach zawierajacych
nanokrysztaty fluorkowe w materiatach o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu.

Sklad pierwiastkowy
SG-Cal/Eu
Si O F Ca
% at. 30,0 61,4 59 2,7
% mas. 412 48,0 55 53
SG-Sr/Eu
Si ) F Sr
% at. 22,8 64,4 6,6 6,2
% mas. 24,9 40,0 14,1 21,0
SG-Ba/Eu
Si ) F Ba
% at. 33,4 52,4 11,8 2,4
% mas. 40,2 36,0 9,6 14,2

W przypadku probek zol-zelowych o sktadach SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu stwierdzono
natomiast niewielka nadwyzke zawartosci fluoru w stosunku do zidentyfikowanych ilosci
strontu (nadwyzka fluoru: okoto 5% mas.) oraz baru (nadwyzka fluoru: okoto 5,7% mas.).
Przypuszcza si¢, ze zawyzone zawartosci fluoru majg swoje zrodto w kompensacji tadunku
elektrostatycznego podczas wprowadzania trojwartoéciowych jonéw Eu®* do sieci

krystalicznej faz MF-.

4.5.1.2. Spektroskopia optycznie aktywnych jonow Eu®*

Charakterystyke spektroskopowg jonéw Eu®* w materialach zol-Zelowych
o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu rozpoczgto od rejestracji widm ekscytacji
podczas monitorowania czerwonej emisji o dtugosci fali Aem = 611 nm, odpowiadajace;j

przejsciu elektronowemu °Do — F,. Zarejestrowane widma przedstawiono na Rys. 60.
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Rys. 60. Widma ekscytacji jondw Eu®" w materiatach zol-zelowych o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu
oraz SG-Ba/Eu podczas monitorowania czerwonej emisji o dtugosci fali Aem = 611 nm.
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Na zarejestrowanych widmach ekscytacji widoczne sg pasma odpowiadajace
charakterystycznym przej$ciom elektronowym jonéw Eu®* z poziomu podstawowego ‘Fo
na nastgpujace poziomy wzbudzone: °D4 (361 nm), °G;, °L7 (w zakresie od 370 nm do
388 nm), °Le (kserozele: 395 nm (SG-Ca/Eu), 393 nm (SG-Sr/Eu), 394 nm (SG-Ba/Eu),
materiaty dwufazowe: 394 nm, 398 nm (SG-Ca/Eu), 393 nm (SG-Sr/Eu), 392 nm
(SG-Ba/Eu)), °D3 (415 nm), °D2 (464 nm), a takze °D1 (524 nm).

Zaréwno przed procesem kontrolowanej obrobki termicznej otrzymanych kserozeli,
jak 1 po jego przeprowadzeniu najwigksza intensywno$cig charakteryzuje si¢ pasmo
odpowiadajace przejéciu ‘Fo — °Le. Zaobserwowano, ze dhigosci fal przy ktorych
zarejestrowano maksimum wskazanego pasma wzbudzenia dla poszczegdInych materiatow
zol-zelowych waha si¢ w granicach kilku nanometréw od 392 nm do 398 nm. Dla
otrzymanego materialu dwufazowego SG-Ca/Eu zauwazono wyrazne rozszczepienie
pasma ‘Fo — °Ls na dwie sktadowe, sposréd ktorych skltadowa zarejestrowana przy
394 nm odznacza si¢ wigksza intensywnos$cig. Rozszczepienie pasma zwigzane jest
z dystrybucja optycznie aktywnych jonéw Eu®" miedzy nanokrysztaty fluorkowe a matryce
amorficzng [233]. Dla dwufazowych materialow zol-zelowych SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu
nie zaobserwowano rozszczepienia pasma 'Fo — °Ls, dla ktérego zarejestrowano tylko
jedno maksimum. W oparciu o powyzszg obserwacje stwierdzono, ze brak rozszczepienia
wskazanego pasma w przypadku materiatow SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu moze mie¢ zwigzek
Z najmniejszym stopniem dopasowania promienia jonowego Eu** wzgledem promieni
jonowych kationow Sr?* oraz Ba?*. Zaleznie od lokalizacji maksimum zarejestrowanego
pasma ‘Fo — °Le, widma emisyjne poszczegdlnych materialéw zol-zelowych zostaty

zarejestrowane po wzbudzeniu promieniowaniem o odpowiedniej dugosci fali (Rys. 61).

Na widmach emisyjnych materialdéw zol-zelowych o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu
oraz SG-Ba/Eu zarejestrowano pie¢ charakterystycznych pasm luminescencyjnych jondw
Eu** odpowiadajacych przejsciom elektronowym z poziomu wzbudzonego °Do na poziomy
’F; (J = 0-4) zachodzacych w obrebie konfiguracji 4f°. W oparciu o zarejestrowane widma
emisyjne stwierdzono, ze przed procesem obrobki termicznej dla kazdego z otrzymanych
materialow zol-zelowych najwigksza intensywnos$cig odznacza si¢ pasmo odpowiadajace

przejsciu °Do — 'F, 0 naturze dipolowo-elektrycznej.
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Rys. 61. Widma emisji jonow Eu®" w materiatach zol-zelowych o sktadach SG-Ca/Eu, SG-SI/Eu
oraz SG-Ba/Eu.
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Profile zarejestrowanych widm emisyjnych przed obrobka cieplng pozwolily
wnioskowaé o wysokim stopniu asymetrii lokalnego otoczenia wokol jonéw Eu®* oraz
udziale wigzan kowalencyjnych pomiedzy jonami domieszki aktywnej, a ich najblizszym
otoczeniem w krzemionkowych matrycach zol-zelowych. W efekcie przeprowadzonego
procesu kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli zaobserwowano znaczace zmiany we
wzajemnej intensywnosci pasm odpowiadajacych przejéciom elektronowym °Do — Fy
oraz °Do — 'F2. Konsekwencja optyczna przeprowadzonego procesu obrobki termicznej
kserozeli jest radykalny spadek intensywnosci pasma odpowiadajacego przejsciu
°Dy — F» 0 naturze dipolowo-elektrycznej oraz znaczacy wzrost intensywnosci pasma
zwigzanego z przejsciem dipolowo-magnetycznym Do — ‘F1. Wskazane zmiany w profilu
zarejestrowanych widm emisyjnych stanowig rezultat przemian strukturalnych
towarzyszacych procesowi obrobki cieplnej, ktore stwierdzono w oparciu o badania
rentgenowskiej analizy fazowej XRD oraz mikroskopii elektronowej HR-TEM.
Interpretacja wskazanych zmian w profilach zarejestrowanych widm emisyjnych pozwolita
stwierdzi¢, iz po procesie obrobki cieplnej kserozeli o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz
SG-Ba/Eu nastapil znaczacy wzrost symetrii w najblizszym otoczeniu wokot optycznie
aktywnych jonéw Eu®*, a takze zmiana charakteru wiazan pomiedzy jonami aktywatora
1 ich lokalnym otoczeniem w matrycy na jonowe. Posta¢ widm emisyjnych
zarejestrowanych dla jonéw Eu®* w otrzymanych materiatach amorficzno-krystalicznych
pozwolita wnioskowa¢ o ich wbudowaniu w sieci krystaliczne otrzymanych faz
fluorkowych CaF, SrF; oraz BaF,. WartoSci wspotczynnika R/O przed oraz po procesie
kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli o skladach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz
SG-Ba/Eu przedstawiono w Tabeli 23.

Tabela 23. Warto$ci wspotczynnika R/O wyznaczone dla materiatlow zol-zelowych SG-Ca/Eu,
SG-Sr/Eu i SG-Ba/Eu zaréwno przed, jak i po obrobce termicznej.

Sklad Wspolezynnik R/O
przed wygrzewaniem PO Wygrzewaniu
SG-Ca/Eu 413 051
SG-Sr/Eu 3,50 030
SG-Ba/Eu 3,75 034
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Poza spadkiem warto$ci wspotczynnika R/O, o wbudowaniu optycznie aktywnych jondéw
Eu** w sieci krystaliczne otrzymanych faz fluorkowych typu MF, (M = Ca, Sr, Ba)
swiadczy takze widoczne rozszczepienie pasm luminescencyjnych, ktére jest rezultatem
oddzialywania pola krystalicznego na strukture elektronowa optycznie aktywnych jonow
Eu*. Wedtug danych zamieszczonych w literaturze, jony Eu®" zajmuja w krysztatach typu
MF. (M = Ca, Sr, Ba) pozycje o symetrii Cay lub Csy zaleznie od rodzaju fazy krystalicznej
oraz stezenia domieszki aktywnej [143, 153-157]. Dla symetrii C4v i Cav oczekuje si¢
dwoch skladowych pasma odpowiadajacego przejSciu  dipolowo-magnetycznemu
°Dg — ’F1, natomiast pasmo zwigzane z przejéciem dipolowo-elektrycznym °Do — 'F
powinno ulec rozszczepieniu odpowiednio na cztery (Cav) oraz trzy sktadowe (Cay).
W przypadku pasma *Do — "F3 mozna spodziewa¢ sie rozszczepienia na pigé sktadowych,
natomiast dla pasma przypisanego przejéciu elektronowemu °Do — ‘F4 oczekuje sie
odpowiednio siedmiu (Cay) oraz sze$ciu (Cay) sktadowych [38]. Rozrdznienie wskazanej
ilosci sktadowych poszczegdlnych pasm emisyjnych jest jednak dos¢ trudne zwazywszy na
fakt, Zze rejestrowane widma emisyjne stanowia wypadkowa luminescencji jonéw Eu®*
znajdujacych si¢ zarbwno w nanokrysztalach fluorkowych, jak rowniez w amorficznych
matrycach zol-zelowych. Stad tez wplyw pola krystalicznego jest W znacznej mierze
maskowany. Podobny efekt zaobserwowano takze dla innych materiatow dwufazowych
zawierajgcych nanokrysztaty typu MF, (M = Ca, Sr, Ba) opisanych w literaturze.
Porownywalny ksztalt oraz rozszczepienie pasm emisyjnych, jak dla otrzymanego
dwufazowego materialu zawierajgcego nanokrysztaty CaF, (SG-Ca/Eu), zarejestrowano
dla materiatow otrzymanych podczas obrobki termicznej szkta o sktadzie 60Si102-10CaF--
9Na20-7Ca0-5K,0-2MgO-1Eu,03 w temp. 560°C [111] oraz kserozelu o skladzie
(95Si02-5CaF,):1%Eu** w temp. 800°C [230] (wyjatek stanowi réznica we wzajemnej
intensywnoéci pasm odpowiadajacych przejsciom elektronowym °Do, — ‘F, oraz
Dy — 'F1). Podobny ksztalt oraz stopief rozszczepienia pasm emisyjnych, jak dla
otrzymanych materialow dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty SrF. (SG-Sr/Eu) oraz
BaF, (SG-Ba/Eu), zarejestrowano rowniez dla materiatow amorficzno-krystalicznych
otrzymanych po wygrzewaniu szkiet o sktadzie 40Si02-25Al,03-15Na>CO3-19SrF2-1EuF3
(% mol) w temp. 600°C oraz 650°C [223], szkiel o skiadzie (50SiO2-20ZnF>-20SrF,-
10Al203):1% EuFs (% mol) w temp. 660°C [220], jak rowniez kserozeli o skladzie
(95Si02-5BaF):1% Eu®*" w temp. 800°C [107].
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Analiza wiasciwos$ci fotoluminescencyjnych materialow zol-zelowych o skladach
SG-Ca/Eu, SG- Sr/Eu, SG-Ba/Eu przed procesem kontrolowanej obrobki cieplnej oraz po
jej przeprowadzeniu zostala poszerzona o rejestracje krzywych zaniku luminescencji

z poziomu °Do jonéw Eu®'. Zarejestrowane krzywe zostaly przedstawione na Rys. 62.

Zarejestrowane krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonow Eu®
w otrzymanych kserozelach krzemionkowych maja charakter funkcji mono-
eksponencjalnych. W zwigzku z charakterem zarejestrowanych krzywych przed procesem
obrobki cieplnej stwierdzono, ze jony Eu®' sa usytuowane tylko w jednym osrodku
relaksacyjnym, dlatego tez dla jonéw domieszki optycznie aktywnej znajdujacych sie
w matrycy krzemionkowej kserozeli wyznaczono tylko jeden czas zaniku, t(°Do).
Uzyskane wowczas warto$ci czasu zaniku luminescencji mieszczg si¢ w zakresie od
0,22 ms do 0,29 ms. Czasy zycia poziomu wzbudzonego °Do sa wowczas stosunkowo
krotkie, co jest wynikiem obecnosci licznych grup OH w matrycach zol-zelowych
pochodzacych od pozostalosci wody, komponentow organicznych, a takze grup
silanolowych Si-OH wcigz ksztaltujagcej si¢ sieci krzemionkowej. W oparciu
0 przeprowadzone badania spektroskopii w podczerwieni, maksimum pasma zwigzanego
z drganiami grup OH zostato zidentyfikowane przy liczbie falowej bliskiej 3230 cm™. Stad
tez do pokrycia przerwy energetycznej migdzy poziomem °Do oraz ‘Fg jonéw Eu®*, ktorej
warto$é jest szacowana na blisko AE = 12500 cm™, konieczna jest obecnos¢ tylko czterech
grup OH w lokalnym sgsiedztwie jonéw domieszki aktywnej. Wowczas
prawdopodobienstwo przekazania energii wzbudzenia jonow Eu®* sasiadujacym grupom
OH jest bardzo wysokie, zwickszajac tym samym w sposob znaczny udziat relaksacji
0 charakterze bezpromienistym. Po przeprowadzonym procesie obrobki cieplnej kserozeli
zarejestrowane krzywe majg charakter funkcji bi-eksponencjalnych. Charakter
zarejestrowanych krzywych dla jonéw Eu® w materiatach amorficzno-krystalicznych
wskazuje na dystrybucje jonow domieszki aktywnej migdzy dwa osrodki relaksacyjne,
w ktorych zanik luminescencji odbywa si¢ z ro6zng szybkoscig. Rolg osrodkow
relaksacyjnych peliag wowczas amorficzne matryce zol-zelowe (w ktorych po obrobee
termicznej dominuja drgania jednostek Q° w tetraedrach [SiO4] zidentyfikowane przy
liczbie falowej 1053 cm?) oraz krysztalty fluorkowe CaF, (466 cm?), SrF,
(366 cm™), BaF, (319 cm™). Po obrobce termicznej wyznaczono zatem dwa czasy zycia
poziomu °Do: 11(°Do) oraz 12(°Do). Krétsze sktadowe 11(°Do) odpowiadaja czasom zycia

poziomu °Do tych sposrod jonow Eu*, ktore po obrobce termicznej kserozeli pozostaty
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w krzemionkowych matrycach zol-zelowych i nie ulegly wbudowaniu w sieci krystaliczne
otrzymanych nanokrysztaléw fluorkowych. Wartosci sktadowych 11(°Do) podczas
monitorowania pomaranczowej emisji zwiazanej z przejsciem dipolowo-magnetycznym
Do — 'F1 53 rowne 1,64 ms (SG-Ca/Eu), 2,16 ms (SG-Sr/Eu) oraz 2,12 ms (SG-Ba/Eu).
Podczas monitorowania emisji czerwonej zwigzanej z przejsciem dipolowo-elektrycznym
Dy — 'F2 wyznaczone zostaly nastepujace wartosci sktadowych t1(°Do): 1,05 ms
(SG-Ca/Eu), 1,07 ms (SG-Sr/Eu) oraz 0,69 ms (SG-Ba/Eu). Bardzo interesujgcym efektem
jest obserwowane wydtuzenie czasow zycia luminescencji jonéw Eu®* w krzemionkowych
matrycach zol-zelowych po obrobce termicznej (skladowe t1(°Do)) w pordwnaniu
z czasami zycia wyznaczonymi dla jonow Eu®* przed wygrzewaniem (t(°Do)). Wskazane
roznice zwigzane sg z redukcja ilosci grup OH podczas obrébki cieplnej, w czasie ktorej
nastepuje zarOwno odparowanie wody 1 komponentow organicznych zastosowanych
podczas syntezy, jak roéwniez zmniejszenie ilosci wolnych grup silanolowych Si-OH
wskutek postepujacej reakcji polikondensacji. Dhuzsze sktadowe 12(°Do) zostaly zatem
zinterpretowane jako czasy zycia poziomu wzbudzonego °Do jonéw Eu®*, ktore zostaty
wbudowane w sieci krystaliczne faz fluorkowych typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba). Znaczne
wydtuzenie skladowych 12(°Do) jest konsekwencja niskich energii fononowych
otrzymanych  krysztalow  fluorkowych, co tym samym znacznie ogranicza
prawdopodobienstwo relaksacji o charakterze bezpromienistym. Podczas monitorowania
pomaranczowej emisji zwiazanej z przejsciem dipolowo-magnetycznym °Do — 'F1
wartoéci sktadowych 12(°Do) sa rowne 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 odpowiadajacej przejéciu dipolowo-elektrycznemu °*Do — 'F
wyznaczone zostaly nieco krotsze wartosci sktadowych 12(°Do): 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 °Do jonéw Eu®* w materiatach zol-zelowych
o sktadach SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu.
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Czasy zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®* w otrzymanych materiatach
zol-zelowych porownano z czasami zycia deklarowanymi w literaturze dla innych
tlenkowo-fluorkowych szkiet lub kserozeli, a takze materiatlow dwufazowych otrzymanych
wskutek poddania ich procesowi kontrolowanej obrobki termicznej. Wyznaczone czasy
zycia poziomu °Do jonéw Eu®* w otrzymanych kserozelach o skladzie SG-Ca/Eu
I SG-Ba/Eu sg zbiezne z wartosciami deklarowanymi w literaturze dla kserozelu o skladzie
(95Si0,-5CaF2):1% Eu®* (% mol) (t = 0,26 ms) [230] oraz dla kserozelu o skladzie
(95Si02-5BaF2):1% Eu** (% mol) (t = 0,27 ms) [107]. Poréwnujac natomiast warto$ci
czasow zycia dla jonéw Eu®* w otrzymanym kserozelu o skladzie SG-Sr/Eu z danymi
literaturowymi, zauwazono, ze dla szkiet opisanych w literaturze odnotowano dluzsze
czasy zycia. Wydhuzenie czasow zycia przed obrobka termiczng jest szczegolnie widoczne
dla szkiet o sktadzie (50Si02-20ZnF,-20SrF,-10Al.03):1% Eu®* (t = 3,58 ms) [230] oraz
50Si0,-22A1,03-20SrF2-6NaF-2EuFz (% mol) (t = 2,74 ms) [221]. Roznice w czasach
zycia jondow Eu®* w szklach otrzymanych metoda wysokotemperaturowego topienia [221,
230] oraz kserozelach [107, 230] (rowniez opisanych w niniejszej pracy) wynikaja
prawdopodobnie z obecnosci grup OH w strukturze kserozeli, ktérych ilos¢ powinna by¢
znacznie mniejsza w szktach otrzymanych metoda konwencjonalng. Porownujac natomiast
czasy zycia poziomu °Do jonéw Eu* w materialach dwufazowych zaobserwowano, ze
odnotowane wartosci dla otrzymanego materialu zol-zelowego zawierajagcego
nanokrysztalty CaF, (SG-Ca/Eu) sg dluzsze od odnotowanego czasu dla jedynego
opisanego w literaturze materialu dwufazowego na bazie nanokrysztatow CaF»
otrzymanego na drodze obrobki termicznej kserozelu o sktadzie (95Si02-5CaF2):1% Eu®*
(% mol) w temp. 800°C (t = 5,50 ms). Rowniez dla materiatu zol-zelowego zawierajacego
rozproszone w amorficznej matrycy krzemionkowej nanokrysztaty SrF2 (SG-Sr/Eu)
wyznaczono najdluzsze czasy zycia w poréwnaniu z warto$ciami deklarowanymi dla
innych materialow dwufazowych na bazie nanokrysztatdow SrF.. Dla dwufazowego
Materialu otrzymanego na drodze kontrolowanej obrobki cieplnej szkla o skfadzie (50SiO-2-
20ZnF»-20SrF2-10A1,03):1% EUFs wyznaczono czas zycia poziomu °Dg jonéw Eu*
wynoszacy 5,05 ms [220], natomiast zaleznie od temperatury wygrzewania szkiet
o sktadzie 50Si02-22Al>03-20SrF2-6NaF-2EuFs wyznaczono czasy zycia rowne 2,56 ms
(590°C) oraz 2,55 ms (620°C) [221]. Krétsze czasy zaniku luminescencji wyznaczono dla
materialdow szklano-ceramicznych otrzymanych po kontrolowanej obrdbce termicznej
szkiet o sktadzie 73TeO2-18SrF,-4Ba0-3Bi.03-2Eu.03 w temp. 370°C przez okres 6 godz.
(t= 0,68 ms) oraz 24 godz. (t = 0,73 ms) [222].
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Zestawienie wybranych wlasciwosci charakteryzujacych otrzymane materiaty

dwufazowe SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu przedstawiono w Tabeli 24.

Tabela 24. Wybrane wlasciwosci otrzymanych materiatow amorficzno-krystalicznych SG-Ca/Eu,
SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu.

Dwufazowe materialy amorficzno-krystaliczne

Parametr SG-CalEu SG-Sr/Eu SG-Ba/Eu
R/O 0,51 0,30 0,34
czasy zycia poziomu 1,64 (t2) 2,16 (12) 2,12 (1)
Do 12,91 ms (12) 8,25 ms (12) 4,62 ms (12)
energia fononowa fazy 466 cmt 366 cm 319 cm
krystalicznej
prﬁggzﬁ dol\ljﬁfvy 1,00 A 1,18 A 135A
srednia wielkos¢ 8.8 nm 114 nm 10.8 nm
nanokrysztatow ' ' '

Najdhuzsze czasy zycia poziomu wzbudzonego °Do jonéw Eu®" w otrzymanych
dwufazowych materiatach zol-zelowych zawierajacych nanokrysztaly typu MF»
(M = Ca, Sr, Ba) zarejestrowano dla materialu zawierajagcego nanokrysztalty CaF»
(SG-Ca/Eu), posrednie dla materialu z rozproszonymi W matrycy amorficznej
nanokrysztatami SrF»> (SG-Sr/Eu), najkrotsze z kolei dla materialu zawierajacego
aglomeraty nanokrysztalow BaF, (SG-Ba/Eu). Analiza czaséw zaniku luminescencji
w aspekcie energii fononowych poszczegolnych faz krystalicznych pozwolita stwierdzic,
iz najbardziej efektywne wbudowanie optycznie aktywnych jonéw Eu®" w sieci
krystaliczne faz fluorkowych typu MF, uzyskano dla materialu zol-zelowego
zawierajacego nanokrysztaly CaF2. Nieco mniej efektywne wbudowanie jonow aktywatora
stwierdzono dla materialu z rozproszonymi nanokrysztalami SrF», natomiast najmniej
efektywne — dla materiatu zol-zelowego zawierajacego aglomeraty nanokrysztatow BaFb.
Powyzsza tendencja niewatpliwie ma zwigzek ze stopniem dopasowania promienia
jonowego domieszki aktywnej (Eu®*: 1,07 A) z promieniami jonowymi kationdw metali
M?* tworzacych sie¢ macierzystych krysztaléw, ktore rosng w nastepujacym szeregu
Ca?* (1,00 A) — Sr#* (1,18 A) — Ba?* (1,35 A).

Uwzgledniajac powyzszy kontekst zwigzany z wyrazng zalezno$cig migdzy
promieniem jonowym kationow M?* (M = Ca, Sr, Ba) a wyznaczonymi czasami Zycia
poziomu °Do jonéw Eu** zaobserwowano jednak nieoczekiwang relacje w wartosciach

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 jonow Eu®" w sieé
krystaliczng fazy CaF», dla materialu dwufazowego SG-Ca/Eu odnotowano najwyzsza
warto$¢ wspotczynnika R/O. Wskazana nietypowa zmiana prawdopodobnie ma swoje
zrodlo w kompensacji nadmiaru wprowadzonego dodatniego tadunku elektrostatycznego,
podczas wbudowania optycznie aktywnych jonéw Eu* w macierzyste sieci krystaliczne
faz typu MF, (M = Ca, Sr, Ba). Wowczas efektywne wbudowanie jonow Eu®* wywoluje
zaburzenie symetrii w jego lokalnym otoczeniu, tj. symetrii O, macierzystych krysztatow
faz typu MF2, co moze by¢ odpowiedzialne za niewielki wzrost warto$ci wspolczynnika
R/O. Podobnej interpretacji wspotczynnikow R/O dla materialdéw szklano-ceramicznych
zawierajgcych nanokrysztaty fluorkowe CaF> dokonat zespot badawczy Y. Li. Wzrostowi
temperatury obrobki cieplnej wyjsciowych szkiet o skladzie (60SiO2-15Bi>,O3-15Na,0-
8CaF2-2NaF):0,25%Eu,0s (% mol) towarzyszytl sukcesywny wzrost wartosci
wspoétczynnika R/O, co autorzy przypisali postepujacemu znieksztalceniu macierzystej
sieci krystalicznej fazy CaF, wskutek rosnacego stezenia jonéw Eu®* [105]. Pordéwnywalne
natomiast wartosci wspolczynnika R/O odnotowano dla materialdw zawierajacych
nanokrysztaty SrF, (R/O = 0,30) oraz BaF. (R/O = 0,34). Bioragc pod uwage, ze
wspofczynniki R/O wyznaczane dla materiatow dwufazowych stanowig wypadkowsa
wspotczynnika  intensywnosci  luminescencji  dla  jonéw Eu®*  zlokalizowanych
w nanokrysztatach fluorkowych oraz znajdujagcych si¢ w amorficznych matrycach
krzemionkowych, powyzsza relacje wspolczynnikow R/O wyznaczonych dla materiatlow
SG-Sr/Eu oraz SG-Ba/Eu po obrobce termicznej mozna wytlumaczyé prawdopodobnymi
roznicami w asymetrii lokalnego otoczenia wokol jonow Eu®* w matrycach
krzemionkowych. Analiza czaséw zycia poziomu wzbudzonego °Do jonéw Eu®* oraz
spadku warto$ci wspotczynnika R/O po obrdbce termicznej materialdow zol-zZelowych
SG-Ca/Eu, SG-Sr/Eu, a takze SG-Ba/Eu pozwolita stwierdzi¢ brak zauwazalnego wptywu
kompensacji fadunku elektrostatycznego na zmniejszenie efektywnos¢ wbudowania jonow

aktywatora w sieci krystaliczne nanokrysztatow MF2 (M = Ca, Sr, Ba).
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4.5.2. Nanokrysztaly fluorkowe typu MFs; (M =Y, La, Gd)

4.5.2.1. Rentgenowska analiza fazowa XRD oraz mikroskopia HR-TEM

Weryfikacj¢ natury materialow zol-zelowych o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz
SG-Gd/Eu zaréwno przed procesem obrobki termicznej, jak i po jej przeprowadzeniu
rozpoczgto od badan rentgenowskiej analizy fazowej XRD. Wyniki przeprowadzonych
badan potwierdzity amorficzny charakter kserozeli krzemionkowych, natomiast obecnos¢
waskich linii dyfrakcyjnych wskazujacych na obecnos¢ faz krystalicznych stwierdzono po
ich kontrolowanej obrobce cieplnej. Dla materiatlu zol-zelowego o skladzie SG-Y/Eu
stwierdzono obecno$¢ fazy YFsz na podstawie kartoteki ICDD PDF-2 nr 32-1431, dla
materiatu 0 sktadzie SG-La/Eu zweryfikowano obecno$¢ fazy LaFz w oparciu kartoteke
ICDD PDF-2 08-0461, natomiast dla materiatu o skladzie SG-Gd/Eu zidentyfikowana
zostata faza GdFz na postawie Kkartoteki ICDD PDF-2 12-0788. Zaréwno faza YF3, jak
rowniez GdFs wykrystalizowaly w grupie przestrzennej Pnma ukladu rombowego,
natomiast faza LaFs wykrystalizowata w ukladzie heksagonalnym opisywanym grupg
przestrzenng P63/mmc (Rys. 63). Poszerzenie profilu zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych
wyraznie wskazuje na krystalizacje faz fluorkowych w skali nanometrycznej. Srednie
wielkoséci otrzymanych nanokrysztatow fluorkowych typu MFs; (M = Y, La, Gd)

oszacowane na podstawie rOwnania Scherrera przedstawiono w Tabeli 25.

Tabela 25. Srednie wielkosci nanokrysztaléw typu MFs (M =Y, La, Gd) w otrzymanych materiatach
zol-zelowych.

Faza krystaliczna Srednia wielko$é krystalitéw [nm]
YFs 15,4
LaFs 8,1
GdF3 6,3
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Rys. 63. Dyfraktogramy rentgenowskie XRD otrzymanych materiatow zol-zelowych
o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu, SG-Gd/Eu.
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Majac na uwadze, ze otrzymane materialy amorficzno-krystaliczne sa
domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu®*, zaobserwowano niewielkie
przesunigcic  katowe  zarejestrowanych  linii  dyfrakcyjnych w  poréwnaniu
z dyfraktogramami wzorcowymi faz YFs, LaFs oraz GdFs. Podstawienie kationow
M3 (M =Y, La, Gd) w sieciach krystalicznych macierzystych krysztaléw fluorkowych
przez jony Eu®* o odmiennym promieniu jonowym (1,07 A) niesie za sobg w konsekwencji
zmian¢ parametrow komorek elementarnych, czego rezultatem jest niewielkie przesunigcie
linii dyfrakcyjnych. Stosunkowo najwigksze przesunigcie linii dyfrakcyjnych w strone
wyzszych wartosci kata 20 zaobserwowano dla materiatu zol-zelowego z rozproszonymi
w amorficznej matrycy krzemionkowej nanokrysztatami LaF3 (SG-La/Eu), co jest efektem
najwiekszej réznicy w promieniach jonowych La* (1,16 A) oraz Eu** (1,07 A). Dla
materialow zol-zelowych zawierajagcych nanokrysztalty YFz (SG-Y/Eu) oraz GdFs
(SG-Gd/Eu) zaobserwowano najmniejsze przesuniecie linii dyfrakcyjnych, co z kolei
stanowi rezultat zblizonych wartoéci promieni jonowych kationow M3* macierzystych
krysztatow (Y3*: 1,02A, Gd*: 1,05 A) oraz jonéw domieszki optycznie aktywnej
(Eu®*: 1,07A).

Obrazowanie nanokrysztatow YFs, LaFs oraz GdFsz zidentyfikowanych metods
rentgenowskiej analizy fazowej odbyto si¢ przy uzyciu wysokorozdzielczej transmisyjne;j
mikroskopii  elektronowej HR-TEM (Rys. 64-66). Obserwacj¢ otrzymanych
nanokrysztatlow fluorkowych przeprowadzono przy zastosowaniu kontrastu dyfrakcyjnego

z wykorzystaniem techniki jasnego pola.
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Rys. 64. Zdjgcia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow YF3 otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-Y/Eu.
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Rys. 65. Zdjg¢cia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow LaF3 otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-La/Eu.

126



Rys. 66. Zdj¢cia wysokorozdzielcze HR-TEM (1a, 1b) oraz obraz dyfrakcyjny SAED (2)
nanokrysztatow GdFz otrzymanych w materiale zol-zelowym o sktadzie SG-Gd/Eu.
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Zdjecia mikroskopowe otrzymanych materialdw amorficzno-krystalicznych
ujawnilty obecnos¢ jednorodnie rozproszonych nanokrysztatow fluorkowych w matrycach
zol-zelowych. Obraz mikroskopowy materiatu zol-zelowego SG-Gd/Eu ujawnit obecno$é
nanokrysztalow GdF3 o ksztalcie sferycznym (Rys. 66). W przypadku nanokrysztatlow YF3
(SG-Y/Eu) oraz LaFs: (SG-La/Eu), ich ksztalt jest nieco wydluzony i odbiega od
sferycznego. Z drugiej jednak strony w obrebie widocznych obiektow o wydhuzonym
ksztalcie mozna wyr6zni¢ sferyczne obszary o silniejszym kontrascie (Rys. 64, Rys. 65).
W przeciwienstwie do otrzymanych materialow dwufazowych na bazie nanokrysztalow
fluorkowych typu MF, (M = Ca, Sr, Ba), dla zol-zelowych materialow amorficzno-
krystalicznych zawierajacych rozproszone w matrycach krzemionkowych nanokrystality
MFs (M =Y, La, Gd) nie zaobserwowano tendencji do tworzenia aglomeratow.
Oszacowane na podstawie zdje¢ mikroskopowych wielkosci nanokrysztatow YFs, LaFs
oraz GdFz sg zbiezne ze S$rednimi wielkosciami krystalitOw wyznaczonych metoda
Scherrera. Analizujgc dane zawarte w biezacej literaturze, porownywalne wielkoSci
nanokrysztatéw fluorkowych typu MFz (M =Y, La, Gd) odnotowano réwniez dla innych
tlenkowo-fluorkowych materialow dwufazowych. Obecnos¢ nanokrysztatow fluorkowych
YFs o éredniej wielkosci bliskiej 11 nm zidentyfikowano w materiale dwufazowym
otrzymanym na drodze obrobki cieplnej kserozelu o sktadzie (90SiO2-10YFs):0,1% Eu®*
(% mol) w temp. 675°C [232]. W przypadku materiatow dwufazowych zawierajacych
nanokrysztaty LaFs poréwnywalne wielkosci utworzonych krystalitow (<10 nm)
odnotowano po kontrolowanym procesiec wygrzewania kserozeli o skladzie 90SiO»-
(10-x)La(O,F)-xEu(O,F) (x =0,1; 0,3; 0,5; 0,7, 1,0) w zakresie temperaturowym od 300°C
do 500°C [234]. Obecnos¢ rownie matych krystalitow GdFz rozproszonych w obrebie
matrycy zol-zelowej jak dla badanego materiatu SG-Gd/Eu (6,3 nm) zidentyfikowano po
wygrzewaniu kserozeli o sktadzie 90Si02-9GdFs-1EuFs w temp. 400°C (~5 nm) [179] oraz
(80Si02-20GdFs3):0,5% Eu®" w temp. 550°C (7,2 nm + 0,5 nm — 9,0 nm + 0,5 nm) [235].

Dla otrzymanych amorficzno-krystalicznych materiatow SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz
SG-Gd/Eu przeprowadzono takze badania metodg dyfrakcji elektronowej z wybranego
obszaru SAED (Rys. 64-66). W efekcie uzyskano refleksy w postaci koncentrycznych
pierscieni, ktorych wskaznikowanie potwierdzito krystalizacj¢ faz fluorkowych YF3
(SG-Y/Eu), LaFs (SG-La/Eu) oraz GdFs (SG-Gd/Eu), bedacej efektem rozkiadu
termicznego trifluorooctanow w temperaturze 350°C w ciggu 10 godzin. Dalsza

charakterystyka otrzymanych materialdw zol-Zelowych odbyla si¢ poprzez analize sktadu
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pierwiastkowego w obszarach zawierajacych nanokrysztaly YF3, LaFs oraz GdFz. Analiza
ta zostala przeprowadzona przy uzyciu spektroskopii z dyspersja energii promieniowania
rentgenowskiego EDS. Procentowy udzial poszczegdlnych pierwiastkow: krzemu, tlenu,
fluoru, a takze — zalezno$ci od skladu otrzymanych materialdow zol-zelowych — itru
(SG-Y/Eu), lantanu (SG-La/Eu) Ilub gadolinu (SG-Gd/Eu) zostal przedstawiony
w Tabeli 26. Majac na uwadze, ze jony Eu®* zostaly wprowadzone w postaci domieszKi,

ich st¢zenie znajdowalo si¢ ponizej granicy oznaczalnos$ci.

Tabela 26. Zawarto$¢ procentowa poszczegdlnych pierwiastkbw w obszarach zawierajacych
nanokrysztaty fluorkowe dla materiatéw o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu.

Sklad pierwiastkowy
SG-Y/Eu
Si ®) 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 55 2,3
% mas. 39,8 40,2 4,5 15,5

Na podstawie przeprowadzonej analizy sktadu pierwiastkowego badanych materiatow
zol-zelowych stwierdzono obecno$¢ znacznych ilo$ci krzemu oraz tlenu pochodzacych
z obszaru amorficznych matryc krzemionkowych. Stwierdzono ponadto obecnosé
stechiometrycznych iloéci fluoru oraz poszczegdlnych metali, tj. itru, lantanu oraz
gadolinu, a tym samym potwierdzono utworzenie krysztalow YFs, LaFs, a takze GdFs
w obrebie matryc krzemionkowych podczas procesu kontrolowanej obrobki cieplnej

kserozeli.
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4.5.2.2. Spektroskopia optycznie aktywnych jonéw Eu*

Analize wlasciwosci spektroskopowych jonow Eu®* w materiatach zol-zelowych
o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu rozpoczgto od zarejestrowania widm
ekscytacji podczas monitorowania czerwonej emisji o dlugosci fali Aem = 611 nm
odpowiadajacej przejéciu °Do — Fo. Zarejestrowane widma zostaly przedstawione na
Rys. 67.

Podobnie jak dla materiatow zol-zelowych SG-M/Eu (M = Ca, Sr, Ba) widma
ekscytacji ujawnity obecno$¢ pasm odpowiadajacych charakterystycznym przejsciom
elektronowym z poziomu ’Fo na kolejne poziomy wzbudzone, tj. °D4 (361 nm), °G,, °L;
(zakres od 370 nm do 388 nm), °Ls (393 nm — przed obrobka termiczna, 394 nm, 397 nm —
po obrdbee termicznej), °Ds (415 nm), °D, (464 nm) oraz °D; (524 nm). Dla materiatu
SG-Gd/Eu zarejestrowano rowniez pasmo z maksimum przy diugosci fali 273 nm
w zakresie posredniego ultrafioletu, ktore zwigzane jest z przejsciem elektronowym
8S72 — ©1; jonow Gd*'. Fakt, ze wskazane pasmo zostalo zarejestrowane podczas
monitorowania charakterystycznej czerwonej emisji jondéw Eu®" (Aem = 611 nm), dowodzi
zachodzacego transferu energii Gd** — Eu®*. W oparciu o zarejestrowane widma
ekscytacji stwierdzono, ze zaro6wno przed procesem obrobki termicznej jak 1 po jego
przeprowadzeniu najwickszg intensywnoscia odznacza si¢ pasmo zwigzane z przejsciem
elektronowym 'Fo — °Le. W przypadku badanych kserozeli krzemionkowych, dla
wskazanego pasma zidentyfikowano jedno maksimum przy dlugosci fali 393 nm. Po
procesie kontrolowanej obrobki termicznej przeprowadzonej w temperaturze 350°C dla
omawianego pasma rozroézniono dwie skladowe o odmiennej intensywnosci, ktorych
maksima zarejestrowano przy 394 nm oraz 397 nm. Analizujagc dane literaturowe,
rozszczepienie pasma 'Fo — °Lg pozwala wnioskowaé o rozproszeniu jonéw Eu** miedzy
utworzone nanokrysztaty fluorkowe YFz (SG-Y/Eu), LaFs (SG-La/Eu) lub GdFs
(SG-Gd/Eu) i zol-zelowe matryce krzemionkowe w badanych materiatach dwufazowych.
Zaohserwowano ponadto, ze dla dwufazowych materiatow SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu
wicksza intensywnos$cia charakteryzuje si¢ sktadowa pasma przy 394 nm, z kolei dla
materiatlu dwufazowego SG-La/Eu skfadowa pasma przy dlugosci fali 397 nm odznacza

si¢ najwiekszg intensywnoscia.

130



SG-Y/Eu _ 394 nm
E
7 5
E
F,— 'L, :
o
2
= :3
g g
= g
£ 2
3 £
[l
O . . . :
8 370 380 330 400 410
Dlugoe$é fali [nm)]
§ iy g (nm]
> v
2 <+ o {a) przed obrébka termiczng
" . . .
%’ a 4 {b) po obrdbce termicznej
= 1 -
o "u-

T T T
350 400 450 500 550
Diugoéé fali [nm]

SG-La/Eu _ 397 nm
5
7 5 z
Fo — L6 e
el
1]
&
ey 2
3
z Z
= 2
1)
3 E
[ |
3 370 380 390 400 410
§ iy Diugosc fali [nm]
-
> l
g - up (a) przed obrobkg termiczna
7} .‘,D (b) po obrébce termicznej
g 1
£ 0 =
o "m
™
M
T T T
350 400 450 500 550
Dtugosé fali [nm]
SG-Gd/Eu I A 394 nm
b =
N
T:. 5
L =
ool " e
— N
5| T 8
S
@
3 E
o |
2 370 330 390 400 410
§ - Diugoéc fali [nm]
-]
> 5
2 i (a) przed obrdbka termiczng
] 0 (b) po obrébce termicznej
= 1
o
'S
~
T T T T T T T T T
260 280 350 400 450 500 550

Dlugosé fali [nm]

Rys. 67. Widma ekscytacji jondw Eu®" w materiatach zol-zelowych o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu
oraz SG-Gd/Eu podczas monitorowania czerwonej emisji o dugosci fali Aem = 611 nm.
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Majac na uwadze powyzsze zaleznosci, widma emisyjne kserozeli zostaly zarejestrowane
przy wzbudzeniu wigzka promieniowania o dlugosci fali Aexc = 393 nm, dwufazowych
materialow SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu — przy wzbudzeniu promieniowaniem o dhugosci fali
Aexe = 394 nm, natomiast materialu amorficzno-krystalicznego SG-La/Eu — podczas

wzbudzenia promieniowaniem o dtugosci fali Aexc = 397 nm.

Dalsza charakterystyka spektroskopowa kserozeli oraz amorficzno-krystalicznych
materialow zol-zelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu, a takze SG-Gd/Eu zostata przeprowadzona
w oparciu 0 zarejestrowane widma emisyjne (Rys. 68). Widma ujawnily obecnos¢
charakterystycznych pasm luminescencyjnych jonow Eu®* w pomaranczowo-czerwonym
zakresie  spektralnym, zwigzanych z  wewnatrz-konfiguracyjnymi  przejsciami
elektronowymi z poziomu wzbudzonego °Do na poziomy ’F; (J = 0-4). Majac na uwadze
zidentyfikowane na podstawie dyfrakcji rentgenowskiej oraz metod mikroskopowych
zmiany strukturalne towarzyszace procesowi kontrolowanej obrébki termicznej kserozeli,
szczegblnie interesujgca jest relacja wzajemnej intensywnosci pasm odpowiadajacych
przejéciom °Do — 'F1 oraz °Dg — Fo. Dla otrzymanych kserozeli krzemionkowych
najwigksza intensywno$cia cechuje si¢ pasmo odpowiadajace przejsciu °Do — 'F2
0 naturze dipolowo-elektrycznej, swiadczagc tym samym o wysokim stopniu asymetrii
lokalnego otoczenia wokot jonow Eu®*, a takze udziale wiazan kowalencyjnych pomiedzy
jonami domieszki optycznie aktywnej, a matrycami zol-zelowymi. Konsekwencja
optyczng przeprowadzonego procesu obrobki termicznej amorficznych kserozeli byt
spadek intensywno$ci pasma odpowiadajacego przejSciu  dipolowo-elektrycznemu
Dy — 'F2, czemu jednocze$nie towarzyszyl znaczacy wzrost intensywnosci pasma
zwigzanego z przejéciem o naturze dipolowo-magnetycznej °Do — 'F1. Zaobserwowane
zmiany w profilu zarejestrowanych widm emisyjnych po procesie wygrzewania w sposob
wyrazny $wiadcza o wzroscie symetrii w lokalnym otoczeniu wokét jonow Eu®*, sugerujac
jednocze$nie znaczny udzial wigzan jonowych migdzy jonami aktywatora oraz ich
najblizszym otoczeniem w matrycy. Wskazane zmiany niewatpliwie maja zwigzek
z wbudowaniem jonéw domieszki optycznie aktywnej w otrzymane nanokrysztaty
fluorkowe YFs, LaFz oraz GdFs. Konsekwencja zmian wzajemnej intensywnosci pasm
zwigzanych z przejéciami elektronowymi Do — 'F2 oraz Do — ‘F1 podczas obrobki
termicznej kserozeli jest znaczny spadek wspolczynnika R/O, ktorego wartosci zestawiono

w Tabeli 27.
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Rys. 68. Widma emisji jonow Eu®" w materiatach zol-zelowych o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu
oraz SG-Gd/Eu.
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Tabela 27. Wartosci wspotczynnika R/O wyznaczone dla materiatow zol-zelowych o skladzie
SG-Y/Eu, SG-La/Eu i SG-Gd/Eu zaréwno przed, jak i po obrobce termiczne;j.

Wspoélczynnik R/O
Skiad - -
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

Porownywalng warto$¢ wspolczynnika R/O (Eu®") réwna 0,86 odnotowano dla
zol-zelowego materiatu dwufazowego otrzymanego podczas obrobki termicznej kserozelu
o skladzie (90Si0,-10YF3):0,1% Eu®* [232], a takze dla materialu szklano-ceramicznego
zawierajgcego nanokrysztalty GdFs uzyskanego po kontrolowanym procesie wygrzewania
szkla o sktadzie (44Si0,-28Al,03-17NaF-11GdFs3):0,1%Eu®* (% mol) (R/O = 0,9) [228].

Poza znaczacym spadkiem wspolczynnika R/O, cze$ciowa migracja jonow Eu®*
z amorficznej matrycy zol-zelowej do sieci krystalicznych faz YFs, LaFs oraz GdFs
uwidacznia si¢ rOwniez w postaci rozszczepienia zarejestrowanych pasm emisyjnych,
wynikajacego z oddziatywania pola krystalicznego na strukture elektronowa jonow Eu®".
W sieciach krystalicznych faz YFs oraz GdFs o strukturze rombowej jony Eu®* zajmuja
pozycje o symetrii Cs [161, 177], natomiast w sieci krystalicznej heksagonalnej fazy LaFs
opisywanej grupa przestrzenng P6s/mmc jony Eu®* sa usytuowane w pozycjach o symetrii
Cav [175]. Zaréwno dla symetrii Cs, jak i Coy oczekuje si¢ trzech oraz pigciu sktadowych
pasm emisyjnych odpowiadajacych przejéciom °Do — 'F1 oraz °Do — 'F2, natomiast
pasma °Do — 'Fs i °Do — 'F4 powinny ulec rozszczepieniu na siedem oraz dziewieé
sktadowych [38]. Uwzgledniajac jednak rozproszenie optycznie aktywnych jonow Eu®*
miedzy nanokrysztaly fluorkowe oraz amorficzne matryce zol-zelowe, wpltyw pola
krystalicznego =zostat w duzej mierze zamaskowany, stad tez nie bylo mozliwe
rozroznienie poszczegdlnych sktadowych kolejnych pasm luminescencyjnych. Analiza
postaci widm emisyjnych zarejestrowanych dla opisanych w literaturze amorficzno-
krystalicznych materialtow dwufazowych pozwolita stwierdzi¢, iz maskowanie wptywu
pola krystalicznego we wskazanej klasie materiatow dwufazowych jest zjawiskiem
powszechnym. Podobny profil widmowy zwigzany z rozszczepieniem na dwie sktadowe
pasm emisyjnych odpowiadajacych przejsciom °Do — 'F1 oraz °Do — Fa zarejestrowano
dla materiatu typu szklo-ceramika otrzymanego po wygrzewaniu szkta o skladzie (44SiO2-

28Al,03-17NaF-11YFs3):0,1%Eu®*" (% mol) w temp. 620°C [229]. Podobnie jak dla
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otrzymanego materialu amorficzno-krystalicznego SG-La/Eu, stabo rozszczepione pasmo
emisyjne odpowiadajace przejsciu °Do — F1 oraz dwie skltadowe pasma zwigzanego
z przejsciem Do — F, zarejestrowano rowniez dla materialu dwufazowego otrzymanego
wskutek obrobki termicznej kserozelu o skladzie 89,9Si02-10LaFs-0,1EuFs (% mol)
w temp. 800°C [233]. Najbardziej zblizony profil widmowy zarejestrowanych pasm
emisyjnych oraz stopien ich rozszczepienia w stosunku do widma materialu dwufazowego
SG-Gd/Eu — szczegdlnie w aspekcie pasm odpowiadajacych przejsciom °Dg — Fy oraz
°Dg — 'F, — zarejestrowano takze dla materialtéw dwufazowych otrzymanych w czasie
obrobki cieplnej kserozelu o skladzie 90SiO2-9GdFz-1EuFz (% mol) prowadzonej
w temperaturze 400°C [179], jak réwniez materialdw amorficzno-krystalicznych
uzyskanych w czasie obrobki cieplnej kserozeli o skladzie (90SiO2-10GdFs):0,5%Eu*
oraz (80Si02-20GdF3):0,5%Eu* w temp. 550°C [235].

W przypadku materiatu zol-zelowego SG-Gd/Eu, charakterystyczna emisja jonow
Eud* zostala zarejestrowana rowniez po wzbudzeniu wiazka promieniowania z zakresu
posredniego ultrafioletu o dhugosci fali Aexe = 273 nm wskutek zachodzacego transferu

energii Gd** — Eu®* (Rys. 69).
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Rys. 69. Widma emisyjne zarejestrowane po wzbudzeniu wigzka o dlugosci fali Aexe = 273 nm
materialow zol-zelowych SG-Gd/Eu przed procesem obrobki termicznej (po lewej) oraz po jej
przeprowadzeniu (po prawej).
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Podobnie jak przy wzbudzeniu promieniowaniem o dlugosci fali Aexc = 393 nm
najwicksza intensywnos$cia przed procesem obrobki termicznej odznacza si¢ pasmo
zwigzane z przejéciem °Do — 'F2 0 naturze dipolowo-elektrycznej. W rezultacie
przeprowadzonej obrobki termicznej w temp. 350°C zaobserwowano znaczny wzrost
intensywnosci pasma odpowiadajacego przejsciu dipolowo-magnetycznemu °Do — ‘F1, cO
pozwala wnioskowaé o wbudowaniu optycznie aktywnych jonéw Eu* w sie¢ krystaliczng
otrzymanych nanokrysztatow GdF3. Poza zmiang w relacji wzajemnej intensywnos$ci pasm
odpowiadajacych przejsciom Do — ‘F1 oraz °Do — 'F2 jonéw Eu®', przeprowadzonemu
procesowi kontrolowanej obrobki cieplnej wyjSciowego kserozelu towarzyszyta réwniez
zmiana w intensywnosci pasma zwigzanego z przejéciem °P; — 8Sy, jonow Gd**, ktdrego
maksimum zostato zlokalizowane przy 311 nm. Obecno$¢ wskazanego pasma na widmie
zarejestrowanym przed procesem obrobki cieplnej wskazuje na niekompletny przebieg
transferu energii w kierunku Gd** — Eu®*. Po procesie obrobki termicznej zaobserwowano
natomiast zanik wskazanego pasma, co sugeruje zwiekszenie wydajnosci transferu energii
Gd®* — Eu®' lub tez zwigkszenie prawdopodobienstwa przekazania energii wzbudzenia
miedzy sasiadujacymi jonami Gd*" w sposob bezpromienisty. Zanik wskazanego pasma
emisyjnego ma zatem niewatpliwie zwigzek ze znacznym zmniejszeniem odleglosci
miedzy sasiadujacymi jonami Gd®* oraz Eu®*, co z kolei stanowi konsekwencje utworzenia
podczas obrobki cieplnej nanokrysztatéw GdF3 oraz czesciowego wbudowania jonéw Eu®*
w sie¢ krystaliczng. Szczegotowy opis powyzszych relacji zostat przedstawiony w cyklu
publikacji poswieconym badaniu transferu energii w ukladzie spektroskopowym

Gd®* — Eu®* [270-272].

Dalsza analiza wtlaéciwoéci spektroskopowych jonéw Eu®* w otrzymanych
materiatach zol-zelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu przed procesem
kontrolowanej obrobki cieplnej w temp. 350°C oraz po jej przeprowadzeniu zostata
uzupetiona o rejestracje krzywych zaniku luminescencji z poziomu wzbudzonego °Do
jondéw domieszki aktywnej. Krzywe zostaly zarejestrowane przy wzbudzeniu badanych
kserozeli wigzkg promieniowania o dhugosci fali dexc = 393 nm, natomiast otrzymanych
materialow dwufazowych — promieniowaniem o dhlugosci fali Aexe = 394 nm. Wyjatek
w tym aspekcie stanowi dwufazowy materiat zawierajacy nanokrysztaty LaFs (SG-La/Eu),
dla ktorego krzywe zaniku luminescencji zostaly zarejestrowane przy wzbudzeniu

promieniowaniem o dlugosci fali Aexc = 397 nm (Rys. 70).
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Rys. 70. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®* w materiatach zol-zelowych
o sktadach SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu.
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Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu* zarejestrowane dla
kserozeli krzemionkowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu wykazuja charakter
funkcji mono-eksponencjalnych, na podstawie ktorych dla jonéw Eu®* w kazdym
Z materialdow zol-zelowych wyznaczono jeden czas zycia (t(°Do)). Charakter mono-
eksponencjalny zarejestrowanych krzywych pozwala wnioskowaé o obecnosci jonow Eu®*
w jednym osrodku relaksacyjnym, jakim jest macierzysta matryca zol-zelowa. Stosunkowo
krotkie czasy zycia przed procesem kontrolowanej obrobki cieplnej, ktorych wartosci
wahaja si¢ w granicach od 0,19 ms do 0,26 ms, sa efektem obecnosci licznych grup OH
w matrycach zol-zelowych, co zostalo potwierdzone badaniami spektroskopii
w podczerwieni IR-ATR. Efektem procesu kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli
byta zmiana charakteru zarejestrowanych krzywych z funkcji mono-eksponencjalnych na
bi-eksponencjalne z dwoma czasami zaniku (11(°Do) oraz 12(°Dg)). Powyzsza zmiana
charakteru zarejestrowanych krzywych wyraznie wskazuje na rozproszenie jonow Eu®*
pomiedzy dwa osrodki relaksacyjne o odmiennych szybkos$ciach zaniku luminescencii,
ktore mozna utozsami¢ z otrzymanymi fluorkowymi fazami krystalicznymi typu MF3
(M =Y, La, Gd) oraz matrycami zol-zelowymi. Krotsze sktadowe 11(°Do) odpowiadaja
czasom zycia jonow Eu®*, ktére pozostaty w matrycach amorficznych cechujacych sie
stosunkowo wysokimi energiami drgan wewnatrz szkicletu krzemionkowego. Warto$ci
sktadowych 11(°Do) podczas monitorowania pomaranczowej emisji odpowiadajacej
przejéciu dipolowo-magnetycznemu °Do — ’F1 s3 rowne: 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
odpowiadajacej przejéciu °Do — ‘F2 0 naturze dipolowo-elektrycznej wyznaczono
nastepujace wartoéci skladowych 11(°Do): 0,64 ms (SG-Y/Eu), 0,64 ms (SG-La/Eu),
0,31 ms (SG-Gd/Eu). Dhuzsze sktadowe 12(°Do) odpowiadaja natomiast czasom Zycia tych
jonow Eu®*, ktore ulegly wbudowaniu w sieci krystaliczne faz fluorkowych YF3
(358 cm?), LaFs (350 cm™) oraz GdFs (360 cm™) cechujacych sie niskimi energiami
fononowymi. W oparciu 0 krzywe zarejestrowane podczas monitorowania pomaranczowej
emisji zwigzanej z przejéciem °Do — ‘F1 wyznaczone wartoéci sktadowych 12(°Do) sa
rowne: 8,14 ms (SG-Y/Eu), 9,76 ms (SG-La/Eu), 2,56 ms (SG-Gd/Eu). Monitorujac emisje
czerwong odpowiadajaca przejsciu elektronowemu °Do — F, wyznaczono nastepujace
wartoéci sktadowych 12(°Do): 5,80 ms (SG-Y/Eu), 6,21 ms (SG-La/Eu), 1,80 ms
(SG-Gd/Eu). Podobnie jak dla materiatow zol-zelowych SG-M/Eu (M = Ca, Sr, Ba), dla
materiatow SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu zaobserwowano wydtuzenie czasow zycia

poziomu °Do jonéw Eu* w krzemionkowych matrycach zol-zelowych po wygrzewaniu
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poréownujac z czasami zycia wyznaczonymi dla jonéw Eu®" przed obrobka termiczna.
Roznice te s3 efektem odparowania wody oraz komponentow organicznych, jak réwniez

postepujacej reakcji polikondensacji matrycy krzemionkowe;.

Poréwnujac wartosci czasow zycia poziomu °Do jonéw Eu®* w otrzymanych
materiatach zol-zelowych SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu zauwazono, ze deklarowane
w literaturze przez innych autorow czasy zaniku luminescencji w materiatach amorficzno-
krystalicznych zawierajacych nanokrysztaty YFz oraz GdFs sa dluzsze. Przed procesem
obrobki termicznej szkiel o skladzie (45Si02-27Al03-16NaF-12YF3):0,1%Eu*
wyznaczono czas zycia poziomu °Do jonéw Eu®* na poziomie 6,2 ms, natomiast po
obrdbcee termicznej w temp. 670°C odnotowano wydtuzenie czasu zaniku luminescencji do
11,5 ms [226]. Dla kserozelu o sktadzie (90Si02-10YFs3):0,1% Eu" opisanego przez grupe
badawcza A.C. Yanes odnotowano czas zycia poziomu °Do jonéw Eu®* réwny 3 ms.
Skutkiem przeprowadzonej w temp. 675°C obrobki termicznej kserozelu byto wydtuzenie
czasu zycia do 10 ms [232]. Prawdopodobng przyczyng dluzszych czaséw zycia bylo
przeprowadzenie obrobki cieplnej wyjsciowych szkiet oraz kserozeli w wyzszych
temperaturach poréwnujac z zaproponowanymi warunkami wygrzewania otrzymanych
kserozeli SG-Y/Eu oraz SG-Gd/Eu. W biezacej literaturze nie przeprowadzono dotychczas
analizy kinetyki zaniku luminescencji jonéw Eu®** w zadnym z materiatéw amorficzno-

krystalicznych zawierajacych nanokrysztaly LaFs.
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Rys. 71. Krzywe zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®* zarejestrowane dla materiatu
zol-zelowego SG-Gd/Eu po wzbudzeniu wigzka promieniowania o dtugosci fali Aexc = 273 nm.
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Dla materialu zol-zelowego SG-Gd/Eu zarejestrowano takze krzywe zaniku
luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®* przy wzbudzeniu promieniowaniem z zakresu
posredniego ultrafioletu o dlugosci fali Aexc = 273 nm (Rys. 71). W efekcie zachodzgcego
transferu energii Gd** — Eu®* zaobserwowano wydhizenie czaséw zycia w poréwnaniu
z czasami zaniku luminescencji uzyskanymi podczas wzbudzenia badanego materiatu
SG-Gd/Eu wigzka o dlugosci fali dexe = 393 nm (w przypadku kserozelu) lub
dexc = 394 nm (w przypadku materialu dwufazowego). Wowczas czas zycia poziomu °Do
jonow Eu®* przed przeprowadzeniem procesu kontrolowanej obrobki termicznej jest rowny
— zaleznie od dlugosci fali monitorowanej emisji — ©(°Do) = 0,37 ms (Aem = 590 nm) lub
Do) = 0,34 ms (Aem = 611 nm). W oparciu o zarejestrowane krzywe po
przeprowadzonym procesie wygrzewania wyznaczono nastgpujace wartosci czasow zycia:
11(°Do) = 0,47 ms oraz 12(°Do) = 2,75 ms (Aem = 590 nm) lub 11(°Do) = 0,43 ms oraz
72(°Do) = 2,15 ms (kem = 611 nmM). Wskazane wydtizenie czaséw zycia luminescencji jest
prawdopodobnie spowodowane udzialem metastabilnego poziomu °®P7 jonow Gd**
w procesie przekazania energii wzbudzenia optycznie aktywnym jonom Eu®*. Podobng
relacje zwigzang z wydluzeniem czasow zycia poziomu °Do jonéw Eu®" wskutek
zachodzacego transferu energii odnotowano réwniez dla kserozeli o skladzie (80SiO-
20GdFs3):0,5%Eu®" oraz (90Si0O2-10GdFs3):0,5%Eu®", a takze otrzymanych po obrobce
termicznej w temp. 550°C materialtow dwufazowych zawierajacych nanokrysztaty GdFs

(warto$ci czasOw zycia zostaly zestawione w Tabeli 15) [235].

Na podstawie analizy wartosci wspotczynnika R/O oraz warto$ci czasow zaniku
luminescencji z poziomu °Do przeprowadzona zostata ocena efektywnosci wbudowania
jonow Eu®" w sieci krystaliczne faz fluorkowych YFs, LaFs oraz GdFs. Zestawienie
wybranych wlasciwosci charakteryzujacych otrzymane materialy dwufazowe SG-Y/Eu,

SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu przedstawiono w Tabeli 28.
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Tabela 28. Wybrane wiasciwosci otrzymanych materiatow amorficzno-krystalicznych SG-Y/Eu,
SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu.

Dwufazowe materialy amorficzno-krystaliczne

Parametr SG-Y/Eu SG-La/Eu SG-Gd/Eu
R/O 0,66 0,78 0,89
czasy zycia 0,86 ms (t1) 0,79 ms (1) 0,36 ms (11)
poziomu °Do 8,14 ms (t2) 9,76 ms (v2) 2,56 ms (rz)
energia fononowa fazy 358 et 350 cmt 360 cm™
krystalicznej
promien jonowy
kationu M3* 1,02 A LI6A LS A
srednia w1elk950 154 nm 8,1 nm 6,3 nm
nanokrysztatow

Zwazywszy na fakt, ze maksymalne energie fononowe faz fluorkowych sa
porownywalne, ich wplyw na r6znice w wartoSciach czaséw zycia luminescencji mozna
uznaé za nieznaczny. Wydtuzenie czasow zaniku luminescencji w materiatach SG-Y/Eu,
SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu zwigzane jest zatem ze stopniem efektywnosci whbudowania
jonow Eu®" w sieci krystaliczne faz fluorkowych. Najdtuzsze czasy zycia zarejestrowano
dla materiatu zol-zelowego zawierajgcego nanokrysztaly LaFz (SG-La/Eu), nieco krotsze
dla materialu z rozproszonymi w matrycy amorficznej nanokrysztatami YF3 (SG-Y/Eu),
najkrotsze natomiast dla materialu zawierajgcego nanokrysztalty GdFs (SG-Gd/Eu).
W oparciu o powyzsze relacje stwierdzono, ze najkorzystniejsze wbudowanie jonéw Eu®*
w sie¢ fazy krystalicznej osiggnieto dla materiatu SG-La/Eu, nieco mniej efektywne dla
materiatu SG-Y/Eu, natomiast najmniej efektywne dla materiatu zol-zelowego SG-Gd/Eu.
Nie stwierdzono zatem zalezno$ci miedzy stopniem dopasowania promienia jonowego
Eu* (1,07 A) a promieniami jonowymi poszczegdlnych kationow metali M3* (Y3*: 1,02 A,
La**: 1,16 A, Gd*: 1,05 A). Prawdopodobng przyczyng zwigkszonej tendencji do
wbudowania jondow Eu®* w sieé¢ krystaliczng fazy LaFs - mimo najmniej korzystnego
dopasowania promieni jonowych - jest utworzenie miedzy Eu* a otaczajacymi go
anionami fluorkowymi wigzan o silniejszym charakterze jonowym, gdyz liczba
koordynacyjna wokol jonow metalu w fazie LaFs krystalizujacej w ukladzie
heksagonalnym jest wigksza (LK = 11) w stosunku do faz YF3 oraz GdFs krystalizujacych
w uktadzie rombowym (LK = 9). Z drugiej jednak strony widoczny brak zaleznoS$ci
migdzy dopasowaniem promieni jonowych kationow M3 (M =Y, La, Gd) oraz Eu**
a efektywnoscia wbudowania domieszki optycznie aktywnej w sieci macierzystych faz

krystalicznych MF3 moze $wiadczy¢ o ilosci powstajacych frakcji krystalicznych podczas
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procesu kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli. Interpretacja uzyskanych danych
pozwala zatem wnioskowac o utworzeniu najwigkszej ilosci frakcji krystalicznej fazy LaF3
zwickszajac prawdopodobienstwo wbudowania jonéw Eu®" w sie¢ krystaliczna (mimo
najwickszej réznicy promieni jonowych kationéw La®*": 1,16 A oraz Eu®: 1,07 A
odnotowano najdtuzsze czasy zycia poziomu wzbudzonego °Do). Tym samym mozna
wnioskowa¢ o utworzeniu najmniejszej ilosci frakcji krystalicznej GdFz sposrod
otrzymanych nanokrysztalow typu MFs, o czym Swiadcza odnotowane najkrotsze czasy
zycia poziomu °Do jonéw Eu®*, mimo najmniejszej réznicy w wartosciach promieni
jonowych Gd®*: 1,05 A i Eu®*: 1,07 A. Zaleznoéé zwiazana z efektywnoscia wbudowania
optycznie aktywnych jonéw FEu®* w sieci krystalicznej faz MF; nie znalazta
odzwierciedlenia w spadku wartosci wspofczynnika R/O wyznaczonych po obrobce
termicznej materialdow zol-zelowych SG-Y/Eu, SG-La/Eu oraz SG-Gd/Eu. Majac na
uwadze wyzszy stopien symetrii wokot kationu metalu w sieci krystalicznej LaFs
krystalizujacej w uktadzie heksagonalnym (symetria Cay) w porownaniu z fazami YFs oraz
GdFsz krystalizujgcymi w ukladzie rombowym (symetria Cs), najwigckszego spadku
wspolczynnika R/O spodziewano si¢ dla materialu SG-La/Eu. Z uwagi na fakt, ze
wyznaczone wspotczynniki stanowia wypadkowa wspolczynnika R/O jonéw Eu®*
zlokalizowanych w nanokrysztatach fluorkowych i pozostatych jonéw Eu®" znajdujacych
si¢ w amorficznych matrycach krzemionkowych, brak zachowania spodziewanej
zaleznosci w wartosciach wspofczynnika R/O po obrobce termicznej mozna wytlumaczy¢
roznicami w asymetrii lokalnego otoczenia wokol jonow Eu®* w matrycach
krzemionkowych. Wowczas mimo wyzszego stopnia symetrii wokot jonéw aktywatora
znajdujacych sie w sieci krystalicznej faz fluorkowych, asymetria lokalnego otoczenia
wokot pozostatych jonow domieszki aktywnej w matrycy krzemionkowej moze niejako
,maskowa¢” wzajemng relacje intensywnoéci pasm °Do — ‘F1 oraz °Do — 'F, wlasciwa
dla jonéow Eu®* wbudowanych w nanokrysztaly fluorkowe i utrudniaé interpretacije
wypadkowego wspotczynnika R/O. Mozna wowczas wnioskowaé, ze w przypadku
materiatu SG-La/Eu po przeprowadzonej obrobce termicznej stopien asymetrii lokalnego
otoczenia wokot jonow Eu®* w matrycy krzemionkowej jest najwigkszy, dlatego tez
wypadkowy wspotczynnik przyjal posredniag warto$¢ 0,78 na tle wspdlczynnikow R/O
wyznaczonych dla materialtow SG-Y/Eu (0,66) oraz SG-Gd/Eu (0,89). Stwierdzono
ponadto brak wplywu wielkoSci otrzymanych nanokrysztatow fluorkowych na

efektywnos$¢ wbudowania sie optycznie aktywnych jonéw Eu** w ich sieci krystaliczne.
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5. Podsumowanie i wnioski

W ramach niniejszej pracy doktorskiej otrzymano, a takze scharakteryzowano
domieszkowane optycznie aktywnymi jonami Eu®* dwufazowe materialy zol-zelowe
z rozproszonymi w matrycach amorficznych nanokrysztatami typu MF, (M = Ca, Sr, Ba)
oraz MFs (M =Y, La, Gd). Gléwnym celem przeprowadzonych badan byta detekcja
nanokrysztalow fluorkowych uzyskanych w wyniku kontrolowanej obrobki termicznej
kserozeli krzemionkowych, jednak charakterystyka wiasciwosci otrzymanych materiatlow
zostata przeprowadzona na kazdym z etapow transformacji zol-zel, poczawszy od

wyjsciowych zoli krzemionkowych otrzymanych bezposrednio po syntezie.

1. W celu okreslenia zmian strukturalnych zachodzacych w obrebie matryc
krzemionkowych podczas ewolucji cieklych zoli w kserozele przebiegajacej
w temp. 35°C, zarejestrowano widma IR-ATR w zakresie MIR w kolejnych
interwatach czasowych. Na podstawie przeprowadzonych badan stwierdzono
sukcesywne odparowanie lotnych komponentéw (wody, alkoholu etylowego,
kwasu octowego, nadmiaru wprowadzonego kwasu trifluorooctowego), a takze
postepujacy przebieg reakcji polikondensacji sugerujacy stopniowg rozbudowe
sieci krzemionkowej. Zmiany w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni
wyraznie §wiadczag o dynamicznym charakterze otrzymanych materialow zol-
zelowych, szczegdlnie widocznym w okresie trzech tygodni od syntezy. W efekcie
suszenia prowadzonego przez 7 kolejnych tygodni stwierdzono brak znaczacych
zmian w ubytku masy badanych materialdow zol-zelowych oraz brak zmian
w profilu zarejestrowanych widm w podczerwieni, a otrzymane wowczas materiaty
poddano dalszym badaniom.

2. W oparciu o wyniki badan skaningowej kalorymetrii réznicowej DSC dla
otrzymanych materialow zol-zelowych okreslono zakres temperatur zwigzanych
z rozkladem termicznym trifluorooctanéw oraz krystalizacja faz fluorkowych.
Temperatury przemian fazowych zidentyfikowano w zakresie od 292°C do 319°C.
Ponadto na podstawie przeprowadzonej analizy termograwimetrycznej TG
ustalono, ze badane materialy zol-zZelowe cechuja si¢ dobra stabilno$cig termiczng
w temperaturze bliskiej 350°C, ktéora wybrano do przeprowadzenia procesu
kontrolowanej  obrobki  termicznej kserozeli.  Przeprowadzone badania

spektroskopii w podczerwieni IR-ATR materialow zol-zelowych poddanych
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obrobce termicznej potwierdzity usunigcie z pordw sieci krzemionkowe]
pozostatosci wody oraz komponentéw organicznych, jak réwniez postepujacy
przebieg reakcji polikondensaciji.

Badania rentgenowskiej analizy fazowej potwierdzity krystalizacje faz
fluorkowych w skali nanometrycznej podczas obrdobki termicznej kserozeli
w zaproponowanych warunkach temperatury i czasu (350°C, 10 godz.). W oparciu
o rownanie Scherrera obecno$¢ najmniejszych nanokrysztatow fluorkowych
stwierdzono w strukturze dwufazowego materialu amorficzno-krystalicznego
zawierajgcego nanokrysztaly GdFz ($rednia wielkos¢ krystalitow: 6,3 nm).
Obecnos$¢ najwigkszych nanokrysztatlow fluorkowych zaobserwowano natomiast
dla materiatu dwufazowego zawierajacego nanokrysztaly YF3 ($rednia wielkos¢
krystalitow: 15,4 nm). W efekcie czgsciowego wbudowania optycznie aktywnych
trojwartosciowych jonow Eu®* w sieci krystaliczne macierzystych faz fluorkowych
typu MF2 (M = Ca, Sr, Ba) oraz MFs (M =Y, La, Gd) zaobserwowano niewielkie
przesuni¢cie katowe zarejestrowanych linii dyfrakcyjnych w stosunku do
dyfraktogramow wzorcowych poszczegolnych faz fluorkowych.

Na podstawie zdje¢ mikroskopowych stwierdzono obecnos¢ jednorodnie
rozproszonych nanokrysztalow fluorkowych CaF2 o ksztalcie sferycznym
w krzemionkowej matrycy zol-zelowej. Ksztalt sferyczny stwierdzono roéwniez dla
nanokrysztalow fluorkowych SrF;, jednak zaobserwowano odstgpstwa od ich
jednorodnej dystrybucji, ktore ostatecznie wykazatly tendencje do skupiania si¢
w okreslonych obszarach matrycy zol-zelowej. Jednocze$nie potwierdzono, ze
w warunkach przeprowadzonej obrobki termicznej nanokrysztaty fluorkowe BaF
wykazaly tendencje do utworzenia aglomeratow. Ustalono, ze wzrastajaca roznica
promieni jonowych prawdopodobnie sprzyja powstawaniu defektow sieci
krystalicznej, powstajacych wskutek kompensacji tadunku elektrostatycznego
podczas podstawiania kationow M?* w macierzystych sieciach krystalicznych faz
fluorkowych trojwartoéciowymi jonami Eu®*, zwigkszajac tym samym tendencje
do tworzenia aglomeratow.

Wysokorozdzieleze  zdjgcia ~ mikroskopowe  materialow  dwufazowych
zawierajacych nanokrysztaly fluorkowe YF3, LaFs oraz GdFs ujawnily obecnos¢
jednorodnie rozproszonych krystalitow w amorficznych matrycach. Majac na

uwadze fakt, ze wbudowanie trojwartoéciowych jonow Eu* w sieci krystaliczne
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faz fluorkowych MF;z (gdzie M =Y, La, Gd) odbywa si¢ bez kompensacji tadunku,
nie zaobserwowano tendencji do tworzenia aglomeratow.

. Efektem przeprowadzonej obrobki termicznej kserozeli byly znaczace zmiany
w profilu luminescencyjnym optycznie aktywnych jonow Eu®'. Na podstawie
znacznego spadku warto$ci wspotczynnika R/O po procesie wygrzewania oraz
widocznego rozszczepienia pasm emisyjnych stwierdzono czeSciowe wbudowanie
jondéw aktywatora w sieci krystaliczne otrzymanych nanokrysztatow fluorkowych
typu MF> (gdzie M = Ca, Sr, Ba) oraz MFs (gdzie M =Y, La, Gd). Ponadto
przeprowadzonemu procesowi obrobki termicznej towarzyszyta zmiana charakteru
zarejestrowanych krzywych zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®*
z mono-eksponencjalnych  (kserozele) na  bi-eksponencjalne  (materiaty
dwufazowe), wskazujgc tym samym na rozproszenie jonéw domieszki aktywnej
miedzy zol-zelowe matryce amorficzne a nanokrysztaly fluorkowe. Stosunkowo
krotkie czasy zycia poziomu °Do przed procesem obrobki cieplnej sa efektem
obecnosci licznych grup OH w badanych matrycach zol-zelowych.

. Analizujac czasy zaniku luminescencji z poziomu °Do jonéw Eu®* w dwufazowych
materiatach zol-zelowych zawierajacych nanokrysztaly MF» (gdzie M = Ca, Sr, Ba)
stwierdzono wyrazng zalezno$¢ miedzy wydluzeniem skladowej 12(°Do)
(SG-Ca/Eu: 12,91 ms, SG-Sr/Eu: 8,25 ms, SG-Ba/Eu: 4,62 ms podczas
monitorowania emisji odpowiadajacej przejéciu °Do — Fi), a stopniem
dopasowania promienia jonowego domieszki aktywnej z promieniami jonowymi
kationdw metali M?* tworzacych sieci krystaliczne macierzystych krysztalow.
Wskazana tendencja ma niewatpliwie zwigzek z efektywnosciag wbudowania jonéw
Eu** w nanokrysztaty fluorkowe CaF,, SrF, oraz BaF,. Mimo najefektywniejszego
wbudowania jonéw Eu®* w nanokrysztaly CaF,, dla wskazanego materiatu
dwufazowego wyznaczono relatywnie najwigksza wartos¢ wspdlczynnika 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
nanokrysztatbow CaF. wynikajacym z kompensacji najwickszego nadmiaru
dodatniego fadunku elektrostatycznego.

Na podstawie analizy wartosci skladowej czaséw zycia 12(°Do) Wyznaczonych dla
materialow dwufazowych zawierajacych nanokrysztalty YFs, LaFs oraz GdFs
(SG-Y/Eu: 8,14 ms, SG-La/Eu: 9,76 ms, SG-Gd/Eu. 2,56 ms podczas

monitorowania emisji odpowiadajacej przejsciu °Do — ‘F1), najefektywniejsze
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wbudowanie jonow domieszki aktywnej stwierdzono dla materialu zol-zelowego
zawierajgcego nanokrysztaly LaF3 mimo najwigkszej roéznicy w promieniach
jonowych La®* oraz Eu®*. Prawdopodobna przyczyna zwickszonej tendencji do
wbudowania jonéw Eu®* w sie¢ krystaliczng heksagonalnej fazy LaFs jest wyzsza
liczba koordynacyjna wokoét jonow metalu (LK = 11) w stosunku do faz YF3 oraz
GdFs krystalizujgcych w ukladzie rombowym (LK = 9). Inna przyczyna tlumaczaca
powyzszg obserwacje moze mie¢ swoje zrodto w ilosci powstajacych frakcji
krystalicznych podczas kontrolowanej obrobki termicznej kserozeli. Taka
interpretacja uzyskanych danych pozwala wnioskowa¢ o utworzeniu najwiekszej
ilosci frakcji fluorkowej fazy krystalicznej LaFs, zwigkszajac tym samym
prawdopodobienstwo wbudowania jonéw Eu®* w sie¢ krystaliczna. Nie
zaobserwowano jednak zaleznoéci miedzy wartoéciami czaséw zycia poziomu °Do
a warto$ciami wspoélczynnika intensywnosci luminescencji R/O (SG-Y/Eu: 0,66;
SG-La/Eu: 0,78; SG-Gd/Eu: 0,89), co prawdopodobnic ma zwigzek ze
zroznicowanym stopniem asymetrii lokalnego otoczenia wokot jonow Eu®*

znajdujacych sie w matrycach krzemionkowych.
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