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　欧阳静

摘　要：重点分析了ＺｒＯ２的电子结构与能带特点、光学吸收、发射谱等，介绍了第一原理法计算
不同晶相ＺｒＯ２的能带结构和电子能量状态密度图（ＤＯＳ）的结果，在计算能级结构的基础上，归纳

了不同晶相的 ＺｒＯ２在禁带附近可能的电子跃迁机理及其相应的能量，说明了无论是高纯 ＺｒＯ２还是

掺杂ＺｒＯ２，在室温下均表现出高的绝缘性能。分析了高温下 ＺｒＯ２导电能力提高的原因，高温导电

性可应用于氧传感器和燃料电池中的电极隔膜材料。掺杂后的 ＺｒＯ２晶体的透光性非常好，且在较

高温度的环境中，如果不发生晶体结构转变或失透等，则温度对提高晶体的折射率有积极的作用。

ＺｒＯ２粉体的白色外观是由于粉体的表面对可见光的散射以及晶体内部的大量缺陷对光的散射作用。

介绍了纯 ＺｒＯ２材料的发光效应来源在于捕获了电子的氧空位形成的新能级与基态能级间的跃迁，

氧空位形成的 Ｆ－色心或缔合中心而产生。指出 ＺｒＯ２可以作为发光离子基质的原因在于作为宽禁

带的ＺｒＯ２的声子能量较低，可为发光中心的稳定发光提供刚性场所。
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　前　言

二氧化锆（ＺｒＯ２）作为典型的结构材料和功能材料，

在国民经济各行业中都有关键的应用。有关 ＺｒＯ２光学
性质和应用是最近２０年内兴起的研究领域，以前对于
ＺｒＯ２的光学性质的研究都局限于其大块单晶的光学吸
收和透射谱等。随着纳米材料、薄膜等研究的兴起，以

及第一原理计算，吸收、荧光发射光谱仪等的大规模应
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用，有关ＺｒＯ２纳米粉体、纤维、薄膜、多晶体以及（稀
土）离子掺杂ＺｒＯ２的光学性质越来越受重视，这与ＺｒＯ２
在光学领域的特点有关，而最近几年来很少有关于ＺｒＯ２
的电学、光学性质的综述性论文发表。

"

　
5)6

"

电学性质与应用

理解ＺｒＯ２的电学性能首先要了解它的电子结构与

能级结构，ＤａｓｈＬＫ等［１］以第一原理法详细计算了立方

（Ｃｕｂｉｃ）、四方（Ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ）、单斜（Ｍｏｎｏｃｌｉｎｉｃ）、金红
石型（Ｒｕｔｉｌｅ）４种晶系的ＺｒＯ２能带结构和电子能量状态
密度图（ＤＯＳ），其中四方系 ＺｒＯ２的价带和导带能级结
构图如图１和图２所示，其它３种晶系的能级结构图与
之类似，只是立方系的电子状态更少一些，而立方和金

红石系的状态更密集，图１中还示出了４种晶系在价带
和导带附近的电子 ＤＯＳ图。从图１ｂ中可看出，所有结
　　

图１　４种晶系的导带的状态密度（ＤＯＳ）图（ａ）和理论计算的

四方相ＺｒＯ２的导带能级图（ｂ）

Ｆｉｇ１　Ｄｅｎｓｉｔｙｏｆｓｔａｔｅｓ（ＤＯＳ）ｃｕｒｖｅｓｉｎｃｏｎｄｕｃｔｉｏｎｂａｎｄ（ＣＢ）

ｏｆｆｏｕｒｃｒｙｓｔａｌｓｙｓｔｅｍ（ａ）ａｎｄｔｈｅｔｈｅｏｒｅｔｉｃａｌｌｙｃａｌｃｕｌａｔｅｄ

ｂａｎｄｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆＣＢｉｎｔｅｔｒａｇｏｎａｌＺｒＯ２（ｂ）

图２　理论计算的四方相ＺｒＯ２的价带能级图（ａ）和４种

晶系的价带的状态密度（ＤＯＳ）图（ｂ）

Ｆｉｇ２　Ｔｈｅｔｈｅｏｒｅｔｉｃａｌｌｙｃａｌｃｕｌａｔｅｄｂａｎｄｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｖａ

ｌｅｎｃｅｂａｎｄ（ＶＢ）ｉｎｔｅｔｒａｇｏｎａｌＺｒＯ２（ａ）ａｎｄｔｈｅ

ｄｅｎｓｉｔｙｏｆｓｔａｔｅｓ（ＤＯＳ）ｃｕｒｖｅｓｉｎＶＢｏｆｆｏｕｒｃｒｙｓｔａｌ

ｓｙｓｔｅｍ（ｂ）

构的ＺｒＯ２在费米能级附近均出现很宽的禁带，且价带
（ＶＢ）和导带（ＣＢ）间的禁带宽度很大，均大于４ｅＶ，故
ＺｒＯ２一般属于绝缘体的范畴。导带中，由于配位场的
空间对称作用，产生了电子能级的劈裂，出现了 Ｅｇ和
Ｔ２ｇ的新能级。由于ＺｒＯ２的禁带宽度很大，在光吸收谱
上吸收峰将主要出现在高能量区域，这一区域的带间跃

迁区别不太明显，ＤａｓｈＬＫ等［１］在计算能级结构的基础

上，还计算了不同晶系的 ＺｒＯ２在禁带附近可能的电子
跃迁机理及其相应的能量，并与前人的结果进行了对

比，其结果见表１。ＦｒｅｎｃｈＲＨ等［２］则以ＯＬＣＡＯ方法计
算了Ｙ２Ｏ３掺杂ＺｒＯ２晶体的能带结构和光学性质，并且
其结果与Ｘ射线光电子能谱（ＸＰＳ）相结合，从原子轨道
理论出发，列出了ＹＳＺ晶体中可能的能级跃迁方式，其
结果见表２。

８９４
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表１　不同方法计算的立方、单斜、六方晶系、四方系 ＺｒＯ２的最

小禁带宽度和直接跃迁禁带宽度及其跃迁位置在布里渊区

的分布

Ｔａｂｌｅ１　Ｍｉｎｉｍｕｍ ａｎｄｄｉｒｅｃｔｂａｎｄｇａｐｅｎｅｒｇｙｆｏｒｔｈｅｃｕｂｉｃ，

ｍｏｎｏｃｌｉｎｉｃ，ｒｕｔｉｌｅ，ａｎｄｔｅｔｒａｇｏｎａｌｃｒｙｓｔａｌｓｙｓｔｅｍ ｏｆ

ＺｒＯ２，ａｎｄｔｈｅｉｒｌｏｃａｔｉｏｎｉｎｔｈｅＢｒｉｌｌｏｕｉｎｚｏｎｅ

Ｃｒｙｓｔａｌ
ｓｙｓｔｅｍ

Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ
ｍｅｔｈｏｄ

Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ
ｓｏｕｒｃｅ

Ｌｅａｓｔｆｏｒｂｉｄｄｅｎ
ｂａｎｄｗｉｄｔｈ／ｅＶ

Ｄｉｒｅｃｔｆｏｒｂｉｄｄｅｎ
ｂａｎｄｗｉｄｔｈ／ｅＶ

Ｃｕｂｉｃ
ＤＦＴ
ＬＤＡ
ＧＷ

Ｘ→Γ
Ｘ→Γ
－
－

３３
３３
５６
－

Ｘ
Γ
－
－

３８
３９
－
－

－
－
３７
５８

Ｍｏｎｏｃｌｉｎｉｃ

ＤＦＴ
ＬＤＡ
ＧＷ

Ｘ→Ｂ
ＰΓ－Ｘ→Γ
－
－

３６
３１
５４
－

Ｂ
Γ
Γ
－

３７
４０
３２
－

－
－
－
５５

Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔ
ｖａｌｕｅ

Ｅｇａｐ
ＥＥＬＳ
Ｅｘｐｔ
ＶＵＶ
ＶＵＶ
ＶＵＶ

－
－
－
－
－
－

３８
４２
４５
－
－
－

５３
－
４５

５８～７１
５２，５８
－

Ａｎａｔａｓｅ
ｔｙｐｅ ＤＦＴ Γ→Ｒ ３６ Γ ３６

Ｓｑｕａｉｒ
（Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ
ｖａｌｕｅ）

ＤＦＴ

ＬＤＡ
ＧＷ

Ａ→Γ
ＰΓ－Ｍ→Γ
ＰΓ－Ｘ→Γ
Ｚ→Γ
ＰΓ－Ｍ→Γ

４０
４０
４０
４０
４１
６４

Γ
－
－
－
Γ
－

４１
－
－
－
４３
６６

Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔ
ｖａｌｕｅ Ｅｇａｐ － － － ５０

　　无论是纯 ＺｒＯ２还是掺杂 ＺｒＯ２，它们在室温下均是
绝缘体，电阻率大于 １０１０Ω·ｃｍ，但高温导电性良
好，具有负的电阻温度系数［３］，１０００℃时电阻率为
１０４Ω·ｃｍ，１７００℃时只有６～７Ω·ｃｍ。根据第一原
理的计算，在ＺｒＯ２的电子结构中，价带与导带的电子
　　

轨道能级状态是随晶体结构不同而有电子轨道数的不

同。由图１，２可知：ＺｒＯ２的价带为满带，而导带也填
充有一定的电子，而造成 ＺｒＯ２的室温绝缘性能主要是
由于价带与导带之间的带宽过大所致，在室温下不可能

有导电性能。而在掺杂以后，可以在禁带中形成新的能

级（施主能级或受主能级），使得禁带宽度减小，但在

室温下仍然没有导电能力，主要是由于 ＺｒＯ２在室温下
的电子迁移率太低所致。因此，无论是高纯 ＺｒＯ２还是
掺杂ＺｒＯ２，在室温下均表现出高的绝缘性能。

最近有关ＺｒＯ２的电性质的研究主要集中在以第一
原理计算模拟不同晶型 ＺｒＯ２和掺杂对电子结构、能带

的影响。如周春根课题组［４］计算了 Ｙ掺杂稳定 ＺｒＯ２
（ＹＳＺ）的能带结构和键性能，其结果认为 １４％的 Ｙ元
素掺杂可得到完全稳定的立方ＺｒＯ２，掺杂后的晶体键性
主要以共价键性质为主，含有少量离子键的性质，计算

所得ＹＳＺ的禁带宽度高达４０ｅＶ。Ｌｉｕ等［５］则计算了单

斜相ＺｒＯ２的能带结构和光、键性质等信息，他们计算
的单斜ＺｒＯ２的直接带隙为 ４０５ｅＶ，而其间接带隙为
３６５ｅＶ，内部的键性主要为共价键，计算结果表明
单斜ＺｒＯ２的延展性或晶格变形能力较强，且晶体在
｛１００｝晶面族的３个方向上有明显不同的光学常数，表
现出光学各向异性。

　　而在温度高于约８００℃的环境中，ＺｒＯ２的导电能力
大大提高，ＺｒＯ２的导电能力随温度变化的趋势如图３所
示。由图３可知：ＺｒＯ２的电导率随温度变化呈直线关
系，即温度越高，ＺｒＯ２的导电能力越强。在高温下，
ＺｒＯ２的导电能力来源于掺杂离子引入后，由于电荷补
偿的需要和空间构架效应而形成的大量带两个正电荷的

氧空位。在室温下，由于基质（ＺｒＯ２）晶格的键能很高
　　表２　理论计算和实验测量的 Ｙ２Ｏ３掺杂 ＺｒＯ２中电子轨道跃迁类型和所需能量

Ｔａｂｌｅ２　ＯｔｂｉｔａｌｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｔｙｐｅｓａｎｄｅｎｅｒｇｉｅｓｉｎＹ２Ｏ３ｄｏｐｐｅｄＺｒＯ２ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｄｆｒｏｍｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔｓａｎｄ

ｔｈｅｏｒｅｔｉｃａｌｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎｓ

Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｔｙｐｅ Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｓｏｕｒｃｅ

Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｅｎｅｒｇｙ／ｅＶ

Ｃｕｂｉｃ

Ｔｅｓｔ Ｔｈｅｏｒｙ

Ｓｑｕａｉｒ

Ｔｅｓｔ Ｔｈｅｏｒｙ

Ｍｏｎｏｃｌｉｎｉｃ

Ｔｅｓｔ Ｔｈｅｏｒｙ

Ｅ′１ Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ） ６５ ５２ ６０ ５２ ６５ ５１

Ｅ１ Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ） ７９ ７３ ８０ ７８ ８２ ８３

Ｅ″１ Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ） ! ! ! !

９８ ９７

Ｅ２ Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｙ（ＣＢ） １６７
!

１６８
! ! !

Ｅ３
Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ５ｓ（ＣＢ）ｏｒ
Ｏ２ｓ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ）

２１１ ２２５ ２１７ ～２４ ２１８ ２２

Ｅ″３
Ｏ２ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ５ｓ（ＣＢ）ｏｒ
Ｏ２ｓ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ）

! ! ! !

２４５
!

Ｅ４
Ｏ２ｓ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ）ｏｒ
Ｚｒ４ｐ（ＶＢ）→Ｚｒ４ｄ（ＣＢ）

３３
!

３４
!

３３３
!

９９４
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图３　不同成分掺杂ＺｒＯ２的电导率随温度变化的关系

Ｆｉｇ３　ＣｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙｖｓｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｋｉｎｄｓｏｆＺｒＯ２

（Ｚｒ－Ｏ键键能高达７６０８ｋＪ·ｍｏｌ－１），造成对氧空位
的束缚很强，且氧空位的迁移活化能高。故在低温下

由于氧空位引起的电荷迁移率非常低。综合前述的

ＺｒＯ２中的电子能级结构特点，ＺｒＯ２的禁带宽度很大，
且电子从价带跃迁至导带的几率很低，即使掺杂形成

了多余的能级，也不足以使电子的迁移率发生质的变

化，故在低温下由于氧空位、掺杂离子以及导带电子

的迁移产生的电荷迁移率都非常低。而在高温下，电

子的跃迁几率升高，但同时回迁的几率也升高，高温

并不能使得材料中的电子能级结构发生本质的差别。

故由电子迁移而引起的导电性并不会增强。高温下，

离子的迁移率将升高，离子的迁移将按易位扩散、空

位扩散、环形扩散、间隙扩散、准间隙扩散以及空位

扩散等方式进行［６］。这几种迁移机制中，除空位扩散

外，其它方式的迁移由于没有电荷迁移本质变化，即

使在电场中的扩散也是非定向的，且晶格的束缚能仍

然很高，只有热运动涨落很明显的离子，能够克服晶

格的束缚发生定向迁移，故而掺杂离子的迁移仍然不

会产生很明显的电流变化。

　　上述的扩散迁移机制中，间隙扩散所需的活化能最
大，空位扩散所需的活化能最小，且空位与离子间的位

置交换（特别是离子与空位带异号电荷时）将产生电荷

的实质迁移，故ＺｒＯ２材料在电场中，高温下将发生氧
空位的定向迁移，其迁移方式主要是带正电的氧空位与

附近的氧离子发生易位，造成空位的定向迁移，而引起

的是带负电荷的氧离子的反向迁移。这一迁移也可发生

在材料两端有氧浓度差异的环境中，在这种情况下，发

生的是高压氧一端产生氧的吸附，随后发生键合产生氧

离子，由于氧浓度的差异，高氧浓度的一端发生氧离子

向低氧浓度一端的移动，其移动本质就是氧空位与氧离

子的易位扩散迁移。这一迁移在高温下随温度升高而增

强，随两端氧分压的差值增大而增强，且变化特点很敏

感，故而在高温下，ＺｒＯ２的主要导电机理来自于氧空
位的定向迁移，且电导率随温度的升高和氧分压差值的

增大而增大。Ｃｏｌｏｍｅｒ等［７］对 Ｔｉ掺杂８ＹＳＺ后形成的双
成分固溶体的测试发现，这一材料的导电同样是来源于

离子电导，且在氧分压（ＰＯ２）为１０
－２～２１×１０４Ｐａ的环

境中的电导率基本平衡，为００１Ｓ／ｃｍ，而在１０００℃、
１０－７Ｐａ的氧分压下，电导率增加一倍，达００２Ｓ／ｃｍ，
同时在这种材料中，由于有Ｔｉ３＋和Ｔｉ４＋的变价状态，电
导率机理分析还发现了两者间的电荷转移产生的电子

电导。

德国学者ＧｕｏＸ在一篇综述中指出［８］，ＺｒＯ２的导电
性质与电子导电的性质不同，以离子导电的 ＺｒＯ２材料
在一个合适的空位浓度条件下，才能达到最大的离子电

导率，而高于最佳空位浓度的基础上再增加空位就将导

致离子电导率的降低。因此，ＺｒＯ２在高温下的电导率
不可能无限制的提高。如纳米结构 ＺｒＯ２的离子电导下
降主要是因为内部界面的影响太大，导致离子迁移降低

而引起。由于在稳定化的 ＺｒＯ２中的空间电荷层为
２５ｎｍ左右，则只有当纳米颗粒的尺寸小于５ｎｍ时才
会出现直接的量子尺寸效应引起的电子迁移，很显然这

种情况很难大规模实现。而以取向生长为代表的 ＺｒＯ２
的电导率则出现了大幅的提升，如在 ＭｇＯ表面生长的
ＺｒＯ２薄膜的电导率大幅升高，但其原因不明，且由于
ＭｇＯ与ＺｒＯ２的晶格失配率太大，其可行性尚有可疑之
处。而在钛酸锶－ＹＳＺ－钛酸锶形成的异质结中的电导
率提升则被认为是电子导电而形成。利用 ＺｒＯ２的这一
独特的氧离子迁移电导特点，可以将 ＺｒＯ２应用于以下
两个方面。

氧传感器　主要应用于高温环境中（６００～
１１００℃）的氧气浓度的检测，其原理即利用了 ＺｒＯ２在
高温下的电导率随氧分压有非常敏感变化的特点，主要

应用于钢水中氧含量的检测。氧传感器的一侧充有固定

氧气浓度的气体，并涂有 Ｐｔ电极，另一侧直接接触所
需检测的环境，由于两侧有较大的氧分压差，高浓度侧

（空气）的氧分子被吸附在 Ｐｔ电极上与电子结合形成氧
离子Ｏ２－，使该电极带正电，Ｏ２－离子通过陶瓷中的氧
空位迁移到低氧浓度侧的 Ｐｔ电极上放出电子，转化成
氧分子，使该电极带负电。氧离子在高浓度端的吸附、

电离、成键并发生易位迁移，从而产生固定的电势差，

根据能斯特方程计算电势差的大小即可检测氧分压的

大小。

　　燃料电池中的电极隔膜材料　燃料电池是新兴的清
洁能源和有可能替代石化能源的一种能量发生单元。其
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本质是利用氢离子与氧离子发生反应产生水的过程中发

生的电荷转移而产生能量。在这一过程中，不能使氢气

与氧气直接接触燃烧，而要将氢和氧先转变成离子，再

发生离子间的化合。这其中两大关键的因素就是如何将

作为氢源的氢气、甲烷等转化成氢离子，这需要一定的

催化剂。另一个关键因素就是如何将产生的氢离子

（Ｈ＋，即质子）和氧离子充分利用起来而不使其在电离
的同时发生重新化合，这就需要高效的离子导体和质子

导体将产生的 Ｈ＋和 Ｏ２－快速转移至相互的对侧进行化
合，产生稳定的电流。这种高效的离子和质子导体即可

利用掺杂ＺｒＯ２陶瓷薄片。这种 ＺｒＯ２陶瓷薄片之所以能

使质子和 Ｏ２－转移，主要原因是：电离放出一个最外
层电 子 的 氢 原 子 成 为 质 子 后，其 半 径 很 小 （约

００１ｐｍ），这样小的质子足以在 ＺｒＯ２内部进行迁移，
其迁移机理一般被认为是遵循“旋转 －跳跃机理”，即
吸收到陶瓷内部的质子与氧离子之间形成微弱的 Ｏ－
Ｈ键，在外加电场的作用下，Ｏ－Ｈ键断裂，质子旋
转的同时顺电场方向前进，同时还将与邻近的氧离子

形成新的微弱的 Ｏ－Ｈ键，质子以这种方式不断的结
合、跳跃，最终大量的质子迁移，在电场方向上形成

电流。以上的质子导电过程需在高温的氢气气氛中形

成。ＡｎｓｅｌｍｉＴａｍｂｕｒｉｎｉＵ等［９］以交流阻抗谱法测量了

以 Ｙ２Ｏ３掺杂完全稳定后的立方 ＺｒＯ２陶瓷的质子电导

率，发现陶瓷的块体电导率约为４８×１０－６Ｓ／ｍ，而相
同的陶瓷片在饱和水蒸汽环境中处理 ４００ｈ后，其体
积电导率为１０－４Ｓ／ｍ级，再在２００℃烘干１０ｍｉｎ后，
其电导率下降到１４×１０－５Ｓ／ｍ。

但是，需要指出的是，虽然 ＺｒＯ２是具有质子导电
特点的材料，但其高温下的质子迁移率远小于氧离子在

其内部的迁移率。因此在ＳＯＦＣ中，使用ＺｒＯ２主要是利
用其在高温下的氧离子迁移电导能力。ＺｒＯ２的氧离子
电导来源于内部掺杂而形成的大量氧空位，这些氧空位

将以上述空位扩散机制的方式不断与邻近的氧离子进行

换位迁移，使得在表面电离后形成的带负电氧离子沿电

场反方向定向迁移，而氧空位则顺电场方向不断迁移，

在高温下，这种迁移的速度较快，从而可形成较强的氧

离子迁移能力，达到１０－１Ｓ／ｍ数量级。ＲａｍａｍｏｏｒｔｈｙＲ
等［１０］应用交流阻抗谱方法测量的掺杂３５％Ｙ２Ｏ３后的

ＺｒＯ２晶界电导率在 ５００℃时可达８×１０
－３Ｓ／ｍ，而相应

的晶粒内部电导率可达４×１０－１Ｓ／ｍ。

#
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的光学性质与应用

#
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5)6

"

的吸收光谱

早在 １９８２年，ＷｏｏｄＤＬ等人［１１］就详细测试了

Ｙ２Ｏ３掺杂ＺｒＯ２晶体的光学性能，如图４所示，从图４
来看，４００ｎｍ～５μｍ的波长范围内，ＺｒＯ２的吸收光谱
上基本没有任何吸收，说明掺杂后的 ＺｒＯ２晶体的透光
性能非常好；在紫外光区有强烈的吸收，说明 ＺｒＯ２的
紫外线吸收能力同样出色。而在２００ｎｍ～５μｍ的波长
范围内，晶体的折射率基本是随波长增大而减小的，但

在２００ｎｍ～１μｍ范围内下降非常明显，波长更大的范
围下降较慢。在５０１ｎｍ处的折射率为２１７８３５，而在
１００２ｎｍ处其折射率下降到２１２４７６。这与ＳａｖｏｉｎｉＢ等
　　

图４　ＺｒＯ２晶体的光吸收谱（ａ），折射率随波长的变化曲线

（ｂ），折射率随温度的变化趋势（ｃ）

Ｆｉｇ４　ＯｐｔｉｃａｌａｂｓｏｒｐｔｉｏｎｓｐｅｃｔｒｕｍｏｆＺｒＯ２ｃｒｙｓｔａｌ（ａ），ｔｈｅｒｅ

ｆｒａｃｔｉｖｅｉｎｄｅｘｖｓｗａｖｅｌｅｎｇｔｈ（ｂ），ａｎｄｔｈｅｒｅｆｒａｃｔｉｖｅｉｎｄｅｘ

ｖｓｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ（ｃ）
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人［１２］在１９９７年测量的Ｐｒ３＋离子掺杂的 ＺｒＯ２单晶体在
５００ｎｍ处的折射率为２１７基本相同。从图４ｃ中可知，
ＹＳＺ单晶体的折射率是随温度的升高而直线上升的，也
就是说，在较高温度的环境中，如果不发生晶体结构转

变或失透等，则温度对提高晶体的折射率具有积极

作用。

　　ＺｒＯ２粉体的吸收光谱较相应晶体有所差别，表现
在可见光区也存在一定的吸收，这主要来源于粉体的表

面对可见光的散射以及晶体内部的大量缺陷（氧空位、

晶界、晶格失配、畸变、电荷中心等）对光的散射作用，

造成ＺｒＯ２粉体的白色而不是透明外观的现象。而且由
于粉体与晶体的状态不同，大多数情况下，ＺｒＯ２的粉
体在４００～５００ｎｍ波长内还有另一个稍弱的吸收峰，主
要来源于靠近 Ｚｒ４＋的氧离子空穴捕获的电子对光子的
吸收［１３］。
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的发光性能

ＺｒＯ２本身即具有发光的性能，近年已有大量文献报

道了 ＺｒＯ２粉体、薄膜、纳米晶、纳米线、介孔材料在

紫外光照射下的发光性能［１４－２７］。所有的报道均显示了

在２４０～３３０ｎｍ的波长激发后，上述各种 ＺｒＯ２材料在
３８５ｎｍ和４４５ｎｍ位置有１个或２个甚至更多的呈蓝紫
色的光致发光峰，各种材料的发光位置相似，只是随制

备方法或掺杂杂质不同有少量的偏移。对于这２个发光
峰的来源解释主要有以下两个方面：最初认为是由于

ＺｒＯ２中存在少量的 Ｔｉ
４＋，因为 Ｔｉ，Ｚｒ，Ｈｆ同属于第 ＩＶ

副族元素，一般含Ｚｒ矿物中均含有一定的Ｔｉ，Ｈｆ元素，
且分离提纯时可能并不完全，造成 ＺｒＯ２中含少量的

Ｔｉ４＋，蓝绿色发光可能来源于 Ｔｉ３ｄ→Ｏ２ｐ电子能级间
的跃迁。随着现代分离技术的提高，发现上述解释并不

成立。现在广为接受的一个解释是结构缺陷模型，即发

光是来源于捕获了电子的氧空位形成的新能级与基态能

级间的跃迁。前已述及，氧空位是由于在不等价掺杂形

成固溶体时为保持电中性而形成的点缺陷。这种缺陷带

２个正电荷，它可以吸引电子来平衡局部电荷，这种吸
收了电子的负离子空位即是 Ｆ－色心，色心上被捕获的
电子也具有分离的允许能级，这些允许能级也相当于在

可见光谱区域的光子能级。当 Ｆ－色心捕获的电子被紫
外光激发后，处于激发态，这种激发态是不稳定的，需

要回到原来的基态，即要发生从激发态回迁到基态的能

级间跃迁，跃迁过程可能先经过一定的能量驰豫再回

迁，并放出两个能级间的能量差的光子（有的时候并不

放出光子而直接发热），这种放出的光子即为 ＺｒＯ２的蓝
紫色发光。由于氧空位带２个正电荷，Ｆ－色心上最多
可以捕获两个负电子，而且两个相邻的 Ｆ－色心还可以

形成缔合中心（Ｆ－Ｆ），此时缔合中心将带４个正电荷，
如果中心捕获３个负电子，则整个区域仍然只带１个正
电荷。ＷａｎｇＺ等人［２８］把纯ＺｒＯ２中的２个发光带归属于
２个不同的发光中心中的电子跃迁：位于 ３８５ｎｍ附近
的紫外－紫色发光带归属于带单一正电荷的 Ｆ－色心中
的电子能级跃迁，而位于４４５ｎｍ的发光带归属于两个
Ｆ－色心的缔合中心捕获３个负电子后呈单一正电荷的
中心的电子能级跃迁。

　　根据上述的归属，ＣａｏＨ等［１５］以多孔阳极氧化铝为

模板制备的 ＺｒＯ２纳米线的 ＰＬ发光谱上只出现了在
３８５ｎｍ处的发光峰，即在这一材料中，单一的 Ｆ－色心
的发光基本不出现或被淬灭。日本的 ＩｔｏＴ等［２９］以分子

束外延分别生长了 ＺｒＯ１７７、ＺｒＯ２１３和 Ｙ０２Ｚｒ０８Ｏ１６８的薄
膜，发现氧空位的多少对 ＺｒＯ２基薄膜的发光性能有较
大影响，不论氧空位的浓度有多少，在４４５ｎｍ处的发
光峰一直存在，且位置不变。而在氧空位很多的 ＺｒＯ１７７
中，在３８５ｎｍ的发光峰较强；在氧过量的 ＺｒＯ２１３中，
紫外光发光峰非常小；而在 Ｙ０２Ｚｒ０８Ｏ１６８薄膜中，紫外
光发光峰基本消失。经过热处理后，两种发光峰的位置

基本没有变化，但是 ＺｒＯ１７７中的蓝色发光峰基本消失，
而ＺｒＯ２１３的紫外发光峰增强，甚至比蓝色发光峰强度更
高，但Ｙ０２Ｚｒ０８Ｏ１６８薄膜的紫外发光峰仍然不明显。说
明３８５ｎｍ处的发光与氧空位浓度直接相关，但 Ｙ的加
入使得３８５ｎｍ的发光峰被淬灭。３８５ｎｍ的发光峰的激
发谱图（ＰＬＥ）说明其最佳激发波长为２３０ｎｍ左右，而
４４５ｎｍ发光的最佳激发波长为２４３ｎｍ左右。但是ＬａｉＬ
等［１７］通过同步辐射方法测量的四方 ＺｒＯ２薄膜的发光峰
最大波长处于３９０ｎｍ，而大约在４２０ｎｍ处有一个小的
肩峰。同时发现 ３９０ｎｍ的激发谱上有 ２个主要的峰，
分别位于１６４ｎｍ和２４２ｎｍ处。而单斜ＺｒＯ２薄膜的发光
峰最大波长处于 ４７５ｎｍ，其相应激发谱峰值位于
２３５ｎｍ。而四方＋单斜相的 ＺｒＯ２薄膜的发光性质与四
方相相似，只是激发峰的相对强度有变化。ＥｍｅｌｉｎｅＡ
等［１３］研究了ＺｒＯ２纳米粉体和 ＺｒＯ２胶体浆的 ＰＬ和 ＰＬＥ
谱，发现两者之间相差并不大，但粒径对发光强度有一

定影响。

对于多孔 ＺｒＯ２的发光性质也有相关的报道，其中
的发光中心归属也不外乎是 Ｆ－色心以及由色心缔合中
心产生的发光。有趣的是，ＣｈｅｎＨ等［３０］将他们制备的

介孔ＺｒＯ２位于３６７３ｎｍ附近的发光峰归属于样品中大
量的表面Ｚｒ－Ｏ－Ｐ基团的光致发光，作者课题组由于
实验结果的差异，对相关结果进行了仔细分析并充分认

证，认为Ｃｈｅｎ的归属可能并不适合于所有情况，通过
光谱对比和分峰拟合，并分析 ＰＬ谱的归属，以位形坐

２０５
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标图解释了多孔ＺｒＯ２的发光性质机理，如图５所示
［３１］。

在多孔ＺｒＯ２中有大量的氧空位，且这些氧空位处于各
自分立的状态，只有少量的相互结合形成了缔合中心，

这些Ｆ－色心捕获１个负电子，但仍带１个正电荷，这
其中的电子处于图５中的氧空位能级中，且位于较高的
分立能量位置，因此发生辐射弛豫时产生的荧光能量稍

高，主要为蓝紫色光。在含 Ｐ或其它杂质的多孔 ＺｒＯ２
中虽然仍有大量的氧空位，但其中的氧空位由于焙烧等

处理导致的结构坍塌、颗粒粘结以及界面移动等原因相

互聚合形成了缔合中心，且再捕获１个电子形成了（Ｆ－
Ｆ）＋发光峰，由于缔合中心的正电荷较多，对电子的束
缚能较单一氧空位中心的高，导致这一类电子的能量位

置位于图５中的氧空位能级中较低的位置，发生辐射弛
豫时产生能量稍低的绿色主发光峰。

图５　ＺｒＯ２及掺杂 ＺｒＯ２中的发光主要来源于氧空位形成的

宽能级对电子的简并作用［３１］

Ｆｉｇ５　Ｐｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅｆｒｏｍ（ｄｏｐｐｅｄ）ＺｒＯ２ｓｈｏｕｌｄｂｅｏｒｉｇｉ

ｎａｔｅｄｆｒｏｍｔｈｅｅｌｅｃｔｒｏｎｍｅｒｇｉｎｇｏｆｅｎｅｒｇｙｂａｎｄｃｏｎｓｔｒｕｃｔｅｄ

ｂｙｏｘｙｇｅｎｖａｃａｎｃｉｅｓ
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作为发光离子基质

ＺｒＯ２的晶格振动的声子能量较低，刘晃清等
［３２］测

得的声子能量小于６４０ｃｍ－１，而 ＺｈａｏＸ等［３３］以从头计

算的方法详细分析了不同晶型的声子能量数据，立方结

构的声子能量为２５８ｃｍ－１，四方晶相的声子能量不高于

４３７ｃｍ－１，而单斜晶型的声子能量更高。与一般的氧化

物相比，ＺｒＯ２声子能量更高，说明其有作为发光基质

的潜力。有人已利用 ＺｒＯ２的高折射率和可见光区的高

透光性制备以 ＺｒＯ２为基质的发光材料，其中最主要的

是以 Ｅｕ３＋，Ｔｂ３＋，Ｓｍ３＋，Ｙｂ３＋等稀土离子作为发光中

心，将其掺入到 ＺｒＯ２ 晶格中或晶格的间隙位置

中［３４－３７］。利用稀土离子的本征电子跃迁，在一定的激

发光源（一般是汞蒸气在电场下发出的紫外光，其

９９％以上的能量集中在 λ＝２５４ｎｍ处紫外光）的照射

下，稀土离子发生本征电子跃迁至激发态，这一激发

态在回到基态的过程中需要放出能量相应于激发态至

基态的能量差的光子，从而获得稳定波长的发光。在

这一过程中，发光中心的作用是作为光源的来源，是

关键因素之一，而作为容纳发光中心的基质的性质也

非常重要。

　　作为发光材料的基质，一般要求是宽禁带的半导
体或绝缘体；不能与发光中心竞争吸收激发光子；对

发光中心有较强的分立作用，即不能让发光中心有偏

析、缔合等现象出现；内部不能有很多缺陷，否则会

对发光有淬灭作用；基质的电子能级结构尽量不与发

光中心的能级发生交叉，这样就不会出现发光颜色的

转变和不稳定。作为宽禁带的 ＺｒＯ２的声子能量较低，

可为发光中心的稳定发光提供较好的场所［３４，３８］。除内

部缺陷随制备方法有较大变化、在紫外光区有较强吸

收外，其它条件是基本符合以上要求的，其中缺陷可

采用制备成薄膜、热处理等方法消除影响，故有人也

以 ＺｒＯ２为基质制备了多种发光材料，主要是光致发光

材料［３９－４２］。如 ＨｉｐｏｌｉｔｏＭＧ等［４３］制备了以 Ｔｂ３＋为发
光中心的 ＺｒＯ２基发光材料薄膜，检测了产物的 ＰＬ和
阴极发光（Ｃａｔｈｏｄｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅ，ＣＬ）性质，发现在
２５０ｎｍ的激发光源下可获得强烈的绿色 ＰＬ荧光，而
在４～１２ｋＶ的加速电压下，发射出的电子轰击所制备
的薄膜也有明显的绿色 ＣＬ荧光出现。ＮａｋａｊｉｍａＨ
等［３５］制备的 Ｔｂ３＋掺杂 ＹＳＺ基粉体材料中，在 ３７６ｎｍ
和３８１ｎｍ光源的激发下却只有ＺｒＯ２的本征发射峰，即

并没有属于 Ｔｂ３＋的绿光出现，说明在这一条件下获得
的材料的发光中心的荧光被淬灭，但文中并没有分析

出现这一现象的原因。ＡｓｓｅｆａＺ等［３４］制备了以 Ｓｍ３＋为
发光中心的 ＺｒＯ２薄膜，发现在３３０ｎｍ的光源激发下，

薄膜样品在７７Ｋ和室温下均出现了 Ｓｍ３＋离子的特征
发光峰，但是还在５０５ｎｍ处有一半峰宽达６０ｎｍ的发
光峰，这一峰主要是来源于 ＺｒＯ２中的氧空位捕获的电

子的跃迁产生的荧光。ＢｕｃｅｌｌａＳ等人［４４］以 ＺｒＯ２为基

质组装了 Ｅｕ３＋ －邻二氮杂菲配合物，检测产物在
４８８ｎｍ的激发光源下可获得强烈的红光发光。Ｅｒ３＋和
Ｄｙ３＋离子是常见的上转换发光材料的中心离子。其他
文献也报道了 Ｅｕ３＋离子掺杂 ＺｒＯ２晶体、粉体、纳米

晶中的红色荧光发光性质［３６－３７］。ＳａｖｏｉｎｉＢ等［４５］报道

了 Ｅｒ３＋离子掺杂的 ＹＳＺ单晶，如果在近红外的７８０ｎｍ
和８０１ｎｍ（相应于 Ｅｒ３＋的 ４Ｉ９／２能级与基态间的能量
差）的激发下，可出现明显的绿色和红色上转换荧光发

射，究其来源是由于 Ｅｒ３＋离子的上转换效应促成了其
４Ｓ３／２→４Ｉ１５／２跃迁的绿光发射和４Ｆ９／２→４Ｉ１５／２跃迁的

３０５
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红光发射。ＨｓｉｅｈＷＣ等［４６］还观察到了Ｅｒ３＋离子掺杂的
ＺｒＯ２在９０℃和２１０℃下的热发光，并认为这与所获材

料中的氧空位和杂质Ｔｉ４＋离子有关。特别是 Ｇａｏ等在使
用ＺｒＳ３为原料焙烧后获得的含有痕量 Ｓｍ

３＋的单斜和四

方ＺｒＯ２纳米带中，发现了位于７８５ｎｍ的属于Ｓｍ
３＋离子

的发光峰，他们认为如此少量的稀土离子仍能出现发光

峰与ＺｒＯ２基质的本征特性有关。

$

　结　语

在电学性能方面，ＺｒＯ２的本征性质决定了其不可能

在低于５００℃的温度下提供导电能力。因此在提高其导
流浓度、超薄化与提高抗浸透能力等方向，这一方面的

技术研究和开发还有较大的空间。ＺｒＯ２为基材料的电
导率提升还可以通过材料结构的设计（薄膜、异质结）

和尺寸的减小来实现，而前者可能是较有实用价值的

技术。

ＺｒＯ２的光学性质、结构与制备工艺有必然的联系，
对其光学性质的研究仍是一个具有挑战的课题，在以下

方面有较大研究空间：①新型 ＺｒＯ２基发光材料的研制
与发光机理分析；②以 ＺｒＯ２基质进行敏化有关稀土离
子，并提供刚性的 ＺｒＯ２晶格还有待研究；③如何减少
以氧空位为代表的缺陷对 ＺｒＯ２基发光材料的光淬灭、
消除晶格在形态转变过程中产生的体积松散和晶格失配

对发光性能的影响是另一个重大的课题。
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［２０１３－０９－２６］．ｈｔｔｐ：／／ｂａｉｋｅｂａｉｄｕｃｏｍ／ｖｉｅｗ／５９５２９９

ｈｔｍ．

［４］　ＪｉｎＬ，ＹｕＱＨ，ＲａｕｆＡ，ｅｔａｌ．Ｅｌａｓｔｉｃ，ＥｌｅｃｔｒｏｎｉｃａｎｄＴｈｅｒｍａｌ

ＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＹＳＺｆｒｏｍＦｉｒｓｔＰｒｉｎｃｉｐｌｅｓ［Ｊ］．ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＳｃｉ，

２０１２，１４（１）：１０６－１１０．

［５］　ＬｉｕＱＪ，ＬｉｕＺＴ，ＦｅｎｇＬＰ．Ｅｌａｓｔｉｃｉｔｙ，ＥｌｅｃｔｒｏｎｉｃＳｔｒｕｃｔｕｒｅ，

ＣｈｅｍｉｃａｌＢｏｎｄｉｎｇａｎｄＯｐｔｉｃａｌＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＭｏｎｏｃｌｉｎｉｃＺｒＯ２ｆｒｏｍ

ＦｉｒｓｔＰｒｉｎｃｉｐｌｅｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａＢＣｏｎｄｅｎｓｅｄＭａｔｔｅｒ，２０１１，４０６

（３）：３４５－３５０．

［６］　ＳｏｎｇＸｉａｏｌａｎ（宋晓岚），ＨｕａｎｇＸｕｅｈｕｉ（黄学辉）．Ｉｎｏｒｇａｎｉｃ

ＭａｔｅｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅＢａｓｅ（无机材料科学基础）［Ｍ］．Ｂｅｉｊｉｎｇ：

ＣｈｅｍｉｃａｌＩｎｄｕｓｔｒｙＰｒｅｓｓ，２００５．

［７］　ＣｏｌｏｍｅｒＭＴ，ＭａｃｚｋａＭ．ＭｉｘｅｄＣｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ，Ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌａｎｄ

ＭｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌＣｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎｏｆＴｉｔａｎｉａＤｏｐｅｄＹｔｔｒｉａＴｅｔｒａｇｏｎ

ａｌＺｉｒｃｏｎｉａＰｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ／ＴｉｔａｎｉａＤｏｐｅｄＹｔｔｒｉａＳｔａｂｉｌｉｚｅｄＺｉｒｃｏ

ｎｉａＣｏｍｐｏｓｉｔｅＡｎｏｄｅＭａｔｒｉｃｅｓ［Ｊ］．ＪＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＣｈｅｍ，２０１１，

１８４（２）：３６５－３７２．

［８］　ＧｕｏＸ．ＣａｎＷｅＡｃｈｉｅｖｅＳｉｇｎｉｆｉｃａｎｔｌｙＨｉｇｈｅｒＩｏｎｉｃＣｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ

ｉｎＮａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄＺｉｒｃｏｎｉａ？［Ｊ］．ＳｃｒｉｐｔａＭａｔｅｒ，２０１１，６５（２）：

９６－１０１．

［９］　ＡｎｓｅｌｍｉＴａｍｂｕｒｉｎｉＵ，ＭａｇｌｉａＦ，ＣｈｉｏｄｅｌｌｉＧ，ｅｔａｌ．Ｅｎｈａｎｃｅｄ

ＬｏｗＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅＰｒｏｔｏｎｉｃＣｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙｉｎＦｕｌｌｙＤｅｎｓｅＮａｎｏｍｅｔ

ｒｉｃＣｕｂｉｃＺｉｒｃｏｎｉａ［Ｊ］．ＡｐｐｌＰｈｙｓＬｅｔｔ，２００６，８９（１６）：

１６３１１６－１６３１１６－３．

［１０］　ＲａｍａｍｏｏｒｔｈｙＲ，ＳｕｎｄａｒａｒａｍａｎＤ，ＲａｍａｓａｍｙＳ．ＩｏｎｉｃＣｏｎ

ｄｕｃｔｉｖｉｔｙＳｔｕｄｉｅｓｏｆＵｌｔｒａｆｉｎｅＧｒａｉｎｅｄＹｔｔｒｉａＳｔａｂｉｌｉｚｅｄＺｉｒｃｏｎｉａ

Ｐｏｌｙｍｏｒｐｈｓ［Ｊ］．ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＩｏｎｉｃｓ，１９９９，１２３（１－４）：２７１－

２７８．

［１１］　ＷｏｏｄＤＬ，ＮａｓｓａｕＫ．ＲｅｆｒａｃｔｉｖｅＩｎｄｅｘｏｆＣｕｂｉｃＺｉｒｃｏｎｉａＳｔａｂｉ

ｌｉｚｅｄｗｉｔｈＹｔｔｒｉａ［Ｊ］．ＡｐｐｌＯｐｔ，１９８２，２１（１６）：２９７８－

２９８１．

［１２］　ＳａｖｏｉｎｉＢ，ＳａｎｔｉｕｓｔｅＪＥＭ，ＧｏｎｚａｌｅｚＲ．ＯｐｔｉｃａｌＣｈａｒａｃｔｅｒｉｚａ

ｔｉｏｎｏｆＰｒ３＋ＤｏｐｅｄＹｔｔｒｉａＳｔａｂｉｌｉｚｅｄＺｉｒｃｏｎｉａＳｉｎｇｌｅＣｒｙｓｔａｌｓ

［Ｊ］．ＰｈｙｓＲｅｖＢ，１９９７，５６（１０）：５８５６－５８６５．

［１３］　ＥｍｅｌｉｎｅＡ，ＫａｔａｅｖａＧＶ，ＬｉｔｋｅＡＳ，ｅｔａｌ．Ｓｐｅｃｔｒｏｓｃｏｐｉｃａｎｄ

ＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅＳｔｕｄｉｅｓｏｆａＷｉｄｅＢａｎｄＧａｐＩｎｓｕｌａｔｉｎｇＭａｔｅ

ｒｉａｌ：ＰｏｗｄｅｒｅｄａｎｄＣｏｌｌｏｉｄａｌＺｒＯ２Ｓｏｌｓ［Ｊ］．Ｌａｎｇｍｕｉｒ，１９９８，

１４：５０１１－５０２２．

［１４］　ＬｉａｎｇＪ，ＤｅｎｇＺ，ＪｉａｎｇＸ，ｅｔａｌ．ＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅｏｆＴｅｔｒａ

ｇｏｎａｌＺｒＯ２ＮａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓＳｙｎｔｈｅｓｉｚｅｄｂｙＭｉｃｒｏｗａｖｅＩｒｒａｄｉａｔｉｏｎ

［Ｊ］．ＩｎｏｒｇＣｈｅｍ，２００２，４１：３６０２－３６０４．

［１５］　ＣａｏＨ，ＱｉｕＸ，ＬｕｏＢ，ｅｔａｌ．ＳｙｎｔｈｅｓｉｓａｎｄＲｏｏｍＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

ＵｌｔｒａｖｉｏｌｅｔＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＺｉｒｃｏｎｉａＮａｎｏｗｉｒｅｓ

［Ｊ］．ＡｄｖＦｕｎｃｔＭａｔｅｒ，２００４，３（１４）：２４３－２４６．

［１６］　ＰｅｔｒｉｋＮＧ，ＴａｙｌｏｒＤＰ，ＯｒｌａｎｄｏＴＭ．ＬａｓｅｒＳｔｉｍｕｌａｔｅｄＬｕｍｉ

ｎｅｓｃｅｎｃｅｏｆＹｔｔｒｉａＳｔａｂｉｌｉｚｅｄＣｕｂｉｃＺｉｒｃｏｎｉａＣｒｙｓｔａｌｓ［Ｊ］．ＪＡｐｐｌ

Ｐｈｙｓ，１９９９，８５（９）：６７７０－６７７６．

［１７］　ＬａｉＬＪ，ＬｕＨＣ，ＣｈｅｎＨＫ，ｅｔａｌ．ＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅｏｆＺｉｒ

ｃｏｎｉａＦｉｌｍｓｗｉｔｈＶＵＶＥｘｃｉｔａｔｉｏｎ［Ｊ］．ＪＥｌｅｃｔｒｏｎＳｐｅｃｔｒｏｓｃＲｅｌａｔ

Ｐｈｅｎｏｍ，２００５，１４４－１４７：８６５－８６８．

［１８］　ＬｉｎＣ，ＺｈａｎｇＣ，ＬｉｎＪ．ＰｈａｓｅＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎａｎｄＰｈｏｔｏｌｕｍｉ

ｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＮａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅＺｒＯ２ＰｏｗｄｅｒｓＰｒｅｐａｒｅｄ

ｖｉａｔｈｅＰｅｃｈｉｎｉＴｙｐｅＳｏｌＧｅｌＰｒｏｃｅｓｓ［Ｊ］．ＪＰｈｙｓＣｈｅｍＣ，

２００７（１１１）：３３００－３３０７．

［１９］　ＢａｌａｋｒｉｓｈｎａｎＧ，ＴｈａｎｉｇａｉａｒｕｌＫ，ＳｕｄｈａｋａｒａＰ，ｅｔａｌ．Ｍｉｃｒｏ

ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌａｎｄＯｐｔｉｃａｌＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＮａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅＵｎｄｏｐｅｄ

ＺｉｒｃｏｎｉａＴｈｉｎＦｉｌｍｓＰｒｅｐａｒｅｄｂｙＰｕｌｓｅｄＬａｓｅｒＤｅｐｏｓｉｔｉｏｎ［Ｊ］．

ＡｐｐｌＰｈｙｓＡＭａｔｅｒＳｃｉＰｒｏｃｅｓｓ，２０１３，１１０（２）：４２７－４３２．

［２０］　ＫｏｒｋｍａｚＳ，ＰａｔＳ，ＥｋｅｍＮ，ｅｔａｌ．ＴｈｅｒｍａｌＴｒｅａｔｍｅｎｔＥｆｆｅｃｔｏｎ

ｔｈｅＯｐｔｉｃａｌＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＺｒＯ２ＴｈｉｎＦｉｌｍｓＤｅｐｏｓｉｔｅｄｂｙＴｈｅｒｍｉｏｎ

ｉｃＶａｃｕｕｍＡｒｃ［Ｊ］．Ｖａｃｕｕｍ，２０１２，８６（１２）：１９３０－１９３３．

４０５



　第８期 欧阳静等：氧化锆（ＺｒＯ２）的电、光性质与应用

［２１］　ＪｏｙＫ，ＭａｎｅｅｓｈｙａＬＶ，ＴｈｏｍａｓＪＫ，ｅｔａｌ．ＥｆｆｅｃｔｏｆＳｏｌＣｏｎ

ｃｅｎｔｒａｔｉｏｎｏｎｔｈｅＳｔｒｕｃｔｕｒａｌ，Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｃａｌ，ＯｐｔｉｃａｌａｎｄＰｈｏｔｏ

ｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＺｉｒｃｏｎｉａＴｈｉｎＦｉｌｍｓ［Ｊ］．ＴｈｉｎＳｏｌｉｄ

Ｆｉｌｍｓ，２０１２，５２０（７）：２６８３－２６８８．

［２２］　ＧｏｈａｒｓｈａｄｉＥＫ，ＨａｄａｄｉａｎＭ．ＥｆｆｅｃｔｏｆＣａｌｃｉｎａｔｉｏｎＴｅｍｐｅｒａ

ｔｕｒｅｏｎＳｔｒｕｃｔｕｒａｌ，Ｖｉｂｒａｔｉｏｎａｌ，Ｏｐｔｉｃａｌ，ａｎｄＲｈｅｏｌｏｇｉｃａｌＰｒｏｐ

ｅｒｔｉｅｓｏｆＺｉｒｃｏｎｉａＮａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ［Ｊ］．ＣｅｒａｍＩｎｔ，２０１２，３８（３）：

１７７１－１７７７．

［２３］　ＢｅｒｌｉｎＩＪ，ＡｎｉｔｈａＶＳ，ＴｈｏｍａｓＰＶ，ｅｔａｌ．ＩｎｆｌｕｅｎｃｅｏｆＯｘｙｇｅｎ

ＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅｏｎｔｈｅＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＳｏｌＧｅｌＤｅ

ｒｉｖｅｄＺｒＯ２ＴｈｉｎＦｉｌｍｓ［Ｊ］．ＪＳｏｌＧｅｌＳｃｉＴｅｃｈｎｏｌ，２０１２，６４

（２）：２８９－２９６．

［２４］　ＡｎｄｒｉｅｕｘＭ，ＲｉｂｏｔＰ，ＧａｓｑｕｅｒｅｓＣ，ｅｔａｌ．ＥｆｆｅｃｔｏｆｔｈｅＯｘｙｇｅｎ

ＰａｒｔｉａｌＰｒｅｓｓｕｒｅｏｎｔｈｅＴｏｕｇｈｎｅｓｓｏｆＴｅｔｒａｇｏｎａｌＺｉｒｃｏｎｉａＴｈｉｎ

ＦｉｌｍｓｆｏｒＯｐｔｉｃａｌＡｐｐｌｉｃａｔｉｏｎｓ［Ｊ］．ＡｐｐｌＳｕｒｆＳｃｉ，２０１２，２６３：

２８４－２９０．

［２５］　ＬａｋｓｈｍｉＪＳ，ＢｅｒｌｉｎＩＪ，ＤａｎｉｅｌＧＰ，ｅｔａｌ．ＥｆｆｅｃｔｏｆＣａｌｃｉｎａ

ｔｉｏｎＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅｏｎＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＮａｎｏｃｒｙｓ

ｔａｌｌｉｎｅＺｒＯ２ＴｈｉｎＦｉｌｍｓＰｒｅｐａｒｅｄｂｙＳｏｌＧｅｌＤｉｐＣｏａｔｉｎｇＭｅｔｈｏｄ

［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａＢＣｏｎｄｅｎｓｅｄＭａｔｔｅｒ，２０１１，４０６（１５－１６）：

３０５０－３０５５．

［２６］　ＫｕｍａｒＭ，ＲｅｄｄｙＧＢ．ＥｆｆｅｃｔｏｆＳｏｌＡｇｅｏｎｔｈｅＳｕｒｆａｃｅａｎｄ

ＯｐｔｉｃａｌＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＳｏｌＧｅｌＤｅｒｉｖｅｄＭｅｓｏｐｏｒｏｕｓＺｉｒｃｏｎｉａＴｈｉｎ

Ｆｉｌｍｓ［Ｊ］．ＡＩＰＡｄｖ，２０１１，１（２）：１５－２２．

［２７］　ＢｅｒｌｉｎＩＪ，ＬａｋｓｈｍｉＪＳ，ＬｅｋｓｈｍｙＳＳ，ｅｔａｌ．ＥｆｆｅｃｔｏｆＳｏｌＴｅｍ

ｐｅｒａｔｕｒｅｏｎｔｈｅＳｔｒｕｃｔｕｒｅ，Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ，ＯｐｔｉｃａｌａｎｄＰｈｏｔｏｌｕｍｉ

ｎｅｓｃｅｎｃｅＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＮａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅＺｉｒｃｏｎｉａＴｈｉｎＦｉｌｍｓ［Ｊ］．

ＪＳｏｌＧｅｌＳｃｉＴｅｃｈｎｏｌ，２０１１，５８（３）：６６９－６７６．

［２８］　ＷａｎｇＺ，ＹａｎｇＢ，ＦｕＺ，ｅｔａｌ．ＵＶＢｌｕｅＰｈｏｔｏｌｕｍｉｎｅｓｃｅｎｃｅ
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