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Souhrn  
 

Hlavním tématem této práce je studium kinetiky růstu krystalů v nekrystalických 

materiálech. Tento růst krystalů můžeme studovat pomocí mikroskopických nebo 

makroskopických přístupů. Aplikace makroskopického přístupu je ukázána na studiu 

nanokrystalizace amorfního oxidu titaničitého s využitím termoanalytické metody 

diferenciální skenovací kalorimetrie (DSC). U tohoto nekrystalického systému byly 

kinetické parametry krystalizačního procesu  získány analýzou dat za neizotermních 

podmínek a na základě těchto parametrů byla úspěšně predikována kinetika krystalizace 

za izotermních podmínek (publikace č. 1).  

Kombinace obou přístupů byla úspěšně použita při studiu kinetiky krystalizace 

růstu krystalů v pseudobinárním chalkogenidovém systému (GeS2)x(Sb2S3)1-x 

pro složení x = 0,1 až 0,3 (publikace č. 2 až č. 5). Pro složení x = 0,4 a 0,5 byl 

aplikován pouze mikroskopický přístup (přílohy č. 1 až č. 3). Získané výsledky 

byly vyhodnoceny a interpretovány v rámci standardních fenomenologických modelů 

růstu krystalů na rozhraní krystal-kapalina. U dostupných dat bylo provedeno vzájemné 

propojení výsledků z makroskopických a mikroskopických přístupů daného systému 

a na základě toho byl hledán fyzikální význam kinetických parametrů získaných 

analýzou DSC dat, případně byly mezi získanými výsledky hledány jednotlivé korelace.  
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Summary 
 

The main subject of the introduced PhD thesis is the kinetic study of crystal 

growth in non-crystalline materials. The kinetics of crystal growth can be explored 

on the basis of macroscopic or microscopic approaches. Application of the macroscopic 

approach is presented in the kinetic study of nanocrystallization in amorphous TiO2 

which was measured using the differential scanning calorimetry (DSC). The kinetic 

parameters of this crystallization process were found for non-isothermal conditions and 

on the basis of these results the crystallization kinetics under isothermal conditions 

was successfully predicted (Paper No. 1). 

Combination of both approaches was successfully applied in the kinetic study 

of the crystal growth in the (GeS2)x(Sb2S3)1-x system for x = 0.1, 0.2 and 0.3 

(Papers No. 2-5). Purely microscopic approach was applied in the case 

of (GeS2)x(Sb2S3)1-x glasses with x = 0.4 and 0.5 (Appendices No. 1-3). The obtained 

results were interpreted using the standard phenomenological models for description 

of the crystal growth in undercooled melts. The interconnection and correlations 

between the macroscopic and microscopic approaches can help to find the physical 

meaning of the kinetic parameters obtained from the DSC analysis. 
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Úvod 
 

Krystalizace v nekrystalických systémech spočívá v tvorbě zárodků (nukleace) 

a následném růstu krystalů. Tvorba zárodků krystalické fáze v amorfních materiálech 

může probíhat homogenním nebo heterogenním způsobem. Na takto vzniklých 

zárodcích, které dosáhly kritické velikosti, dochází k růstu krystalů. Právě tento růst 

krystalů v nekrystalických (amorfních) materiálech a jeho kinetika je hlavním tématem 

této práce. 

Ke studiu růstu krystalů v nekrystalických materiálech existují v literatuře dva typy 

přístupů. První z nich je založen na přímém mikroskopickém sledování růstu krystalů 

na základě rozdílných fyzikálních vlastností amorfní a krystalické fáze. K pozorování 

krystalů se výhradně používají metody optické a elektronové mikroskopie včetně jejich 

mnohých modifikací. Analyzuje se morfologie a izotropie rostoucích krystalů. Pomocí 

standardního růstového modelu lze pak blíže klasifikovat rozhraní na němž probíhá růst 

krystalů. Nevýhodou tohoto přístupu je, že jej nelze použít na všechny materiály 

(krystalická a amorfní fáze musí mít vhodné optické vlastnosti) a dále jde o postup 

poměrně pracný a časově náročný. 

Dalším často používaným přístupem je makroskopický přístup, který je založen 

na nepřímém sledování růstu krystalů. Toto nepřímé sledování růstu krystalů může být 

analyzováno například na základě specifické vlastnosti systému během krystalizačního 

procesu (teplotních změn během krystalizace, poměru intenzit difrakčních čar částečně 

a plně krystalického vzorku, popřípadě pomocí změn elektrické vodivosti nebo 

magnetických vlastností krystalické fáze). Mezi nejčastěji používané patří 

termoanalytické metody využívající tepelného zabarvení spojeného s růstem krystalů, 

který může probíhat za izotermních nebo neizotermních podmínek. Nezbytnou součástí 

makroskopického přístupu je následná kinetická analýza, na základě které určíme 

kinetické parametry krystalizace jako jsou aktivační energie procesu, kinetický model 

a jeho parametry. 

Tato práce je zaměřena na porovnání výsledků studia růstu krystalů 

v nekrystalických materiálech získaných mikroskopickými a makroskopickými 

metodami. U oxidického systému TiO2 byla sledována krystalizace pouze pomocí 

makroskopického přístupu, protože nebylo možno sledovat růst krystalů přímo 

mikroskopickými metodami z důvodu malého rozměru nanokrystalické fáze (publikace 
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č. 1). U pseudobinárního chalkogenidového systému (GeS2)x(Sb2S3)1-x byly pro složení 

x = 0,1; 0,2 a 0,3 uplatněny oba přístupy a výsledky studia kinetiky krystalizace tohoto 

systému jsou shrnuty v publikacích č. 2 až č. 5. Další doposud nepublikovaná data růstu 

krystalů pro složení x = 0,1 a 0,5 jsou uvedena v příloze č. 1 až č. 3.  

U sklotvorného systému (GeS2)x(Sb2S3)1-x probíhá růst krystalů na rozhraní 

krystal-kapalina. K popisu kinetiky růstu krystalů na tomto rozhraní se používá 

Cahnova a Jacksonova teorie růstu krystalů, která je blíže popsána v následující 

kapitole. 
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1 Růst krystalů v podchlazené kapalině 
 
 

V letech 1960 až 1964 byla Cahnem, Hilligem a Searsem [1,2] vytvořena teorie 

růstu krystalů na rozhraní krystal-kapalina. Tato teorie je založena na dvou kinetických 

přístupech (i) přímého (kontinuálního) růstu krystalů na rozhraní krystal-kapalina, 

kterého se účastní všechna místa na rozhraní a (ii) laterálního růstu krystalů probíhající 

pouze na energeticky výhodných místech (dislokacích) v podobě dvoudimenzionálních 

zárodků nebo šroubovicovitých dislokací. Oba tyto mechanismy jsou funkcí 

podchlazení systému ∆T = TM  - T, kde TM je teplota tání systému.  

Jackson [3,4] v letech 1967 až 1969 modifikoval původní Cahnovu teorii a vložil 

do ní statistický model [3,5]. Pomocí tohoto modelu vypočetl změnu volné energie 

náhodně inkorporovaných molekul na rozhraní krystal-kapalina vzhledem k prázdnému 

povrchu rozhraní na počátku. Analýzou výsledků dospívá k vyjádření faktoru 

Ω = ∆SfM ⋅ ξ / R, který zahrnuje entropii tání ∆SfM , část celkové vazebné energie 

rozhraní ξ a univerzální plynovou konstantu R. Jackson uvádí, že hodnota parametru 

Ω < 2 reprezentuje morfologicky „nerovný“ (obr.1A) povrch na atomární úrovni 

alespoň z půlky zaplněného ideálního rozhraní krystal-kapalina. Naproti tomu hodnota 

Ω > 2 odpovídá zcela zaplněnému povrchu, kde pouze několik molekul chybí 

k ideálnímu zaplnění rozhraní krystal-kapalina. Toto uspořádání reprezentuje atomárně 

„ rovný“ povrch (obr.1B). Jackson k diferenciaci jednotlivých materiálů používá 

hodnoty entropie tání ∆SfM  a izotropii růstu krystalů. Pro „nerovná“ rozhraní je typická 

hodnota entropie tání ∆SfM <  2R a izotropní růst krystalů. Pro tzv. „rovná“ rozhraní 

je typická vyšší hodnota entropie tání ∆SfM > 4R a anizotropní růst krystalů 

(je preferována určitá růstová rovina).  

 

Obr.1:  A - rozhraní krystal-kapalina morfologicky „nerovná“ na atomární úrovni, 
B - rozhraní krystal-kapalina morfologicky „rovná“ na atomární úrovni [5]. 

     A 
 

∆SfM < 2R
 

     B 
 

∆SfM > 4R
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1.1 Standardní růstové modely 
 

Při popisu kinetiky růstu krystalů rozlišuje Jackson [3], na základě diferencí 

v morfologii rozhraní a rozdílných kinetických přístupů tři standardní růstové modely. 

Normální růstový model, jako zástupce přímých mechanismů růstu krystalů na rozhraní 

krystal-kapalina a dva růstové modely, jako zástupce laterálních mechanismů růstu 

krystalů (šroubovicově dislokační růst a povrchově nukleační růst). Každý z těchto 

modelů růstu krystalů je odvozen od povahy místa rozhraní, kde dochází k inkorporaci 

či eliminaci atomárních vrstev v nově vznikajícím krystalu. 

 

Normální růst 

 

 Model normálního růstu krystalů [3-6] vychází ze skutečnosti, že rozhraní musí 

být na atomární úrovni „nerovné“ (∆SfM < 2R) a musí obsahovat velkou část aktivních 

míst, kde mohou být atomy přednostně inkorporovány či eliminovány z jakékoliv strany 

rozhraní krystal-kapalina. Toto rozhraní musí být charakterizováno značným počtem 

aktivních míst, na kterých může růst probíhat, ale nevyžaduje účast všech přítomných 

míst na tomto procesu. Počet aktivních míst se výrazně nemění s podchlazením ∆T. 

Základní kinetická rovnice modelu vychází z Turnbull-Cohenovy rovnice [7]: 

0 0

[1 exp( )] [1 exp( )]fM

M

H TD G D
u f f

a R T a R T T

∆ ⋅ ∆∆= ⋅ ⋅ − − ≈ ⋅ ⋅ − −
⋅ ⋅ ⋅

, (1) 

kde parametr a0 je šířka rozhraní krystal-kapalina, která je rovna poloměru atomů či 

jejich seskupení, které se účastní difúze během kontrolovaného růstu krystalů 

na rozhraní krystal-kapalina, f je počet aktivních míst na tomto rozhraní (pro tento 

model je hodnota parametru f = 1), D je difúzní koeficient transportu hmoty přes 

rozhraní krystal-kapalina (u většiny sklotvorných systémů je vyjádřen Stokes-

Einsteinovým nebo Eyringovým vztahem [7,8]), ∆G je Gibbsova energie krystalizace, 

kterou pro jednosložkový systém můžeme vyjádřit ve tvaru [7,9,10]: 

G =
M MT T pM

fM pT T
M

cT T
H c dT T dT

T T

∆−∆ ∆ ⋅ − ∆ +∫ ∫ , (2) 

kde ∆HfM je entalpie tání, ∆cp je rozdíl tepelné kapacity podchlazené kapaliny 

cpl a krystalu cps (∆cp = cpl - cps). V literatuře lze nalézt velký počet zjednodušujících 
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vyjádření ∆G pro rozhraní krystal-kapalina, u kterých jsou do jisté míry zanedbány 

jednotlivé členy rovnice (2) obsahující ∆cp v závislosti na velikosti podchlazení systému 

∆T (Hoffman [11], Battezzati a Garrone [12], Thomson a Spaepen [13]). Mnohdy 

se všechny členy obsahující ∆cp v rovnici (2) zanedbávají z důvodů neznalosti přesných 

hodnot tepelných kapacit podchlazené kapaliny nebo krystalu. V tomto případě se pak 

používá zjednodušený vztah [14]: 

G = H HM
fM fM

M M

T T T

T T

− ∆∆ ∆ ⋅ = ∆ ⋅ . (3) 

Toto zjednodušení je platné pouze pro malé hodnoty podchlazení ∆T.  

 

  

Šroubovicově dislokační růst 

 
 Podle modelu šroubovicově dislokačního růstu [3-6,15] probíhá růst krystalu na 

aktivních místech dislokačních poruch morfologicky „rovných“ rozhraní, které mají 

podle Jacksonovy teorie hodnoty entropie tání ∆SfM > 4R. Dislokační poruchy růstem 

nezanikají a podíl těchto aktivních míst na rozhraní je vyjádřen členem f (rovnice (1)). 

Hodnota tohoto parametru f je na rozdíl od normálního růstového modelu f ≠ 1. 

 Za předpokladu, že molekulární transport probíhá jen pomocí molekul 

na dislokační hraně a to v rozsahu poloměru molekul a0 můžeme parametr f pro tento 

model vyjádřit [3-6,15]: 

0

4 2M M

a G T
f

V Tπ σ π
⋅∆ ∆= ≅

⋅ ⋅ ⋅
 ,  (4) 

kde VM je molární objem krystalické fáze a σ je specifická povrchová energie rozhraní 

krystal-kapalina. Vyjádření ∆G, pomocí entalpie tání ∆HfM a podchlazení systému 

∆T podle rovnice (3), je stejně jako u předešlého modelu platné pouze pro malé hodnoty 

podchlazení. Pro typickou odchylku od rovnováhy je f v rozsahu 0,001 až 0,01 a jeho 

hodnota s rostoucím podchlazením vzrůstá. Schéma růstu krystalů podél šroubovicovité 

dislokace je zobrazeno na obr. 2. 
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Obr. 2: Různé etapy růstu krystalu podél šroubovicovité dislokace [16]. 

 

Pro malé odchylky od rovnováhy model šroubovicově dislokačního růstu 

předpovídá, že rychlost růstu krystalů se mění s  (∆T)2.  

 

 
Povrchově nukleační růst  

 
 Podle povrchově nukleačního modelu [3-5,17] růst probíhá na aktivních místech, 

které mají podobu dvoudimenzionálních růstových míst (zárodků) umístěných 

na rozhraní krystal-kapalina. U tohoto modelu počet zárodků a jejich vliv na růst závisí 

značně na rozmístění klastrů na rozhraní krystal-kapalina a na frekvenci tvorby zárodků 

na tomto rozhraní. Za standardního předpokladu Boltzmannova distribučního rozdělení 

klastrů může být rychlost růstu vyjádřena [3-5,17]: 

2
0

2 2
0 0

exp( ) exp( )
3

u M E u

B

D a V D C
u B B

a k T G a T T

π σ⋅ ⋅ ⋅= ⋅ ⋅ − ≈ ⋅ ⋅ −
⋅ ⋅ ⋅ ∆ ⋅ ∆

,  (5) 

kde σE je specifická povrchová energie nuklea, kB je Boltzmannova konstanta, VM je 

molární objem pevné fáze, B je parametr modelu povrchově nukleačního růstu 

definovaný pro růst zárodků v dvoudimenzionálním směru rovnicí:  

( ) ( )1/3 1/35 5
0 02/3 2/3

/ 3 / 3
[1 exp( )] [1 exp( )]

(4 / 3) (4 / 3)
s s fM

M

n a n a H TG
B

R T R T T

π π⋅ ⋅ ⋅ ⋅ ∆ ⋅ ∆∆= ⋅ − − ≈ ⋅ − −
Γ ⋅ Γ ⋅ ⋅

 (6) 

Parametr C je závislý na tvaru zárodků a je definován: 

2
0

3
M M E

B fM

a V T
C

k H

π σ⋅ ⋅ ⋅ ⋅=
⋅ ⋅∆

 . (7) 

U parametru B se v rovnici (6) vyskytuje gamma funkce Γ (Eulerův integrál druhého 

druhu, (4 / 3)Γ = 0,8930) a ns počet atomů na rozhraní krystal-kapalina vztažený 

na jednotku plochy. Pokud je doba přechodu klastru přes rozhraní zanedbatelná 
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vzhledem k času potřebnému k jeho vytvoření, pak můžeme parametr B zjednodušit 

na vyjádření [17] s 0B = n a S⋅ ⋅ , kde S je plocha příčného řezu rozhraní krystal-kapalina. 

Pro oba parametry B a C opět platí, že vyjádření Gibbsovy energie ∆G, pomocí 
entalpie tání ∆HfM a podchlazení systému ∆T, je platné pouze pro malé hodnoty 

podchlazení ∆T. Rychlost růstu se dle tohoto modelu mění s podchlazením nelineárně. 

Povrchově nukleační růst 2D zárodků se může uplatnit, jestliže je rozhraní 

krystal-kapalina morfologicky „rovné“ na atomární úrovni a dokonale uspořádané 

bez přítomnosti defektů (∆SfM > 4R). 

 

1.2 Redukovaná rychlost růstu krystalů 
 

Ve snaze odlišit mechanismus přímého a laterálního růstu krystalů, doporučuje 

Cahn závislost TMη u / η ∆T⋅ ⋅  na ∆T, kde η je dynamická viskozita při teplotě T, 

ηTM je dynamická viskozita při teplotě tání systému TM, ∆T je podchlazení systému (TM-

T) a u je rychlost růstu krystalů při teplotě T. Z tvaru této závislosti lze rozeznat o jaký 

mechanismus se jedná. Konstantní závislost poukazuje na kontinuální růst 

a exponenciální závislost na laterální mechanismus růstu krystalů na rozhraní. 

Jackson [3-5] tuto detekci růstových modelů zdokonaluje a zavádí pojem redukované 

rychlosti růstu UR, která je funkcí viskozity podchlazené kapaliny systému η, rychlosti 

růstu krystalů u a entalpie tání systému ∆HfM [5,18]: 

[1 exp( )] [1 exp( )]
R

fM

M

u u
U

G H T

R T R T T

η η⋅ ⋅= ≈∆ ∆ ⋅ ∆− − − −⋅ ⋅ ⋅

 . (8) 

 Závislost UR na podchlazení systému ∆T nás informuje, jak se mění počet 

aktivních míst na rozhraní krystal-kapalina v závislosti na podchlazení a na základě 

toho můžeme efektivně rozlišit jednotlivé standardní modely růstu. Jak je patrné 

ze základní rovnice normálního růstového modelu (rovnice (1), f = 1) je závislost 

UR  na ∆T konstantní. Obdobně ze základní rovnice pro šroubovicově dislokační růst 

(rovnice (1), f ≠ 1) je tato závislost lineární s kladnou směrnici a nulovým úsekem. 

Pro povrchově nukleační růst (rovnice (5)) je závislost UR na ∆T nelineární křivkou 

s kladným zakřivením procházející počátkem. Průběh redukované rychlosti růstu 
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normální r ůst

povrchov ě nuklea ční
                růst

šroubovicov ě

disloka ční růst

 

 

∆T 

U
R
 

krystalů v závislosti na podchlazení je pro všechny tři standardní modely růstu krystalů 

zobrazen na obr. 3.  

 

Obr. 3: Zobrazení průběhu redukované rychlosti růstu krystalů UR v závislosti 
na podchlazení ∆T pro standardní růstové modely [19]. 

 

Pomocí redukované rychlosti růstu jsme schopni určit pravděpodobný růstový 

model na rozhraní krystal-kapalina. Pro určení redukované rychlosti růstu potřebujeme 

znát hodnoty rychlosti růstu krystalů spolu s hodnotami dynamických viskozit 

podchlazené kapaliny odpovídající těmto teplotám a Gibbsovu energii sytému.  
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2 Mikroskopické sledování  růstu krystalů ve 
sklotvorných systémech 

 
 

Jak již bylo řečeno v úvodu, mikroskopické přístupy jsou založeny na přímém 

sledování růstu krystalů v podchlazené kapalině výhradně pomocí elektronové nebo 

optické mikroskopie. Na základě rozdílných fyzikálních vlastností amorfní a krystalické 

fáze můžeme sledovat změnu velikostí krystalů. Rychlost růstu krystalů je pak přímo 

úměrná směrnici závislosti změny velikosti krystalu na čase temperace t pro izotermní 

měření (obr. 4). Tuto závislost můžeme vyjádřit lineárním vztahem růstu krystalické 

fáze r ve zvoleném směru [20-22] pomocí rovnice (9), kde r0 je velikost zárodku 

kulovitého tvaru o kritické velikosti rc: 

0

0

( ) ( )
t

r u T dt u T t r= = ⋅ +∫ . (9) 

Rovnice (9) je platná pouze za předpokladu, že růst krystalů probíhá z náhodně 

distribuovaných zárodků (platí pro homogenní i nehomogenní tvorbu zárodků) 

a při úplné separaci procesů tvorby zárodků a růstu krystalů.  

 

Obr. 4: Získání hodnot rychlostí růstu krystalů u izotermního měření při teplotách 
T1 až T5. Tato rychlost je rovna směrnici lineární závislosti rozměru krystalu r na čase t. 
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Jackson ve své práci [3] úspěšně otestoval modifikovanou Cahnovu teorii růstu 

krystalů na viskozitních a růstových datech některých látek jako jsou kovy (Al, Zn, Sn), 

polovodiče (Bi, Ga), jednoduché organické látky (salol, glycerin, tri-α-naftylbenzen) 

a silikátové systémy Na2O⋅2SiO2 a K2O⋅2SiO2. Na základě zjištěných růstových 

a viskozitních dat byla získána závislost redukované rychlosti UR na podchlazení 

systému ∆T.  

 

2.1 Sklotvorné systémy s nízkou hodnotou entropie tání  
 

Jackson rozděluje látky podle morfologie rozhraní krystal-kapalina na základě 

jejich hodnoty entropie tání ∆SfM. Mezi látky s „nerovným“ rozhraním, které mají 

nízkou hodnotu entropie tání (∆SfM < 2R), patří převážná většina kovů, některé 

polokovy a organické látky (viz. tabulka I). 

Tabulka I:  Látky s entropií tání ∆SfM < 2R. 

 

Z oxidických skel je zde zařazen SiO2 a GeO2, z chalkogenidových skel GeS2. 

Jak je uvedeno v publikacích Ainslie [29] a Wagstaffa [28,35] pro SiO2 a Vergana [24] 

pro GeO2, tyto materiály se vyznačují  při mikroskopickém sledování tzv. „hrubým“ 

rozhraním a růst krystalů je silně izotropní (není preferována žádná růstová rovina). 

Defekty a příměsi mají malý vliv na proces růstu krystalů [24]. Tyto materiály 

krystalizují přímými mechanismy růstu krystalů a jejich růst je popisován modelem 

normálního růstu krystalů - závislost redukované rychlosti růstu UR na podchlazení 

systému ∆T je konstantní (obr. 5). Na těchto systémech bylo dále prokázáno, především 

díky dostupnosti dat kinetiky krystalizace a tání systému, že u těchto materiálů 

systém ∆SfM /R Systém ∆SfM /R systém ∆SfM /R 

Sklotvorné materiály  Kadmium [31] 1,3 Organické látky  

GeO2 [23,24] 1,3  Zinek [31] 1,2 Butylchlorid [34] < 2 

GeS2 [25-27] 1,2;1,8 Nikl [31] 1,2 Butylbromid [34] < 2 

SiO2 [28-30] 0,4;0,5  Stříbro [31] 1,1 Cyklohexan [34] < 2 

  Kobalt [31] 1,1 Cyklohexanol [34] < 2 

Kovy a polokovy  Zlato [31] 1,1 Methyl alkohol [34] < 2 

Cín [31,32] 1,7 Měď [31] 1,1 Ostatní  

Selen [33] 1,5 Olovo[31,32] 1,0 Chlorid amonný [34] < 2 

Hliník [31] 1,4 Indium [31] 0,9 P4 [32] 1,0 
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nedochází k žádné významné změně morfologie rozhraní během krystalizace a tání 

systému [28,35]. 

V některých případech mají „nerovný“ charakter rozhraní i látky patřící svojí 

hodnotou ∆SfM do oblasti 2R < fMS∆ < 4R, jako je například P2O5 (∆SfM = 3,1R) 

[36,37]. Z obr. 5 je patrné, že s rostoucí hodnotou entropie tání ∆SfM klesá hodnota 

redukované rychlosti. Pro názornost byla u obr. 5 místo podchlazení systému použita 

redukovaná teplota podchlazení ∆T/TM.  

Růst krystalů u sledovaných třech systémů probíhal v rozmezí hodnot 

0 až 0,3 ∆T/TM. Z chalkogenidových systémů zde podle hodnoty entropie tání uváděné 

literaturou [25-27] patří GeS2, ale lze nalézt i hodnotu 4,5R [38]. Pro systém GeS2 byla 

nalezena pouze viskozitní data [39], růstová data pro tento systém v literatuře chybí. 

0,0 0,1 0,2 0,3
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Obr. 5: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro systémy s entropií tání ∆SfM  < 2R. Byla použita růstová 
a viskozitní data z literatury [28] pro SiO2, [24]  pro GeO2 a [36,37] pro P2O5. 
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2.2 Sklotvorné systémy s vysokou hodnotou entropie tání 
 

Podle Jacksonovy teorie růstu krystalů jsou další skupinou materiálů látky 

s vysokou hodnotou entropie tání ∆SfM > 4R, které se vyznačují „hladkým“ rozhraním 

krystal-kapalina. Mezi tyto materiály patří silikátová a borátová skla, sloučeniny většiny 

chalkogenidů a některé organické látky (tabulka II). Ze sklotvorných systému byla jako 

jedna z prvních aplikována Jacksonova teorie na silikátové systémy Na2O⋅2SiO2 [40,41] 

a K2O⋅2SiO2 [42] a diborátový systém PbO⋅2B2O3 [43,44]. Tyto sklotvorné materiály 

vykazují „hladké“ rozhraní během krystalizace a „hrubé“ rozhraní v oblasti tání. S tím 

pak souvisí i změna trendu závislosti rychlosti tání a krystalizace na přehřátí, respektive 

podchlazení systému, které ve své práci uvádí Meiling [41], kdy zlom je pozorován 

v oblasti teploty TM. Hodnoty rychlosti tání systému jsou daleko větší než tomu 

je u krystalizačního procesu. Růst krystalů je výhradně anizotropní, je preferována 

určitá růstová rovina. Například pro systém PbO⋅2B2O3 uvádí Eagen [43] růstovou 

rovinu (001). Růst krystalů je uskutečňován pomocí laterálních mechanismů růstu 

krystalů na rozhraní krystal-kapalina. Z tohoto důvodu závislost redukované rychlosti 

růstu UR na podchlazení systému ∆T roste lineárně nebo nelineárně dle typu laterálního 

mechanismu (šroubovicově dislokační model nebo povrchově nukleační model) 

(obr. 3). Například pro systém Na2O⋅2SiO2 nebo K2O⋅2SiO2 byl použit Meilingem 

a Jacksonem šroubovicově dislokační model. Fokin [45,46] ve svých publikacích uvádí, 

že tento model lze použít pro většinu silikátových systémů. Oproti tomu povrchově 

nukleační model byl použit De Lucou [43,44] a Nagelem [47] pro diboráty, Marlorem 

[48] pro triboráty a Leedeckem pro tetraboráty [50] (obr. 6). Povrchově nukleační 

model je také použit pro některé organické látky patřící mezi látky s „hladkým“ 

rozhraním (obr. 7).  

Ve všech těchto případech laterálních mechanismů růstu krystalů se jedná o 

rozhraní kontrolovaný růst, kdy je závislost izotermního růstu krystalů na čase lineární. 

Atmosféra použitá při krystalizaci (vzduch, N2), ani přítomnost vody či vzdušné 

vlhkosti, nemají vliv na růst krystalů [18,49,51]. Naopak velký vliv na růst krystalů 

hraje u těchto materiálů přítomnost nečistot a nehomogenit, jejich vliv roste s vyšší 

hodnotou entropie tání [5].  
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Pokud porovnáme vzájemně hodnoty redukované rychlosti UR materiálů 

s „hladkým“ a „hrubým“ rozhraním, můžeme si povšimnout, že například materiály s 

„hrubým“ rozhraním (∆SfM < 2R) mají několikanásobně vyšší hodnotu redukované 

rychlosti růstu UR (102 až 103 krát) než materiály s „hladkým“ rozhraním (∆SfM > 4R). 

U obou skupin materiálů klesá hodnota UR s rostoucí hodnotou entropie tání (obr. 5 

až obr. 7). Redukovaná teplota podchlazení ∆T/TM je volena z důvodu možnosti 

vynesení a porovnání stejného typu látek, protože každá látka má jiný bod tání a měření 

probíhá v jiném rozsahu podchlazení. Tímto podělením došlo k normalizaci osy x 

a systémy je možné mezi sebou porovnávat. Jak je patrné, tak pro oba typy látek byl 

nejčastěji růst krystalů pozorován v rozmezí hodnot redukované teploty podchlazení 

∆T/TM = 0 - 0,3.  
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Tabulka II:  Látky s entropií tání  ∆SfM ≥ 4R. 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

systém 
fMS∆ /R systém 

fMS∆ /R systém 
fMS∆ /R systém 

fMS∆ /R 

Silikátová skla  Borátová skla  S8 (monoklinická) [32] 4,2 Sloučeniny teluru  

MgO⋅Al 2O3⋅SiO2 [52] 13,4 PbO⋅2B2O3  [5,43,44] 30;15,1   Sb2Te3 [55] 13,3 

CaO⋅ Al2O3⋅2SiO2 [53] 10,9 K2O⋅4B2O3 [50] 13,4 Sloučeniny selenu  As2Te3 [57,60] 8,3;10,4 

CaO⋅MgO⋅2SiO2  [8] 10,0 LiO2⋅ 2B2O3 [17,54]  12,2 As2Se3 [55,57,59]  7,0;7,6 PbTe [61] 5,8 

Na2O⋅2CaO⋅SiO2 [54] 6,6 SrO⋅2B2O3 [47] 11,6 Sb2Se3 [60] 7,4 SnTe [61] 5,0 

LiO2⋅2SiO2 [49,54] 5,6 Cs2O⋅3B2O3 [48] 8,6 GeSe2 [26,55] 3,1;5,1 GeTe [61] 4,9 

2Na2O⋅CaO⋅3SiO2 [54] 5,4   PbSe [61] 4,9   

Na2O⋅2SiO2 [18] 4,0 Sloučeniny síry  SnSe [61] 4,6 Organické látky  

K2O⋅2SiO2 [53] 4,2 P4S10 [55] 8,8 GeSe [26,61] 4,2;3,6 tri-α-naftylbenzen [62] 10,7 

CaO⋅SiO2 [54] 4,2 Sb2S3 [55,56] 5,9; 6,7 TlSe [33] 4,0 glycerin [3,64] 7,5  

  As2S3 [55,57] 5,9   1,2-difenylbenzen [5,65] 6,8 

  As4S4 [58] 5,1   fenylsalicilát [3] 7 
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Obr. 6: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro borátová skla ∆SfM > 4R. Byla použita růstová a viskozitní data 
z literatury [44] pro PbO⋅2B2O3,  [50] pro K2O⋅4B2O3, [47] pro SrO⋅2B2O3 a [48] pro 
Cs2O⋅3B2O3. 
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Obr. 7: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro některé sklotvorné organické látky (∆SfM > 4R). Byla použita 
růstová a viskozitní data z literatury [65] pro 1,2-difenylbenzen, [64,66] pro glycerin, 
[62,63] pro tri-α-naftylbenzen a [67] pro α-fenyl o-kresol. 
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V některých publikacích týkajících se růstu krystalů [3,5,6,9] můžeme najít 

neshody v určení laterálního mechanismu růstu krystalů na základě závislosti UR vs. ∆T, 

které jsou způsobeny různým rozsahem podchlazení systému a různými daty viskozit 

(obr. 8). Při nedostatečně velkém rozsahu podchlazení se totiž může exponenciální 

závislost UR vs. ∆T povrchově nukleačního modelu zdát jako lineární závislost 

UR vs. ∆T šroubovicově dislokačního modelu růstu krystalů. K odchylce od linearity 

totiž dochází až při vyšších hodnotách podchlazení. Na to poukazuje ve své práci 

Burgnerová a Weinberg [6], kteří se zabývají růstem krystalů ve stechiometrickém 

Li 2O⋅2SiO2. Autoři této publikace vycházejí z předem publikovaných dat růstu 

[42,68-74] a viskozit [68,75-79]. Zjišťují, že šroubovicově dislokační model podává pro 

malé hodnoty podchlazení shodné výsledky, jako při použití nukleačně růstového 

modelu. Oproti tomu, ale zjištěné parametry šroubovicově dislokačního modelu 

postrádají fyzikální význam. Pro velké hodnoty podchlazení lze použít povrchově 

nukleačního modelu, ale dochází zde k velké odchylce od experimentálních dat vlivem 

malé odchylky ve viskozitách. K obdobným závěrům dochází i Smith a Weinberg [17] 

pro systém Li2O⋅2B2O3. Pro střední hodnoty podchlazení (∆T = 250 až 400 °C) nelze 

aplikovat žádný z fenomologických modelů (přechodná oblast). Na závislosti ln(u⋅η) 

vs. 1/(T⋅∆T) nachází Burgnerová a Weinberg [6] odchylku od linearity obdobně jako 

v literatuře [50,48,53,62,65,67,80] pro jiné systémy. Tato změna může být spojena 

se změnou struktury v tavenině, změnou ve tvorbě zárodků, polymerizací nebo 

spojena se skupinami pentaborátů a triborátů [50]. Burgnerová [6] tuto změnu 

u systému L2O⋅2SiO2 vysvětluje změnou v morfologii růstu krystalů a sférolitickým 

růstem krystalů. Závěrem tedy můžeme říci, že v průběhu krystalizačního procesu 

u některých systémů může docházet ke změně laterálního mechanismu růstu krystalů. 

Tato změna je patrná na odchylce od lineární závislosti ln(u⋅η) vs. 1/(T⋅∆T) 

pro povrchově nukleační model. Velkou roli v tomto směru hraje velikost podchlazení 

a přesnost viskozitních dat, kdy se vzrůstajícím podchlazením je pozorována rostoucí 

chyba mezi experimentálními a teoretickými daty [6,17].  

 

Pro teplotní závislost dynamické viskozity podchlazené kapaliny, kterou 

je potřeba mít k dispozici pro výpočet redukované rychlosti UR se v literatuře nejčastěji 

u sklotvorných systémy vyjadřuje pomocí Vogel-Fulcher-Tammanova modelu. Tento 

model můžeme zapsat ve tvaru [89-93]:  
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ln VFT

VFT
o

B
A

T T
η = +

− , 
(10)

 

kde AVFT, BVFT a T0 jsou empirické parametry tohoto modelu, T je teplota 

a η je dynamická viskozita systému. Pokud bychom chtěli aplikovat rovnici VFT, která 

obsahuje tři parametry, pak je nutné získat hodnoty viskozit v širším teplotním rozsahu. 

Tuto podmínku je někdy ve sklotvorných materiálech obtížné splnit, jelikož dochází 

ke krystalizaci skla, při které se podstatně mění hodnota viskozity. Tento problém 

se řeší měřením ve dvou teplotních oblastech, kde nedochází ke krystalizaci 

a to při teplotách v oblasti podchlazené kapaliny (Tg < T < TM) a  při vysokých 

teplotách v tavenině (T > TM). Úsek mezi teplotou krystalizace a teplotou tání 

se na základě VFT rovnice extrapoluje. Pro malý rozsah teplot je možno použít 

dvouparametrový empirický model nahrazující závislost logaritmu viskozity 

na reciproké teplotě lineární závislostí. Tento model lze vyjádřit ve tvaru [89,92]: 

exp( / )o E RTηη = η
, 

(11)
 

kde Eη je aktivační energie viskózního toku, η0 je konstanta a R představuje univerzální 

plynovou konstantu.  
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Obr. 8: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro silikátová skla ( fMS∆ > 4R). Byla použita růstová a viskozitní 

data z literatury [40,81,82] pro Na2O⋅2SiO2 a [42,81,83] pro K2O⋅2SiO2. Změnou 
viskozitních dat pro Na2O⋅2SiO2 se mění i určení standardního růstového modelu 
ze šroubovicově dislokačního růstu (lineární závislost) na povrchově nukleační růst 
(nelineární závislost). 
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Ze sklotvorných systémů je růst krystalů studován zejména u silikátových 

a borátových skel. Z chalkogenidových systémů byla růstová a viskozitní data nalezena 

pouze pro růst krystalů v As2Se3 [59], v Ge38S62 [27], v Ge31S69[84], v Ge32S68 [84] 

a v Ge33S67 [84]. Ve všech případech se jedná o laterální mechanismus růstu krystalů 

podle povrchově nukleačního modelu. Vliv stechiometrie podchlazené kapaliny GexS1-x 

na růst krystalů  α-GeS2 je zobrazen na obr. 9. 
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Obr. 9: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro Ge38S62, Ge32S68 a Ge33S67. Byla použita růstová a viskozitní 
data z literatury [27] pro Ge38S62 a [84,85] pro Ge32S68 a Ge33S67. Změnou složení 
podchlazené kapaliny systému nedochází ke změně krystalické fáze. Ve všech 
případech je krystalizující látkou α-GeS2. Redukovaná rychlost s přídavkem Ge klesá. 
Růst krystalů se liší i rozsahem podchlazení systému. 

 

Henderson a Ast [59] na chalkogenidovém systému As2Se3 a Gutzov na systému 

Na2O⋅P2O5 [86] pozorovali sférolitický růst krystalů, který je typický pro polymery 

[87]. Během sférolitického růstu vznikají typická paprskovitá uspořádání nazývaná 

„sférolity“. Tento sférolit je tvořen z četných krystalických vláken jednodimenzionální 

struktury, jejichž laterální rozměry jsou konstantní a opakovaně se větví [87,88]. 

Preferována osa růstu leží paralelně s paprskovitým směrem. S rostoucí teplotou 
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krystalizace se textura sférolitů stává hrubější [88] a morfologie jednodimenzionálních 

paprsčitých vláken se mění v závislosti na systému. Krystaly sférolitického typu jsou 

pozorovány v multikomponentních sklech, v systémech s malým koeficientem difúze 

a v systémech s pomalou krystalizací. Pro tento růst krystalů nebyl nalezen žádný 

specifický růstový model. U sférolitického růstu polymerních látek se růstová data 

analyzují často pomocí klasické teorie růstu, u které je růst kontrolovaný sekundární 

tvorbou zárodků, využívající vztahy navržené Lauritzenem a Hoffmanem [89,90], 

ve kterých se vyskytuje parametr sekundární nukleace spolu s energií spojenou 

s tvorbou sekundárního nuklea o kritické velikosti. Jak je patrné z literatury [59,86] 

materiály, u kterých byl zaznamenán v literatuře sférolitický růst, se nijak významně 

neliší tvarem závislosti redukované rychlosti růstu na podchlazení od ostatních systémů. 

Zkoumané systémy As2Se3 a Na2O⋅P2O5 vykazují povrchově nukleační růst. 

Obdobně byl sledován sférolitický růst krystalů v pseudobinárním 

chalkogenidovém systému (GeS2)x(Sb2S3)1-x pro složení x = 0,1; 0,2 a 0,3 (publikace 

č. 2 až č. 5). Měnící se morfologie sférolitů tohoto systému v závislosti na složení 

je zobrazena na obr. 11. Dochází zde ke změně tvaru sférolitu z oválného tvaru pro 

složení x = 0,1 až po protáhlý jehlicovitý tvar pro složení x = 0,3. Pro složení x = 0,4 

a 0,5 již sférolitická uskupení nebyla pozorována. Pro tato dvě složení růst krystalů 

probíhal v podobě separovaných jehlic Sb2S3 (viz. příloha č.1 až č. 3). 
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Obr. 10: Závislost redukované rychlosti růstu krystalů UR na redukované teplotě 
podchlazení ∆T/TM pro systémy As2Se3 a Na2O⋅P2O5, pro které byl v literatuře [59,86] 
sledován sférolitický růst krystalů. Byla použita růstová a viskozitní data z literatury 
[59] pro As2Se3 a [5] pro Na2O⋅P2O5.  

 

 

Obr. 11: Změna morfologie pozorovaných krystalů Sb2S3 pro sklotvorné materiály o 
složení  (GeS2)x(Sb2S3)1-x. Jednotlivé čáry představují základní strukturní jednotku 
v podobě jehlice či trámečku Sb2S3.  
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3 Makroskopické sledování  růstu krystalů ve 
sklotvorných systémech 

 
 

Vedle mikroskopického přístupu, kdy pomocí elektronové nebo optické 

mikroskopie sledujeme přímo morfologii a izotropii růstu krystalů, lze použít 

i makroskopického přístupu založeného na nepřímém sledování růstu krystalů pomocí 

stupně přeměny systému α. Krystalizační děj je pak sledován například pomocí 

teplotního zabarvení systému během krystalizačního procesu (kalorimetricky) [99-104], 

pomocí poměru intenzit difrakčních čar částečně a plně krystalického vzorku [94,95] 

nebo pomocí specifické vlastnosti systému, jako je elektrická vodivost [94,96] nebo 

magnetizace [97].  

Mezi nejčastěji používané patří termoanalytické metody DTA a DSC, 

kdy studium kinetiky krystalizačních procesů systému můžeme provádět za izotermních 

a neizotermních podmínek. Principy obou metod jsou podrobně diskutovány v literatuře 

[99-104].  

Pro makroskopické přístupy sledování růstu zárodků a krystalů je rychlost 

procesu tvorby zárodků a krystalizace dα/dt sledována v celém rozsahu stupně přeměny 

〈0, 1〉. Proces lze rozdělit do několika kroků, které jsou popsány na obr. 12 v závislosti 

na čase t a stupni přeměny α. Rychlost procesu dα/dt lze vyjádřit ve tvaru součinu dvou 

funkcí, z nichž jedna je pouze funkcí teploty T a druhá je funkcí stupně přeměny α: 

d
 = k(T) f( )

dt
⋅α α

   
(12) 

Funkce k(T) je rychlostní konstanta a funkce f(α) představuje kinetický model 

procesu. Rychlostní konstanta k(T) bývá velmi často vyjadřována v Arrheniově tvaru 

pomocí aktivační energii krystalizačního procesu EA a předexponenciálního faktoru A 

(R je univerzální plynová konstanta, T teplota) [98]: 

AE

R Tk(T) = A e
−

⋅⋅ . (13) 
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Obr. 12: Popis krystalizačního procesu v závislosti na čase t a stupni přeměny α 
s jednotlivými kroky [16]: A -  indukční perioda, tvorba stabilních zárodků krystalů; 
B -  urychlovací perioda, růst krystalů doprovázený popřípadě dalším růstem zárodků; 
C - oblast lineárního růstu krystalů, rychlost růstu krystalů dosahuje svého maxima; 
D -  pokračování růstu krystalů, snižování rychlosti růstu krystalů systému; E - konečná 
fáze, růst krystalů je ukončen. 

 

Funkce f(α), tj. kinetický model, může nabývat rozdílných podob s různým 

počtem kinetických parametrů. Kinetický model je odvozen na základě teoretického 

popisu probíhajícího krystalizačního děje a jednotlivé nejpoužívanější kinetické modely 

jsou popsány v následující kapitole. 

 

3.1 Kinetické modely 
 

Mezi nejpoužívanější modely, používané pro popis rozkladů pevných fází, 

fázové transformace a rekrystalizace, patří nukleačně růstový model, který popsali 

Johnson-Mehl-Avrami (JMA) [105]. Základem tohoto modelu je rovnice (14), která 

vyjadřuje závislost stupně přeměny α vznikající nové krystalické fáze jako funkci času 

t [105]. Tato rovnice předpokládá, že v reálných systémech mohou děje tvorby zárodků 

a následného růstu krystalů probíhat současně a že nemusejí být vzájemně zcela 

separované. 

0 ´
( ) ´

1 e
t t m

t
g I ud dtτ

α
− ⋅∫ ∫= −  (14) 
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K výpočtu α je využito rychlosti nukleace I, rychlosti růstu krystalů u, geometrického 

faktoru g, který závisí na tvaru rostoucích krystalů, času t´, ve kterém je započata tvorba 

zárodků a parametru m, který závisí na mechanismu růstu a dimenzionalitě krystalů. 

Parametr m je pro kinetiku krystalizace kontrolovanou rozhraním krystal-kapalina 

nezávislý na čase a nabývá celých hodnot 1, 2 a 3 pro jedno-, dvou- a třídimenzionální 

růst. Pro difúzí kontrolovaný růst tento parametr nabývá v závislosti na dimenzionalitě 

růstu hodnot ½, 1 a 3/2 a závislost rychlosti růstu krystalů klesá s t1/2. U materiálů, kde 

je rychlost růstu značně anizotropní, je člen 
t m

t´
( udτ )∫  v rovnici (14) nahrazen výrazem 

ii
u dτ∏ ∫ , kde ui je rychlost růstu ve směru i [105]. Rychlost růstu u lze pak vyjádřit 

jako součin rychlostí růstu krystalů ve směru os kartézské soustavy souřadnic. 

Třídimenzionální růst krystalů je pak vyjádřen jako součin x y zu = u u u⋅ ⋅ , 

dvoudimenzionální růst krystalů jako x yu = u u⋅  a jednodimenzionální růst jako xu = u  

(obr. 13). 

u = ux⋅⋅⋅⋅ uy⋅⋅⋅⋅ uz    u = ux⋅⋅⋅⋅ uy        u = ux 

               m = 3                          m = 2                             m = 1 

                

 

             

     n = < 3, 4 >                       n = < 2, 3 >                     n = < 1, 2 > 

Obr. 13: Typy růstu krystalů pro model JMA (n). 

 

Rovnici (14) můžeme integrovat za izotermních podmínek s rychlostí nukleace I 

a rychlostí růstu krystalů u nezávislých na čase t [105]: 

´ ( )1 e 1 e
m n ng I u t k tα − ⋅ ⋅ ⋅ − ⋅= − = − , (15) 

kde g  ́ je integrovaná forma faktoru g. Ostatní parametry mají stejný význam jako 

v rovnici (14). Parametr n je kinetický exponent nukleačně růstového modelu a nabývá 

hodnot 1 až 4 v závislosti na parametru dimenzionality růstu m (obr. 13) a přítomnosti 

zárodků v materiálu. Pro připravená skla bez přítomnosti zárodků (tato skla byla 



Makroskopické sledování růstu krystalů 
 

28 

dostatečně rychle zchlazena během přípravy sklotvorného materiálu) platí n = m + 1 

a pro skla s dostatečně velkým množstvím zárodků přítomných již na počátku měření 

platí n = m (temperace materiálu po dostatečně dlouhou dobu při teplotě odpovídající 

maximální rychlosti nukleace). Proces tvorby zárodků lze od růstu krystalů separovat 

temperací při vhodné teplotě.  

Rovnice JMA modelu (15) je často přepisována pomocí celkové reakční 

rychlosti k a parametru n. Reakční rychlost reakce dα/dt, vyjádřenou pomocí rovnice 

(12), můžeme pak pro tento model přepsat do podoby: 

1 1/( ) (1 ) [ ln(1 )] nd
k T n

dt

α α α −= ⋅ ⋅ − ⋅ − − , (16) 

kde rychlostní konstanta k(T) bývá nejčastěji vyjádřena v Arrheniově tvaru pomocí 

rovnice (13). Původně byl tento model odvozen pro izotermní podmínky, ale Henderson 

[100] a De Bruijn [106] ve svých publikacích dokázali, že platnost rovnice (15) lze 

aplikovat i za neizotermních podmínek za předpokladu, že i) růst nové fáze je nezávislý 

na čase (lineární růst) a je funkcí pouze teploty, ii) růst probíhá z náhodně 

dispergovaných zárodků (platí pro homogenní i nehomogenní tvorbu zárodků). 

 

Vedle kinetických modelů, odvozených na základě fyzikální podstaty 

krystalizačního děje, se používají i empirické modely, které slouží k popisu složitějších 

krystalizačních dějů, avšak kinetické parametry těchto modelů postrádají fyzikální 

význam. Mezi tyto modely patří například dvouparametrový model Šesták-Berggren 

(autokatalytický model). Původně byl tento model tříparametrový, ale autoři pomocí 

matematické analýzy ukázali, že k popisu postačují pouze dva parametry M a N. 

Reakční rychlost, definovanovanou rovnicí (12), lze pomocí tohoto modelu zapsat ve 

tvaru [107]: 

( ) (1 )M Nd
k T

dt

α α α= ⋅ ⋅ −  (17) 

Rychlostní konstanta procesu k(T) bývá opět nejčastěji vyjádřena v Arrheniově tvaru 

pomocí rovnice (13). 

 

Hledání vhodného kinetického modelu a jeho parametrů z termodynamických 

dat naměřených za izotermních a neizotermních podmínek je cílem kinetické analýzy. 
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3.2 Kinetická analýza 
 

Kinetická analýza je rozdělena do několika kroků během nichž určíme důležité 

kinetické parametry krystalizačního procesu, jako jsou aktivační energie krystalizace,  

kinetický model a jeho parametry a předexponenciální faktor. 

 

Jako první krok při kinetické analýze určíme aktivační energii krystalizačního 

procesu. Tento výpočet může být odlišný pro izotermní a neizotermní podmínky 

experimentu. Jedna z nejpoužívanějších metod pro neizotermní podmínky 

je Kissingerova metoda podle rovnice (18) [108] a Ozawova metoda pomocí rovnice 

(19) [109]. Obě metody udávají hodnotu aktivační energie krystalizačního procesu EA 

z posunu maxima krystalizačního píku TP v závislosti na rychlosti ohřevu  β. 

2
p

1
ln( ) .

T
A

p

E
konst

R T

β = − ⋅ +  (18) 

1
ln 1.052 .A

P

E
konst

R T
β = − ⋅ ⋅ +  (19) 

V literatuře můžeme najít celou řadu dalších metod výpočtu aktivační energie 

krystalizačního procesu za neizotermních podmínek, které vycházejí z  vertikální 

vzdálenosti inflexního bodu náběhové hrany krystalizačního píku od základní linie 

[110,111] nebo šířky krystalizačního píku v polovině jeho maxima [112-115], 

popřípadě druhé derivace krystalizačního píku [116]. 

 

Stanovení aktivační energie za izotermních podmínek probíhá pomocí 

izokonverzních metod. Mezi tyto metody patří například Friedmanova metoda 

izokonverzních řezů [117], Flynn-Wall-Ozawova metoda [118], Kissinger-Akahira-

Sunoseova metoda [119] a Li-Tang metoda [120]. Bylo prokázáno, že pokud aktivační 

energie nezávisí na stupni přeměny [124], pak všechny zmiňované metody vedou 

ke stejným hodnotám aktivační energie EA. V literatuře je nejčastěji používaná 

Friedmanova metoda izokonverzních řezů vyjádřená rovnicí [117]: 

1
ln ln[ ( )] AE

H A f
R Tα

α

αΦ = ∆ ⋅ ⋅ − ⋅  , (20)  

kde Φα a Tα jsou tepelný tok a teplota termoanalytického záznamu odpovídající stupni 

přeměny α, A je předexponenciální faktor, ∆H je změna krystalizační entalpie. Výhodou 
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tohoto postupu je získání informace o závislosti aktivační energie na stupni přeměny. 

Hodnota aktivační energie EA se obvykle stanoví jako střední hodnota v intervalu 

0,3 ≤  α ≤  0,7. Pokud je tato závislost EA na α konstantní, jedná se o jednoduchý 

krystalizační proces, v opačném případě průběh závislosti ukazuje na komplikovanost 

děje či souběžnost několika dějů. 

 

Dalším krokem kinetické analýzy je stanovení kinetického modelu a jeho 

parametrů. Vhodný kinetický model pro popis experimentálních dat může být vybrán 

na základě tvaru a hodnoty maxima charakteristických funkcí z(α) a y(α), které 

jsou získány vhodnou transformací experimentálních DSC dat [125,126]. Funkci z(α) 

lze vyjádřit pro neizotermní měření jako z(α) ≈ Φ⋅T2 a pro izotermní měření 

z(α) ≈ Φ⋅t [125,126]. Z praktického hlediska je funkce z(α) normovaná v intervalu 

〈0,1〉, což nám umožňuje snadnější porovnání za různých podmínek měření. Maximum 

funkce z(α)max je identické se stupněm přeměny, které odpovídá maximální rychlosti 

procesu a nezávisí na hodnotě aktivační energie. Bez znalosti dalších údajů však není 

možné stanovit kinetické exponenty modelu. Z tohoto důvodu se zavádí funkce y(α), 

která je pro izotermní měření přímo úměrná tepelnému toku y(α) = Φ a pro neizotermní 

podmínky je závislá na hodnotě aktivační energie krystalizace EA ve tvaru 

y(α) = Φ⋅exp(EA/RT) [125,126]. Z praktického hlediska je i tato funkce y(α) normovaná 

v intervalu 〈0, 1〉. Poloha maxima funkce y(α) je oproti funkci z(α) velmi silně 

ovlivněna hodnotou aktivační energie. Tvary funkcí z(α) a y(α) jsou charakteristické 

pro daný kinetický model a mohou být snadno použity jako nástroj při hledání 

optimálního kinetického modelu. Poloha maxima funkce y(α) a její průběh nám 

vymezuje vhodné kinetické modely. Tvary funkce y(α) pro jednotlivé modely jsou 

uvedeny v publikacích [99,127]. Proces krystalizace amorfních materiálů bývá obvykle 

popsán nukleačně růstovým modelem JMA nebo empirickým modelem 

Šesták-Berggren. Pro charakteristické funkce JMA modelu platí, že pokud je funkce 

y(α) lineární a funkce z(α) má hodnotu ve svém maximu v intervalu hodnot 

0,62 ≤ z(α)max ≤ 0,64, pak je parametr JMA modelu n = 1. Pokud je y(α) monotónní 

a funkce z(α) má hodnotu ve svém maximu 0,62 ≤ z(α)max ≤ 0,64, pak je n < 1. Pro tento 

případ lze kinetický parametr JMA modelu vypočítat za izotermních podmínek 

z Avramiho rovnice (21) [103] a za neizotermních podmínek ze Šatavovy rovnice (22) 

[100,128]. Význam symbolů je stejný jako v rovnici (13). 



Makroskopické sledování růstu krystalů 
 

31 

ln[ ln(1 )] ln lnn k n tα− − = ⋅ + ⋅  (21) 

ln[ ln(1 )] .AE
n konst

R T
α− − = − ⋅ +

⋅
 (22) 

Dále pokud hodnota maxima funkce y(α)max leží mezi 0 < y(α) max < αP, kde αP je 

stupeň přeměny v maximu krystalizačního píku a funkce z(α) má hodnotu ve svém 

maximu v intervalu 0,62 ≤ z(α)max ≤ 0,64, pak je n > 1. Parametr n lze pak pro tento 

případ získat z rovnice [127]: 

max

1

1 ln(1 ( ) )
n

y α
=

+ −
. (23) 

Model Šesták-Berggren lze aplikovat pro jakékoliv hodnoty z(α) funkce a pro 

hodnoty 0 < y(α)max < αP. Výpočet kinetických parametrů M a N tohoto modelu 

je nutno rozdělit do dvou následných kroků. V prvním kroku se určí poměr kinetických 

parametrů M/N z hodnoty maxima funkce y(α)max: 

max

max

y( )  M
=

N 1- y( )

α
α

 (24) 

V druhém kroku se určí parametr N ze směrnice závislosti [127]: 

AE M

NRTln[ ·e ]= ln( H A)+N ln[ (1- )]α αΦ ∆ ⋅ ⋅ ⋅  (25) 

Tato závislost 
AE

RTln[Φ ·e ] na 
M

Nln[α (1-α)]⋅  se vynáší v intervalu stupně přeměny 

0,2 < α < 0,8.  

 Pro oba modely platí, že získané hodnoty kinetických parametrů by neměly 

záviset na rychlosti ohřevu ani na hmotnosti vzorku. Pokud tomu tak není, je studovaný 

proces pravděpodobně komplikovanější.  

 

 Posledním krokem kinetické analýzy je výpočet hodnoty předexponenciálního 

faktoru. Pro výpočet hodnoty předexponenciálního faktoru A potřebujeme znát hodnotu 

aktivační energie, kinetický model a jeho kinetické parametry, které určíme dle výše 

uvedených metod. Postup výpočtu hodnoty předexponenciálního faktoru A je popsán 

rovnicí [127]: 

A

P

β E
A = - exp( )

T f ( α ) RT

AE

RT
⋅

⋅
′⋅

 (26)

kde f´(αP) je diferenciální tvar kinetického modelu f(α). V literatuře bývá hodnota 
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předexponenciálního faktoru často určena jako fitovací parametr, aby proložení 

experimentálních a vypočtených dat bylo co nejpřesnější. 

 

Výsledkem kinetické analýzy makroskopických dat jsou kinetické parametry 

krystalizačního procesu, jako jsou aktivační energie procesu a kinetický model a jeho 

parametry. Přestože sledujeme krystalizaci nepřímo, jsme schopni na základě analýzy 

modelu blíže charakterizovat probíhající růst krystalů. Pokud je krystalizační proces 

popsán JMA modelem, můžeme na základě jeho hodnoty parametru n usuzovat 

na dimenzionalitu růstu krystalů (obr. 13). U makroskopických přístupů je však několik 

faktorů, které významně ovlivňují krystalizační chování systému. Jedním z nich 

je například tepelná historie materiálu a přítomnost zárodků na počátku experimentu. 

Hodnota parametru JMA modelu záleží na tom, zda růst krystalů probíhá z konstantního 

počtu zárodků, pak je parametr roven přímo dimenzionalitě růstu n = m nebo tyto 

zárodky v materiálu zcela chybí, pak je n = m + 1. Bylo zjištěno [129], že hodnota 

aktivační energie a entalpie krystalizace není závislá na koncentraci zárodků, respektive 

na teplotě nukleace. Dalším důležitým faktorem pro kinetický popis krystalizačního 

procesu je velikost částic studovaného amorfního materiálu. Literatura 

[101,113,129,130] uvádí, že pro silikátový systém Li2O⋅2SiO2 se vzrůstající velikostí 

částic se zvyšuje ostrost krystalizačních píku, což naznačuje změnu povrchové 

krystalizace v objemovou. Tato skutečnost, ovšem nebyla potvrzena například 

pro chalkogenidový systém o složení (GeS2)0,1(GeS2)0,9 [131,132]. Je nutno podotknout, 

že v obou případech má velikost částic vliv na hodnotu aktivační energie, 

na předexponenciální faktor a hodnotu parametru JMA modelu. V závislosti na velikosti 

částic jsou typické hodnoty JMA modelu pro povrchovou krystalizaci n = 1 

a pro objemovou krystalizaci n = 3 až 4 pro temperovaný respektive netemperovaný 

vzorek [129]. Významný vliv má předúprava vzorků pomocí deionizované vody, HCl 

a HF, kdy dochází ke stimulaci povrchových zárodků. Například pro systém Li2O⋅2SiO2 

[129] se parametr JMA modelu postupně mění z hodnoty n = 3 pro deinozivanou vodu 

na hodnotu n = 1,6 pro předpravu vzorku pomocí HF. Toto snížení parametru 

n naznačuje, že povrchová krystalizace úpravou vzorku získává větší vliv. Naleptáním 

povrchu vzorku dochází k tvorbě povrchových zárodků. Dalším vlivem může být 

inkorporace cizorodé látky do taveniny systému, která má za následek stimulaci tvorby 

zárodků nebo růstu krystalů [101]. 
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4 Vzájemné propojení obou přístupů 
 
 

Makroskopické přístupy mohou být do značné míry ovlivněny řadou faktorů, 

proto lze pozorovat vysokou variabilitu publikovaných výsledků. Ovšem oproti 

mikroskopickým přístupům jsou makroskopické metody u sklotvorných systémů 

rozšířenější. Prací, které kombinují oba přístupy je velmi málo. Pro chalkogenidové 

systémy jsou známy dvě práce (i) pro růst krystalů As2Se3 v amorfním As2Se3 

je to práce Hendersona a Asta [59] a (ii) pro růst GeS2 v Ge38S62 je to práce Shánělové 

a Málka [27]. Obě práce kombinují výsledky mikroskopického sledování růstu krystalů 

(mikroskopický přístup) s výsledky studia krystalizace pomocí termoanalytických 

metod DTA a DSC (makroskopický přístup). Pouze na základě výsledků těchto dvou 

publikací je hledání různých korelací mezi těmito přístupy velmi obtížné.  

Ray a Day [129] zavádí parametr 2P FWHMT / ∆T , který zohledňuje šířku 

krystalizačního píku v polovině jeho maxima FWHM∆T  a teplotu Tp odpovídající tomuto 

maximu. Toto kritérium, vynesené v závislosti na velikosti částic, se používá jako 

kriterium určující převládající druh krystalizace mezi povrchovou a objemovou 

krystalizací. Pokud tato závislost roste s velikostí částic, jedná se o růst krystalů 

v objemu, v opačném případě o povrchový růst krystalů. Tato metoda je odvozena 

a uplatněna na silikátových sklech a její použití pro chalkogenidy 

je diskutabilní [131,132]. 

Další korelace byla hledána mezi homogenní a heterogenní tvorbou zárodků 

a mezi přímými a laterálními mechanismy růstu krystalů Jacksonovy teorie. Korelace 

vychází z jednoduchého kriteria, jež publikoval Zanotto [133] a tím je poměr teploty 

skelné transformace a teploty tání Tg/TM. Zanotto uvádí, že pokud je hodnota kriteria 

Tg/TM ≤ 0,6, pak maximum tvorby zárodků nastává při teplotě, která je vyšší než Tg 

a tato skla vykazují objemovou homogenní tvorbu zárodků. Naopak pokud je poměr 

Tg/TM > 0,6, pak je maximální teplota nukleace nižší než hodnota Tg a tato skla tvoří 

zárodky heterogenním způsobem. Platnost tohoto empirického pravidla ověřil 

pro systém silikátových skel Deubener [134] (10 systémů) a Fokin [45,46] 

(55 systémů). Jak zjistil Fokin [45,46] pro silikátová skla s klesající hodnotou poměru 

Tg/TM roste nukleační rychlost systému a je pozorována větší tendence k objemové 
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tvorbě zárodků. V opačném případě nukleační rychlost klesá a roste vliv povrchové 

krystalizace. Toto empirické pravidlo bylo později objasněno Brasilem [135] pomocí 

adiabatické nukleační teorie, kterou můžeme za zjednodušujících podmínek 

(pro koordinační číslo Z ≅ ∞) vyjádřit následující rovnicí [135]: 

/ /3 3

5 exp( / ) 1 5 exp( / ) 1
fM p M fM pN

M fM p M fM p

H c T S cT

T H c T S c

∆ ⋅ ∆
= ⋅ = ⋅

∆ ⋅ − ∆ −
. (27) 

Hodnotu kriteria TN/TM = 3/5 získáme pokud zanedbáme pravý člen rovnice (27), který 

obsahuje parametry entropie tání ∆HfM a průměrné specifické teplo kapaliny a pevné 

látky v bodu tání cp, TN a TM jsou teploty nukleace a tání. Tato teorie byla Brasilem 

[135] úspěšně aplikována na čisté kapalné kovy, oxidy kovů, metalická skla, polymery 

a chalkogenidy. Pro systémy, které mají hodnotu Tg > TN je indikována homogenní 

tvorba zárodků během chlazení, takové materiály jsou klasifikovány jako dobře 

sklotvorné. Pro systémy s hodnotou Tg ≅ TN je typická homogenní a heterogenní tvorba 

zárodků během chlazení. Během přípravy těchto skel je potřeba dosáhnout velké 

rychlosti chlazení a pro systémy s hodnotou parametru Tg < TN tyto materiály 

během chlazení tvoří zárodky a krystalizují. Tyto materiály není možno připravit 

ve sklotvorném stavu (eutektická složení). Není překvapující, že i v tomto kriteriu 

vystupuje entropie tání  ∆SfM stejně jako u mikroskopického přístupu. Brasil [135] 

podrobně analyzoval 18 metalických slitin a 37 chalkogenidových systémů. Téměř 

všechny chalkogenidy mají poměr Tg/TM > 0,6 [135], takže lze očekávat vyšší neochotu 

ke sklotvornosti během přípravy a heterogenní způsob tvorby zárodků (tabulka III). 

Pro materiály s hodnotou Tg/TM < 0,6 jsou typické vyšší nukleační rychlosti 

a homogenní způsob tvorby zárodků. Pro většinu silikátových skel se hodnota tohoto 

kriteria pohybuje v rozmezí 0,53 až 0,56 [45,46], což poukazuje na homogenní tvorbu 

zárodků (tabulka III). To ovšem nesouhlasí se závěry z mikroskopických studií získané 

pro silikátová skla (tabulka III). Je známo, že růst krystalů ve většině silikátových skel 

lze popsat laterálním mechanismem růstu krystalů pomocí šroubovicově dislokačního 

modelu (lineární závislost UR vs. ∆T) nebo povrchově nukleačního modelu (nelineární 

závislost UR vs. ∆T) v závislosti na použitých viskozitních datech. Hodnota poměru 

Tg/TM záleží u silikátových skel také na stechiometrii skla, kdy například skla 

Na2O⋅2SiO2 a Na2O⋅3SiO2  [136,137] s hodnotou kriteria Tg/TM > 0,6 patří mezi 

systémy s heterogenní tvorbou zárodků, ale například sklo Na2O⋅SiO2 [136] patří 

s hodnotou tohoto kriteria TN/TM < 0,6 mezi systémy, které tvoří zárodky homogenním 
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způsobem (tabulka III). Do skupiny látek s homogenní tvorbou zárodků patří také 

systém Li2O⋅2SiO2, pro který byl pozorován mikroskopickými studiemi laterální 

mechanismus růstu krystalů [6]. Dále například pro látky s nízkou entropií táni 

∆SfM < 2R (SiO2 a GeO2 [15,24]) je nalezena hodnota Tg/TM > 0,6, což odpovídá 

heterogenní tvorbě zárodků a z mikroskopických měření je známo, že pro tyto látky 

je typický model normálního růstu krystalů (konstantní závislost UR vs. ∆T) 

(tabulka III). Pro diborátová skla [9] je nalezena hodnota Tg/TM > 0,6, což odpovídá také 

heterogenní tvorbě zárodků a z mikroskopických měření povrchově nukleačnímu 

modelu (tabulka III). Mezi další látky s heterogenní tvorbou zárodků patří například 

fluoridová skla [139,140] a systémy se sférolitickým růstem krystalů, jako jsou 

například polymery [138] a As2Se3 [59] (tabulka III). Mezi systémy, které mají 

parametr Tg/TM < 0,6 patří většina silikátových systémů [45,46] a metalická skla [143] 

(tabulka III). Závěrem tedy můžeme říci, že tímto kriteriem nelze rozeznat, zda se jedná 

o přímý nebo laterální mechanismus růstu krystalů, ale pouze zda v systému 

pravděpodobně převládá homogenní nebo heterogenní tvorba krystalických zárodků. 

 

Jak je patrné z rovnice (15), lze kn nahradit výrazem mI u⋅ . Reakční rychlost 

k v rovnici můžeme vyjádřit v Arrheniově tvaru v podobě rovnice(13). Na základě 

náhrady kn za mI u⋅  lze předpokládat pro menší interval teplot i Arrheniovské chování 

pro rychlost tvorby zárodků I a rychlosti růstu krystalů u [105]:  

NE

R T
0I ( ) = eT I

−
⋅⋅ , (28) 

GE

R T
0u ( ) = eT u

−
⋅⋅ , (29) 

kde I0, u0 jsou konstanty, EN a EG jsou aktivační energie tvorby zárodků a růstu krystalů. 

Kombinací rovnic (13), (28) a (29) po dosazení do výrazu n mk = I u⋅  můžeme vyjádřit 

celkovou aktivační energii krystalizačního procesu EA v podobě [105]: 

AE N GE mE

n

+≅ . (30)

Pokud je tvorba zárodků s teplotou zanedbatelná (m = n), pak je celková aktivační 

energie krystalizace EA ≈ EG. Obdobný vztah publikoval i Heimandahlem [162,163] 

pro metalická skla, kdy je nalezena u mnoha systému shoda aktivační energie získané 

z izotermních a neizotermních dat EA = Eiso = Eneiso [22]. Pro vybrané systémy jsou 
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uvedeny v tabulce IV hodnoty aktivační energie růstu krystalů EG, viskozitního toku Eη, 

krystalizace EA a hodnoty parametru JMA modelu.  

 
Tabulka III:  Hodnota kriteria Tg/TM pro vybrané sklotvorné systémy a mechanismus 
růstu krystalů zjištěný pomocí mikroskopického přístupu. Systémy jsou rozděleny podle 
typu tvorby zárodků. 
 

 

 

 systém Tg/TM mechanismus růstu  
Silikátová skla 

Li 2O⋅2SiO2 0,56 [9,136] laterální růst [45,46] 
Na2O⋅SiO2 0,50 [136,141,142] laterální růst [45,46] 
CaO⋅SiO2 0,57 [143] laterální růst [45,46] 
BaO⋅2SiO2 0,56 [136] laterální růst [45,46] 
3BaO⋅5SiO2 0,56 [144,145]  laterální růst [45,46] 
2Na2O⋅CaO⋅3SiO2 0,51 [146] laterální růst [45,46] 

H
om

og
en

ní
 n

uk
le

ac
e 

Na2O⋅2CaO⋅3SiO2 0,54 [136] laterální růst [45,46] 
Silikátová skla 

SiO2 0,72 [15] přímý růst [28] 
K2O⋅2SiO2 0,58 [3,74,142]  laterální růst [3] 
Na2O⋅2SiO2 0,63-0,69 [137,141,142]  laterální růst [3] 
Na2O⋅3SiO2 0,69 [136] laterální růst [45,46] 
PbO2⋅SiO2 0,64 [53,147,148] laterální růst [45,46] 
MgO⋅CaO⋅2SiO2 0,60 [8] laterální růst [45,46] 
CaO⋅Al 2O3⋅2SiO2 0,61 [149] laterální růst [45,46] 
BaO⋅Al 2O3⋅2SiO2  0,74 [150] laterální růst [45,46] 
SrO⋅Al 2O3⋅2SiO2  0,79 [150] laterální růst [45,46] 

Borosilikátová skla 
Li 2O⋅2B2O3 0,63-0,65 [9,21,151,152]  

Polymery 
polystyren 0,73 [138] sférolitický růst [138] 
polytetrametylfenylsiloxan  0,60 [138] sférolitický růst [138] 

Organické látky 
1,2-difenylbenzen 0,74 [153] laterální růst [65] 
glycerin 0,62 [154] laterální růst [64,66] 
salol 0,69 [155] laterální růst [3] 
tri-α-naftylbenzen 0,72 [62] laterální růst [62,63] 

Chalkogenidy 
GeS2 0,68 [84,156-158]  
GeSe2 0,66 [26,156-158]  
As2S3 0,77 [57,157,158]  

As2Se3 0,67-0,70[57,59,157-159]  
laterální růst [59] 
sférolitický růst 

Sb2S3 0,60 [57,158,160]  
Bi2Se3 0,69 [159]  
Ge38S62 0,74 [27] laterální růst [27] 
Ge33S67 0,68 [84] laterální růst  
Ge32S68 0,65 [84] laterální růst 
Ge31S69 0,64 [84]  

Oxidy kovů 
P2O5 0,61-0,64 [36,37] přímý růst [36,37] 

H
et

er
og

en
ní

 n
uk

le
ac

e 

GeO2 0,63 [24] přímý růst [24] 
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Tabulka IV: Aktivační energie růstu krystalů EG, viskozitního toku Eη, krystalizace EA, 
entropie tání ∆SfM/R a hodnoty parametru JMA modelu pro vybrané systémy.  

 

Tabulka V: Souhrn hodnot aktivačních energií získaných z růstových dat (EG), 
z viskozitních měření (Eη), z DSC měření za izotermních a neizotermních podmínek 
(EA) pro sklotvorný chalkogenidový systém o složení (GeS2)x(Sb2S3)1-x. 

EA (DSC data)  
složení 

 
růstová 

data 
EG 

 
viskozitní 

data 
Eη 

Neizotermní 
(Kissinger) 

Izotermní 
(izokonverzní 

metoda) 

 
 

JMA (n) 

x kJ⋅mol-1 kJ⋅mol-1 kJ⋅mol-1 kJ⋅mol-1  
0,1 405 513 253 280 2 
0,2 296 438 178 268 2 
0,3 288 485 167 242 2 
0,4 274 400 - - - 
0,5 293 423 - - - 

 

U systému s nízkou entropií tání ∆SfM < 2R je tzv. „hrubé“ rozhraní, pro které 

je typická izotropie růstu krystalů a standardní model normálního růstu krystalů. Tomu 

ale neodpovídá hodnota parametru JMA modelu n = 1 uváděného Brandou [164] 

pro GeO2, což by odpovídalo jednodimenzionálnímu růstu nebo povrchové krystalizaci. 

U těchto materiálů s nízkou entropií tání se na základě izotropie růstu krystalů dají 

očekávat vyšší hodnoty parametru JMA modelu, protože během růstu krystalů není 

preferována žádná růstová rovina a tím je dimenzionalita růstu větší. Naopak 

pro systémy s vysokou entropií tání ∆SfM > 4R s tzv. „rovným“ rozhraním růst krystalů 

probíhá laterálním mechanismem a je preferována určitá růstová rovina. Dají se tedy 

systém EG
 

Eη EA
 

JMA (n) ∆SfM/R 

 kJ⋅mol-1 kJ⋅mol-1 kJ⋅mol-1 - - 

SiO2 560 [35] 510 [168] - - 0,4 [28-30] 

GeO2 226 [24] 267 [24] 230 [164] 1 [164] 1,3 [23,24] 

P2O5 88.7 [36] 174 [37] - - 1,2 [36,37] 

Li 2O⋅2SiO2 234 [49] 288 [20] 272 [101,164] 1-3,9 [164] 5,6 [49,54] 

Na2O⋅2SiO2 203 [41] 260 [137] 213 [137,164] 1 [164] 4,0 [18] 

Ge38S62 247 [27] 478 [27] 212-232 [27,39] 4 [27] 1,2 [25-27] 

Ge31S69 146 [84] - - - 1,2 [25-27] 

Ge32S68 106 [84] 436 [85] - - 1.2 [25-27] 

Ge33S67 111 [84] 496 [85] 215 [39] - 1,2 [25-27] 

As2Se3 154 [59] 261 [59] 125 [59] 4-4,5 [164] 7,0 [55,57,59] 
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očekávat nižší hodnoty parametru JMA modelu. Při porovnání výsledků vybraných 

systémů tato očekávání nejsou splněna. Například pro laterální mechanismus růstu 

krystalů v systémech As2Se3 [59] a Ge38S62 [27] jsou pozorovány vysoké hodnoty 

parametru JMA modelu, ale například pro Na2O⋅2SiO2 [164], který na základě 

mikroskopických měření lze popsat také laterálním mechanismem růstu krystalů, 

je hodnota parametru JMA modelu nízká (n = 1). Jak je patrné z tabulky IV, tak kromě 

systému Ge33S67 se ve všech případech hodnota aktivační energie růstu krystalů EG 

(získané z mikroskopických přístupů) rovná hodnotě aktivační energie krystalizace 

EA (získané pomocí makroskopických přístupů), což u zkoumaného chalkogenidového 

systému (GeS2)x(Sb2S3)1-x není splněno (tabulka V).  

Pro případ EG = EA podle rovnice (30) odpovídá hodnota parametru JMA 

modelu přímo dimenzionalitě růstu (n = m). Tuto hypotézu potvrzují i výsledky 

Brasilovy [135] adiabatické nukleační teorie, která pro chalkogenidové systémy 

předpovídá přítomnost zárodků již během samotné přípravy skla. Růst krystalů 

pro tento typ materiálů probíhá z konstantního počtu zárodků, zárodky jsou již přítomny 

v materiálu na počátku experimentu. Mezi ostatními parametry v tabulce IV a V nebyla 

nalezena žádná významná korelace. 
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22,78 ± 2.01 µm 21,67 ± 1.94 µm 

Optický mikroskop  

(odražené světlo) 

 

SEM 

1 Růst krystalů v podchlazené kapalině o složení 
(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 

 
Krystaly rostoucí v podchlazené kapalině o složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 netvoří 

složitý krystalový motiv, ale jsou již zcela jehlicovitého tvaru (obr. 14). V porovnání 

s předchozími systémy s nižším obsahem GeS2 je šířka jednotlivých jehlic daleko 

menší. Tvorba krystalických motivů tohoto složení je četnější než u předešlých složení 

a je sledován zvýšený výskyt jehlicovitých uspořádání. Změna délky jehličky na čase 

byla pozorována optickým mikroskopem na vzorcích temperovaných v rozmezí teplot 

293 °C až 327,5 °C. Všechny tyto závislosti změny délky krystalického motivu na čase 

byly lineárního charakteru (obr. 15). Jednotlivé rychlosti růstu krystalů jsou uvedeny 

v tabulce VI. Krystalická fáze Sb2S3 byla potvrzena pomocí rentgenové difrakční 

analýzy (RDA). 

Obr. 14: Obrázky pořízené pomocí SEM (režim sekundárních elektronů)  a optického 
mikroskopu na destičce temperované při teplotě 297,5 °C po dobu 225 minut o složení 
(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6. 
 

Tabulka VI:  Hodnoty rychlostí lineárního růstu krystalů Sb2S3 v závislosti na teplotě 
podchlazené kapaliny o složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6. 

 
 

 
 
 
 
 
 
 

 
*rychlost růstu krystalů stanovena pouze ze dvou temperančních časů 

 

teplota [°C] rychlost růstu [µm⋅min-1] 

293 0,06 ± 0,01 
297,5 0,11 ± 0,01 
301,5 0,16 ± 0,02 
305,5 0,26 ± 0,03 
310,5 0,44  ± 0,02 
312,5 0,50 ± 0,06 
318 0,73 ± 0,02 

320,5 0,95 ± 0,10 
323 1,63 ± 0,18 

327,5 1,78 * 
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Obr. 15: Závislost délky krystalů Sb2S3 na čase temperance v podchlazené kapalině o 
složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 pro teploty 293 °C až 327,5 °C. 
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2 Růst krystalů v podchlazené kapalině o složení 
(GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 

 

U tohoto složení bylo pozorování provedeno v procházejícím světle. Shodnost 

odečtu délek krystalů v procházejícím a odraženém světle bylo provedeno na vzorcích 

temperovaných pro teploty 362,5 °C a 364 °C (obr. 16). V obou případech byla 

pozorována převážná tvorba dvou jehlic a hvězdicovitých uspořádání (obr. 17). Délky 

jehliček byly odečítány do doby, dokud mohly volně růst a nedotýkaly se ostatních. 

Pokud bylo ve vzorku převážné množství již se dotýkajících nebo prorostlých 

krystalických motivů, bylo měření ukončeno. Změna délky krystalických motivů 

na čase byla pozorována optickým mikroskopem na vzorcích temperovaných v rozmezí 

teplot 331,5 °C až 364 °C (obr. 18). Jednotlivé rychlosti růstu krystalů jsou uvedeny 

v tabulce VII. Krystalická fáze Sb2S3 byla potvrzena pomocí rentgenové difrakční 

analýzy (RDA). U více krystalických vzorků docházelo k vzájemnému prorůstání jehlic, 

což je patrné i z uváděných snímků. 
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 Obr. 16: Závislost délky krystalů Sb2S3 na čase temperance v podchlazené kapalině 
o složení (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 pro teploty 362,5 °C a 365 °C pro procházející a odražené 
světlo optického mikroskopu. 
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31,06 µm  34,76 ± 3.49 µm 

SEM 

Obr. 17: Obrázky pořízené pomocí SEM (režim sekundárních elektronů)  a optického 
mikroskopu (procházející světlo) na destičce temperované při teplotě 335,5 °C po dobu 
175 minut o složení (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5.  
 

 
Tabulka VII:  Hodnoty rychlostí lineárního růstu krystalů v závislosti na teplotě 
podchlazené kapaliny o složení (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. Použitý režim optického mikroskopu 
je vyznačen. 
 

 

(procházející světlo)                                                   (odražené světlo) 
Teplota [°C] Rychlost růstu [µm⋅min-1] Teplota [°C] Rychlost růstu [µm⋅min-1] 

331,5 0,09 ± 0,004 362,5 1,58 ± 0,16 
335 0,13 ± 0,01 365 1,77 ± 0,04 

338,5 0,19 ± 0,01   
339,5 0,20 ± 0,01   
341,5 0,24 ± 0,02   
344,5 0,33 ± 0,02   
350,5 0,54 ± 0,02   
352 0,65 ± 0,01   
354 0,72 ± 0,07   

355,5 0,84 ± 0,08   
359,5 1,23 ± 0,12   
362,5 1,56 ± 0,15   
364 1,78 ± 0,18   

Optický mikroskop 
(procházející světlo) 
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Obr. 18: Závislost délky krystalů Sb2S3 na čase temperace pro izotermní měření 
v podchlazené kapalině o složení (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 pro teploty 331,5 °C až 364 °C. 
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3 Kinetická analýza růstu krystalů v podchlazené kapalině o 
složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 

 
Pro systémy o složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 byla provedena 

analýza dat růstu krystalů v podchlazené kapalině. Prvním krokem této analýzy je 

získání aktivační energie růstu krystalů EG, která je významným kinetickým 

parametrem. Teplotní chování rychlosti růstu krystalů na rozhraní krystal-podchlazená 

kapalina, můžeme popsat za předpokladu Arrheniovského chování v podobě rovnice 

(29). Ze závislosti log(u) na 1/T můžeme získat hodnotu aktivační energie růstu krystalů 

EG. Tato závislost je znázorněna pro obě složení na obr. 19. Ani u jednoho složení 

nedochází k odchýlení od lineárního průběhu, což potvrzuje platnost rovnice (29). 
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Obr. 19: Závislost logaritmu rychlosti růstu krystalů u na teplotě T pro složení 
(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. Hodnota aktivačních energií EG získané ze 
směrnice lineární závislosti je 274 ± 7 kJ⋅⋅⋅⋅mol-1 pro (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a 293 ± 3 kJ⋅⋅⋅⋅mol-1 
pro (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. 

 
K dalšímu popisu rozhraní krystal-podchlazená kapalina lze použít redukované 

rychlosti růstu UR definované vztahem (8). Z průběhu této redukované rychlosti 
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na podchlazení systému ∆T jsme schopni určit standardní růstový model. K výpočtu 

redukované rychlosti růstu jsou potřeba hodnoty viskozit podchlazené kapaliny 

pro teploty, při kterých byla sledována rychlost růstu krystalů. Hodnoty viskozit skel 

(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 publikované Shánělovou a Košťálem [165] byly 

určeny při nižších teplotách, než provedené sledování růstu krystalů. Proto hodnoty 

dynamické viskozity podchlazené kapaliny byly získány extrapolací log η vs. 1/T 

lineární závislostí podle vztahu (11). Dále pro výpočet hodnoty redukované rychlosti 

růstu UR potřebujeme znát hodnotu teploty tání Sb2S3 a entropii tání Sb2S3. Johnson [56] 

stanovil obě potřebné hodnoty TM = 550 °C, ∆SfM = 49,38 J⋅mol-1⋅K-1.  

Ze závislosti redukované rychlosti růstu UR na podchlazení  ∆T získáme informaci 

o počtu aktivních míst na rozhraní krystal-kapalina v závislosti na teplotě. Z této 

závislosti můžeme předurčit růstový model a následně určit jeho parametry. Průběh 

redukované rychlosti růstu na podchlazení ∆T je pro složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 

a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 zobrazen na obr. 20. Lineární závislost redukované rychlosti růstu 

UR na podchlazení  ∆T poukazuje dle Ulhmanna [5] na šroubovitě dislokační model 

definovaný rovnicí (1) a parametrem f vyjádřeným pomocí rovnice (4). Při proložení dat 

tímto modelem se hodnota f parametru pohybovala v rozmezí 0,043 až 0,050 pro složení 

(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a 0,035 až 0,045 pro složení (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. Byla nalezena velká 

diference mezi experimentálními a vypočtenými daty. Na základě předchozích analýz 

složení s menším obsahem GeS2 byl na tyto systémy aplikován povrchově nukleační 

růstový model vyjádřený rovnicí (5) s parametry B a C.  

Hodnoty parametrů B a C povrchově nukleačního modelu byly získány z lineární 

závislosti ln(u⋅η) na 1/(T⋅∆T) (obr. 21). Tyto parametry jsou pro jednotlivá složení 

uvedeny v tabulce VIII. Dle vztahu (5) můžeme z takto získaných parametrů B a C 

získat teoretické křivky rychlosti růstu krystalů a porovnat je s naměřenými daty. 

V tomto případě je již shoda experimentálních a vypočtených dat pro obě složení velmi 

dobrá, jak můžeme vidět na obr. 22 a obr. 23. Pro názornost je součástí těchto obrázků i 

teplotní závislost viskozit publikované Shánělovou a Košťálem [165]. 

Tabulka VIII: Hodnoty parametrů B a C povrchově nukleačního růstového modelu 
získané pro skla o složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. 

 
 
 
 

složení C x106 ln B R 

x [K2] [N ⋅m-1]  

0,4 2,5 ± 0,1 14,7 ± 0,8 0,9920 

0,5 1,5 ± 0,1   5,9 ± 0,3 0,9973 
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Obr. 20: Závislost redukované rychlosti růstu UR na podchlazení ∆T pro vzorky o 
složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. 
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Obr. 21: Závislost ln(u⋅η) vs. 1/(T⋅∆T) pro povrchově nukleační model. Hodnoty 
směrnic (parametr C) a úseků (parametr B) lineárního průběhu (plná čára) jsou pro 
jednotlivá složení uvedeny v tabulce VIII. 
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Obr. 22: Teplotní závislost rychlosti růstu krystalů a viskozity pro složení 
(GeS2)0,4(Sb2S3)0,6. Teoretický průběh pro model povrchově nukleačního růstového 
modelu s parametry uvedené v tabulce VIII je zobrazen čerchovanou čarou. Extrapolace 
viskozit dle vztahu (11) je zobrazena plnou čarou. 
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Obr. 23: Teplotní závislost rychlosti růstu krystalů a viskozity pro složení 
(GeS2)0,5(Sb2S3)0,5. Teoretický průběh pro model povrchově nukleačního růstového 
modelu s parametry uvedené v tabulce VIII je zobrazen čerchovanou čarou. Extrapolace 
viskozit dle vztahu (11) je zobrazena plnou čarou. 
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Závěrem můžeme říci, že přestože jsme použili pro extrapolaci viskozity 

na reciproké hodnotě teploty lineární závislost (rovnice(11)) dosáhli jsme při proložení 

růstových dat uspokojivých výsledků. Vyjádření teplotní závislosti viskozity pomocí 

jiných modelů, například Adama a Gibse [166,167], nebylo možné vzhledem 

k nepřesnému stanovení hodnoty tepelné kapacity připravených skel. Další možnou 

alternativou pro vyjádření teplotní závislosti viskozity je použít tříparametrový model 

Vogel-Fulcher-Tamman (VFT) (rovnice (10)) [89-93]. Model VFT je vhodný pro širší 

rozsah měřených viskozit, v opačném případě selhává a přechází v dvouparametrové 

vyjádření v podobě rovnice (11), což je pozorováno i pro oba zkoumané systémy.  

Pokoušeli jsme se vyhodnotit data s použitím aktuálních dat teploty tání TM 

odečtených přímo z DSC křivek pro jednotlivá složení, neboť v předešlých publikacích 

je brána teplota tání čistého Sb2S3 bez ohledu na složení skelné matrice. I v tomto 

případě  závislosti redukované rychlosti UR na podchlazení ∆T poukazují také 

na šroubovicově dislokační model, ale při aplikaci tohoto modelu (ani povrchově 

nuklečního modelu) nebylo výsledné proložení dat tolik přesné, jako uváděné výsledky 

s teplotou tání Sb2S3 550 °C. 

Závěrem můžeme říci, že kinetika růstu krystalů na rozhraní krystal-kapalina pro 

chalkogenidový systém o složení (GeS2)0,4(Sb2S3)0,6 a (GeS2)0,5(Sb2S3)0,5 lze popsat 

povrchově nukleačním modelem i přestože závislost redukované rychlosti růstu UR 

na podchlazení systému ∆T poukazuje na šroubovicově dislokační model. Tento model 

byl použit i pro tři předchozí složení s menším obsahem GeS2. 
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