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В рамках модели Хаббарда в приближении среднего поля получены в аналитическом виде антиком-
мутаторные функции Грина и энергетические спектры фуллерена С26 и эндоэдрального фуллерена
U@C26 с группой симметрии D3h. Используя методы теории групп, проведена классификация энер-
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Ключевые слова: модель Хаббарда, функции Грина, энергетический спектр, фуллерен С26

DOI: 10.31857/S0015323021040094

ВВЕДЕНИЕ
После открытия в 1985 г. фуллерена С60 [1]

началось интенсивное исследование углеродных
кластеров. Эти исследования привели к открытию
целого ряда фуллеренов Cn с n > 60, эндоэдральных
фуллеренов A@Cn, а также нанотрубок. Исследо-
вания также проводили по поиску малых фулле-
ренов Cn с n < 60. В настоящее время большое
число исследований посвящено изучению свойств
малых фуллеренов: С20 [2, 3], С24 [4, 5], С28 [6, 7],
С36 [8, 9]. Одним из малых является фуллерен С26,
существование которого было экспериментально
подтверждено в ряде работ [10, 11]. Исследованию
физических и химических свойств фуллерена С26
посвящено довольно много работ [12–15].

Фуллерен С26 c группой симметрии D3h состо-
ит из 12 пентагонов и 3 гексагонов, как показано
на диаграмме Шлегеля, рис. 1. Из диаграммы
видно, что фуллерен С26 с группой симметрии D3h
содержит пять неэквивалентных связей и четыре
группы неэквивалентных атомов углерода: G1 =
= {1, 4, 9, 15, 21, 25}, G2 = {2, 3, 5, 6, 8, 10, 14, 16, 20,
22, 24, 26}, G3 = {7, 11, 13, 17, 19, 23}, G4 = {12, 18}.
Множеству G1 принадлежат атомы, которые на-
ходятся в вершинах сочленения одного гексагона
и двух пентагонов, общая граница которых свя-
зывает два гексагона. Множеству G2 принадлежат
атомы, которые находятся в вершинах сочленения
одного гексагона и двух пентагонов, общая граница
которых связывает гексагон и пентагон. Множеству
G3 принадлежат атомы, которые находятся в вер-
шинах сочленения трех пентагонов, общая граница
которых связывает пентагон и гексагон. Множеству

G4 принадлежат атомы, которые находятся в вер-
шинах сочленения трех пентагонов, общая граница
которых связывает два пентагона.

Для описания электронных свойств углеродных
наносистем широко используется модель Хаб-
барда [16]. В рамках этой модели были изучены
электронные и оптические свойства различных
наносистем [17–25]. Так, например, в рамках мо-
дели Хаббарда в приближении среднего поля бы-
ли получены энергетические спектры и спектры
оптического поглощения фуллерена С60 [18], фул-
лерена С70 [19], фуллерена С36 с группой симмет-
рии D6h [20], фуллерена С28 с группой симметрии
Td [21], фуллерена С24 с группами симметрии Oh,
D6 и D6d [22] и фуллерена С20 с группами симмет-
рии Ih, D5d и D3d [23], в работе [24] были исследова-
ны электронные свойства углеродных нанотрубок.
Полученные в работах [18, 19] результаты доста-
точно хорошо согласуются с экспериментальны-
ми данными.

Целью данной работы является исследование
энергетического спектра фуллерена С26 с группой
симметрии D3h в рамках модели Хаббарда в при-
ближении среднего поля.

ЭНЕРГЕТИЧЕСКИЙ СПЕКТР 
ФУЛЛЕРЕНА С26

Для описания π-электронной системы фулле-
рена С26 воспользуемся моделью Хаббарда [16]:

(1)
, , ,

1 ,
2i i ij i j i i i

i i j i

H n t c c U n n+
σ σ σ σ σ

σ σ ≠ σ
= ε + +  

УДК 669.784:538.958

ТЕОРИЯ
МЕТАЛЛОВ



340

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 4  2021

СИЛАНТЬЕВ

где   – операторы рождения и уничтожения
электронов со спином  на узле i;  – оператор
числа частиц со спином  на узле i;  – энергия
одноэлектронного атомного состояния на узле i;

 – интеграл переноса, описывающий перескоки
электронов с узла i на узел j;  – энергия куло-
новского отталкивания двух электронов, находя-
щихся на i-ом узле; 

Найдем энергетический спектр фуллерена С26
в приближении среднего поля. Для этого в га-
мильтониане (1) сделаем следующую замену:

(2)

,ic+
σ ic σ

σ in σ
σ iε

ijt
iU

.σ = −σ

,i i i i i in n n n n nσ σ σ σ σ σ→ +

где  – среднее число электронов со спином σ
на узле i.

Подставляя соотношение (2) в гамильтониан (1),
получим гамильтониан модели Хаббарда в при-
ближении среднего поля:

(3)

где

(4)

Поскольку в фуллерене С26 имеется четыре ти-
па неэквивалентных связей, то, как видно из диа-
граммы Шлегеля, в рамках модели Хаббарда этим
связям соответствуют четыре интеграла переноса:

Используя гамильтониан (3) и данные рис. 1,
запишем уравнения движения для всех операто-
ров рождения  заданных в представлении
Гейзенберга:

(5)

Система уравнений (5) имеет точное аналити-
ческое решение. Используя это решение, можно
найти фурье-образы антикоммутаторных функ-
ций Грина:

(6)
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Рис. 1. Фуллерен С26 с группой симметрии D3h и его
диаграмма Шлегеля с указанием положения атомов
углерода и связей между атомами углерода.
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(8)

где x1, x2, x3, x4, x5 являются корнями следующего
уравнения

(9)

Зная фурье-образ антикоммутаторной функ-
ции Грина, можно найти энергетический спектр
квантовой системы, который определяется полю-
сами функции Грина [26]. Следовательно, энер-
гетический спектр фуллерена С26 с группой сим-
метрии D3h определяется величинами Em, кото-
рые входят в функцию Грина (6). Отметим, что
величины  которые определяются соотноше-
ниями (7), характеризуют энергетический спектр
фуллерена С26 относительно энергии 

Энергетические состояния фуллерена С26 с
группой симметрии D3h можно классифициро-
вать в соответствии с неприводимыми представ-
лениями группы D3h. Как известно, группа D3h

имеет четыре одномерных неприводимых пред-
ставлений     и два двумерных неприво-
димых представлений   [27]. Можно показать,
что энергетические состояния фуллерена С26, опре-
деляемые полюсами функции Грина (6), связа-
ны следующим образом с неприводимыми пред-
ставлениями группы D3h:   

      

     
 

Важной физической характеристикой каждого
энергетического уровня квантовой системы явля-
ется степень его вырождения. Для того чтобы най-
ти степень вырождения энергетических уровней

( ){
( )

( ) ( )

( )

22 2 2
1

2 2 2 2

22 2 2 2 2

2 2 2

22 2 2 2

2 2

1arccos (2 2 2 3
2

27 ( ) 8 16 18( ) )

2 2 3 27 3( ) 2

81 ( 2 )( )

6 ( ) 2 2 3

9 8 (

d b c a e

c a c a b e c a d a

d b c a e c a e d a

e c a b c a

a c a d d b c a e

e b

t t t t t

t t t t t t t t t t

t t t t t t t t t t

t t t t t t

t t t t t t t t t

t t t

ϕ = + − + +

+ + + − + + ×

× + − + − + + +
+ − + ×

× + + + − + +

+ +( ) ( 3 2)2) },c at
−

− 

( )
( )

2 2 2

2 3 22 2 2

3 2 2

3 3 22 2

9 27arccos ,
6 9

3arccos ,
2( 2 )

c c d e

c d e

d c

c d

t t t t

t t t

t t

t t

 + −ϕ =   + + 

 
ϕ =  

+ 

( )
( )

5 2 2 2 2 3 2 2 2 2

2 2 2 2 4 2 2 2 2 2

4 2 4

4 4 2 2 0.
a b c d d c d b a

a d c d b b a c a d b c a

x t t t t x t t x t t t

t t t t t t t t t t t t t x

− + + + + − −
− + + + + + =

,me

' .ε

1
',a 1

'',a 2' ,a 2
''a

',e ''e

1 1
''( ),E a 2 2'( ),E a 3 2'( ),E a

4( ''),E e 5( ''),E e 6( ''),E e 7 2
''( ),E a 8 2

''( ),E a 9 2
''( ),E a 10 1'( ),E a

11 1'( ),E a 12 1'( ),E a 13 1'( ),E a 14( '),E e 15( '),E e 16( '),E e

17( '),E e 18( ').E e

фуллерена C26, воспользуемся следующим соот-
ношением [18, 19]:

(10)

где N – число узлов в наносистеме.
Подставляя величины Qj,i, которые определя-

ются соотношениями (7), в формулу (10), получим
для степеней вырождения энергетических уровней
фуллерена C26 следующие значения:

(11)

Таким образом, соотношения (8) и (11) описы-
вают энергетические спектры фуллерена С26 с груп-
пой симметрии D3h в модели Хаббарда в прибли-
жении среднего поля.

Результаты данных вычислений приведены в
табл. 1, а также на рис. 2, и из них следует, что
энергетический спектр фуллерена С26 с группой
симметрии D3h состоит из 18 энергетических со-
стояний, из которых 10 состояний не вырождены,
а 8 состояний являются двукратно вырожденными.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Исследования, выполненные в работе [15], по-
казали, что расстояния между атомами углерода в
фуллерене С26 с группой симметрии D3h имеют
следующие значения:

(12)

Для того чтобы найти численные значения ин-
тегралов переноса, которые соответствуют фул-
лерену С26, воспользуемся следующим соотноше-
нием [19, 22]:

(13)

Подставляя (12) в соотношение (13), получим
численные значения интегралов переноса для фул-
лерена С26 с группой симметрии D3h:

(14)

Подставляя численные значения интегралов пе-
реноса (14) в соотношение (8), получим для фулле-
рена С26 численные значения для величин  кото-
рые приведены в табл. 1.
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Теперь, как это следует из (6), для того чтобы
получить энергетический спектр фуллерена С26,
следует воспользоваться следующей формулой:

(15)

Подставляя численные значения для  из
табл. 1, а также ε' = –4.979 эВ [19] в соотноше-
ние (15), получим энергетический спектр фулле-
рена С26 с группой симметрии D3h. Результаты вы-
числений приведены в табл. 1, а также на рис. 2.

Рассмотрим структуру энергетического спек-
тра фуллерена С26. Как видно из соотношения (15)
и рис. 2, в энергетической зоне фуллерена С26 энер-
гетические уровни сосредоточены вблизи энергии

(16)

Из соотношений (15), (8), (11), рис. 2 и табл. 1
следует, что в основном состоянии у фуллерена С26
с группой симметрии D3h на энергетическом уров-
не, который соответствует энергии  распо-
ложены две связывающие орбитали, на которых
отсутствуют электроны. Поэтому фуллерен С26 с
группой симметрии D3h должен обладать доволь-
но высокой химической активностью. Стабили-
зацию фуллерена С26 можно осуществить при по-
мощи образования эндофуллеренов M@С26 с эле-
ментами, которые помещаются внутрь фуллерена
и способны принимать электронные конфигура-
ции M4+. В качестве таких элементов могут вы-
ступать, например, Ti, U. При образовании эндо-
эдральных фуллеренов M@С26, четыре валентных
электрона атома металла переходят в оболочку
фуллерена С26. Считается, что внедрение атома
металла внутрь фуллерена не приводит к суще-
ственному изменению его энергетических уров-
ней. Поэтому в первом приближении можно счи-
тать, что влияние внедренного атома приводит
лишь к добавлению лишних электронов в остов
фуллерена [28]. Четыре электрона, перешедшие с
атома металла на фуллерен С26, займут энергетиче-
ский уровень  Проведенные исследова-
ния показали [15], что эндоэдральный фуллерен
U@С26, как и фуллерен С26, обладает группой сим-
метрии D3h. Исследования эндоэдрального фул-
лерена U@С26 также показали [15], что расстоя-
ния между атомами углерода в этой молекуле име-
ют следующие значения:
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Подставляя (17) в соотношение (13), получим
численные значения интегралов переноса у моле-
кулы U@С26:

(18)

Подставляя численные значения интегралов
переноса (18) в соотношение (8), получим для эн-
доэдрального фуллерена U@С26 численные зна-
чения величин  которые приведены в табл. 2.

Из соотношения (16) следует, что при помеще-
нии атома металла внутрь фуллерена происходит
смещение энергии 
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где  – это  который соответствует фуллере-
ну Cn; q – число электронов, перешедших с атома
металла на фуллерен Cn.
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Таблица 1. Энергетический спектр фуллерена С26 с
группой симметрии D3h: значения энергии уровней,
кратность их вырождения и неприводимые представ-
ления группы D3h, к которым они относятся

№ ej, eV Ej, eV gj E (Гj)

1 –4.444 –9.423 1

2 –3.904 –8.883 1

3 –3.426 –8.405 2

4 –2.535 –7.514 1

6 –2.086 –7.065 2

5 –2.036 –7.016 2

8 –1.212 –6.192 1

7 –1.071 –6.051 1

9 –0.454 –5.433 2

10 –0.286 –5.265 2

11 1.058 –3.922 1

12 1.448 –3.531 1

13 2.242 –2.738 2

14 2.490 –2.489 2

16 3.503 –1.477 1

15 3.556 –1.424 2

17 3.527 –1.453 1

18 3.630 –1.349 1
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Из соотношения (19) следует, что при помеще-
нии атома урана внутрь фуллерена С26 параметр 
смещается на десятые доли электрон-вольта:

(20)

где U = 5.662 эВ [25], ε' = –4.979 эВ [19].
Из рис. 2, 3, табл. 1 и 2 видно, что энергетиче-

ские спектры молекул С26 и U@С26 отличаются
друг от друга относительным расположением
энергетических состояний   

  
Одной из важнейших характеристик кванто-

вой системы является спектр оптического погло-
щения. Используя полученные выше энергети-
ческие спектры молекул С26 и U@С26 с группой
симметрии D3h, можно найти переходы, которые
обуславливают оптические спектры этих моле-
кул. С помощью теории групп [29] найдем, какие
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переходы в молекулах С26 и U@С26 разрешены, а
какие запрещены с точки зрения симметрии.

Можно показать, что в энергетическом спек-
тре молекулы с группой симметрии D3h разреше-
ны следующие переходы:

(21)

Из анализа энергетических спектров (8), (11),
(15) и (21) следует, что фуллерен С26 имеет 45 раз-
решенных переходов, молекула U@С26 имеет
44 разрешенных перехода. Разрешенные перехо-
ды в молекулах С26 и U@С26 показаны вертикаль-
ными стрелками на рис. 2 и 3 соответственно. Из
рисунков видно, в результате внедрения атома
урана в фуллерен С26 семь разрешенных перехо-
дов исчезают с двух связывающих орбиталей с
энергией  так как четыре электрона, пере-
шедших с атома урана на фуллерен С26, заполняют
четыре свободных энергетических состояния на
двух связывающих орбиталях с энергией 
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Рис. 2. Энергетический спектр С26 с группой симмет-
рии D3h. Вертикальными стрелками показаны разре-
шенные переходы.
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Рис. 3. Энергетический спектр U@С26 с группой сим-
метрии D3h. Вертикальными стрелками показаны
разрешенные переходы.
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При этом появляются шесть новых переходов со
связывающих орбиталей с энергией 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследование фуллерена С26 с группой сим-
метрии D3h в рамках модели Хаббарда в прибли-
жении среднего поля показало, что в основном
состоянии в этом фуллерене энергетический уро-
вень  дважды вырожден и на этом уровне
находятся две связывающие орбитали, при этом
электроны на них отсутствуют. Это приводит к
тому, что фуллерен С26 с группой симметрии D3h

является неустойчивой молекулой. Образование
эндофуллерена U@С26 приводит к образованию
устойчивой молекулы за счет перехода четырех
электронов от атома урана на фуллерен С26. Кро-
ме того, данные исследования показали, что в
формировании оптических спектров поглощения
молекул С26 и U@С26 участвуют 45 и 44 разрешен-
ных переходов соответственно.

16( ').E e

16( ')E e

Отметим также, что исследования оптических
свойств фуллеренов C60 и С70, выполненные в
рамках модели Хаббарда [18, 19], показали хо-
рошее соответствие между экспериментальны-
ми данными и теоретическими результатами. Это
позволяет считать, что модель Хаббарда в прибли-
жении среднего поля достаточно хорошо описыва-
ет электронные свойства углеродных наносистем.
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Таблица 2. Энергетический спектр эндофуллерена
U@С26 с группой симметрии D3h: значения энергии
уровней, кратность их вырождения и неприводимые
представления группы D3h, к которым они относятся

№ ej,eV Ej,eV gj E(Гj)

1 –3.592 –7.700 1

2 –3.276 –7.384 1

3 –2.644 –6.752 2

4 –2.148 –6.256 1

5 –1.612 –5.720 2

6 –1.524 –5.632 2

7 –0.910 –5.018 1

8 –0.688 –4.796 1

9 –0.357 –4.465 2

10 –0.308 –4.416 2

11 0.615 –3.493 1

12 1.166 –2.942 1

13 1.763 –2.345 2

14 1.968 –2.140 2

15 2.712 –1.396 2

16 2.743 –1.365 1

17 3.020 –1.088 1

18 3.070 –1.038 1

13 1'( )E a

9 2''( )E a

18( ')E e

12 1'( )E a

6( '')E e

17( ')E e

8 2''( )E a

3 2'( )E a

5( '')E e

16( ')E e

11 1'( )E a

1 1''( )E a

14( ')E e

4( '')E e

15( ')E e

2 2'( )E a

7 2''( )E a

10 1'( )E a
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Приведен сравнительный анализ моделей смешения, используемых в радиофизике для описания
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позита на частоту максимума и форму линии его диэлектрического поглощения. Из проведенного
анализа следует, что усложнение моделей по сравнению с уже известными и увеличение числа опре-
деляемых из эксперимента параметров нецелесообразно при имеющейся погрешности измерений
состава, материальных параметров (диэлектрической и магнитной проницаемостей) композита, а
также существенном вкладе размерных и поверхностных эффектов, не учитываемом в квазистати-
ческих моделей смешения.
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ВВЕДЕНИЕ

Большая часть используемых в технике и встре-
чающихся в природе материалов является гетеро-
генными системами. Модели смешения (физи-
чески обоснованные формулы, связывающие свой-
ства смеси со свойствами и концентрацией ее
компонентов) используют для расчета широкого
круга явлений переноса в гетерогенных средах, а
также состава и структуры этих сред: в медицине
для оценки пористости костной ткани по измере-
ниям ее импеданса [1], в химии для оценки коэф-
фициентов диффузии [2], в геологии для оценки
влагопроницаемости почв (ламинарное течение
жидкости по порам) [3, 4] в теплофизике для оцен-
ки теплопроводности композитов [5, 6], в меха-
нике для расчета модуля упругости и скорости
звука [7, 8] и т.д. Классические бинарные (двух-
комонентные) модели (формулы Максвелла Гар-
нетта [9], Брюггемана [10], Ландау–Лифшица–
Лоенги [11, 12]) выведены из первых принципов
и являются строгими, но описывают идеализи-
рованные структуры, редко встречающиеся на
практике. Дальнейшее развитие теории шло по
пути использования коэффициентов, определя-
емых из эксперимента. Обзорные работы по свя-

зи свойств композита и его компонентов извест-
ны с 50-х гг. [13, 14], но подобные работы продол-
жают появляться до настоящего времени [15–17],
что свидетельствует об отсутствии удовлетвори-
тельного решения и, соответственно, об актуаль-
ности этой проблемы.

Наиболее высокие требования к формулам сме-
шения предъявляет радиофизика, в рамках кото-
рой и проводится представленный ниже анализ
известных моделей смешения. В радиофизике
обычно требуется описание динамических ма-
териальных параметров композитов, а именно за-
висящих от частоты комплексных диэлектриче-
ской и магнитной проницаемостей, тогда как
известные модели смешения выведены в статиче-
ском приближении. В них не рассматривается
масштаб неоднородности в композите по отно-
шению к длине волны и игнорируется тот факт, что
динамические параметры композита могут быть
обусловлены не только свойствами составляющие
его компонентов, но и, например, гранулометри-
ей, формой и чистотой поверхности электропро-
водящих частиц. Частично эти проблемы решают-
ся введением эффективных свойств частиц напол-
нителя. Эффективные свойства частицы, в отличие
от свойств составляющего ее вещества, могут за-
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висеть от ее формы, размера, чистоты поверхно-
сти и т.д.

При анализе композита (гетерогенной систе-
мы) с требуемыми свойствами (упругостью, про-
водимостью, диэлектрической или магнитной
проницаемостью и т.д.) необходимо усреднить
эти свойства по объему системы путем введения
эффективных (соответствующих гомогенной си-
стеме) параметров, корректно учитывающих струк-
туру композита. С практической точки зрения при
этом возникают две задачи: (1) вычисление вос-
приимчивости смеси по составу и восприимчиво-
сти ее компонентов (прямая задача смешения) и
(2) определение восприимчивости одного из ком-
понентов смеси по измеренной восприимчивости
смеси и ее составу (обратная задача смешения).
Решению этих задач препятствует неопределен-
ность в выборе модели смешения из множества
известных (табл. 1–4) даже в бинарных системах.

Цель настоящей работы – анализ и сравнение
моделей смешения применительно к оценке вы-
сокочастотной магнитной проницаемости метал-
ла, прямое измерение которой невозможно из-за
влияния скин-эффекта, а также высокочастот-
ной диэлектрической проницаемости компози-
тов с электропроводящими включениями. Дета-
ли вывода конкретных моделей смешения можно
найти в обзорных статьях, цитируемых выше.

Для анализа и сравнения моделей смешения,
как правило, исследуют концентрационные се-
рии композитных образцов. Обычно использует-
ся жидкое полимерное связующее, наполненное
частицами исследуемого металла известных раз-
меров и формы. Для измерений проницаемости
необходимы образцы заданных размеров и фор-
мы, поэтому после перемешивания частиц на-
полнителя и связующего смесь отверждается (за
счет полимеризации, охлаждения и т.д.). Измеря-
ют комплексные материальные параметры серии
образцов, содержание частиц металла в которых
меняется от единиц объемных процентов до вели-
чины, ограниченной доступной технологией при-
готовления композита.

Обзор имеет следующую структуру. В разд. 2 рас-
смотрена связь уравнений диффузионного перено-
са с характеристической функцией Бергмана–
Милтона и формулами смешения и определены
понятия обобщенной проводимости и нормиро-
ванной восприимчивости. В разд. 3 рассмотрены
способы учета динамических эффектов за счет
введения эффективных свойств частиц наполни-
теля. В разд. 4 сформулированы принципы отбо-
ра и систематизации формул смешения и рас-
смотрен учет анизотропии смеси. В разд. 5 фор-
мулы систематизированы по группам, оценены
их области применимости и ограничения. В разд. 6
проведено сравнение концентрационных и ча-
стотных зависимостей диэлектрической прони-

цаемости, описываемых моделями смешения для
композитов с электропроводящими частицами. В
разд. 7 рассмотрены спектральные геометриче-
ские функции основных моделей смешения. В
разд. 8 рассмотрены проблемы эксперименталь-
ной верификации моделей смешения.

2. УРАВНЕНИЯ
ДИФФУЗИОННОГО ПЕРЕНОСА,

СВЯЗЬ С МОДЕЛЯМИ СМЕШЕНИЯ

В твердом теле (здесь рассматриваются только
твердые композиты), где какие-либо механиче-
ские, например, конвективные, потоки невоз-
можны, актуальным является лишь механизм
диффузионного переноса (массы, заряда, темпе-
ратуры, и т.д.), когда движущей силой потока  яв-
ляется исключительно градиент скалярного поля
(потенциала ).

Рассматриваемые композиты не имеют внут-
ренних источников, поэтому в любой точке такой
гетерогенной системы дивергенция потока равна
нулю  В пределах каждого однофазного
участка системы  или

(1)

То, что магнитное поле не является потенциаль-
ным, не препятствует использованию уравнения
Лапласа (1) при поставленных граничных услови-
ях, когда замыкающие потоки проходят вне рас-
сматриваемой системы.

Решение интегрального уравнения переноса в
такой системе сводится к закону переноса, связы-
вающего поток с градиентом потенциала через
скалярный множитель, являющийся обобщен-
ной проводимостью  Частными случаями зако-
на переноса являются закон Фика в случае пере-
носа массы, где  является коэффициентом диф-
фузии,  является концентрацией; закон Фурье
для переноса тепла, где  является теплопровод-
ностью,  – температурой; закон Ома для стати-
ческого переноса заряда, где  является электро-
проводностью,  – электрическим потенциалом;
закон Хагена–Пуазейля для ламинарного пере-
носа жидкости, где  является функцией вязко-
сти и параметров канала (поры),  является гра-
диентом давления, и т.д.

Для однозначного решения уравнения переноса
в случае гетерогенной системы достаточно знать
геометрическую конфигурацию этой системы,
обобщенную проводимость каждого компонента
системы и потенциал на граничных поверхностях.
В общем случае для получения интегрального урав-
нения переноса требуется решение системы диф-
ференциальных уравнений в частных производ-
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ных для локальных полей на границах раздела
фаз [19, 20].

Необходимо отметить, что в таком чисто струк-
турном подходе отсутствует концентрация ком-
понентов в явном виде, и он не учитывает особен-
ности переноса на границе раздела фаз гетероген-
ной системы, например, контактные явления при
расчете электропроводности [21, 22]. Пренебре-
жение явлениями на границе раздела фаз являет-
ся недостатком всех известных моделей смеше-
ния (см. разд. 3).

Результатом решения уравнения переноса явля-
ется характеристическая геометрическая функ-
ция Бергмана–Милтона, связывающая отношение
обобщенной проводимости смеси к соответствую-
щей проводимости включений (частиц наполни-
теля)  (или обратную ей величину)
со структурой (с геометрической конфигурацией)
системы [19, 20]. Существенным для практиче-
ских задач недостатком такого подхода является
отсутствие однозначной связи обобщенной про-
водимости Λ с концентрацией p компонентов ге-
терогенной системы.

При выводе моделей смешения обычно ис-
ходят из какой-либо умозрительной структуры
смеси, а модель лишь описывает изменение этой
структуры, обусловленное изменением концентра-
ции компонентов смеси. В этом случае характери-
стическая геометрическая функция уже включает
в себя в качестве параметров и объемную концен-
трацию p, и форму включений (форм-фактор N,
разд. 4). Таким образом, она становится функцио-
нальной зависимостью  спе-
цифичной для конкретной модели смешения.

При анализе модели смешения удобнее поль-
зоваться не характеристической, а спектральной
геометрической функцией, а именно зависимостью
плотности распределения форм-факторов кла-
стеров включений (спектром эффективных форм-
факторов) от концентрации включений 
(разд. 7) [24]. В литературе анализ спектральных
геометрических функций предлагаемых моделей
смешения встречается редко [26, 27, 30], хотя вид
частотной дисперсии материальных параметров
смеси определяется как свойствами компонен-
тов, так и спектральной геометрической функци-
ей (разд. 6, 7).

Для облегчения сравнения моделей, использу-
емых в различных дисциплинах, все приведенные
ниже формулы записаны в терминах обобщенной
восприимчивости, т.е. обобщенной проводимо-
сти, нормированной на соответствующую прово-
димость компонента, являющегося непрерывной
средой или матрицей. Переход от диэлектриче-
ской ε или магнитной μ проницаемости к соответ-
ствующей восприимчивости χ упрощает сравне-
ние и адаптацию рассматриваемых моделей для

mix inclm = Λ Λ

( ) ( )mix incl ,m p p= Λ Λ

( ),b n p

расчета любой обобщенной проводимости [13, 21],
описывающей процесс диффузионного переноса в
бинарной смеси: заряда (электропроводность σ),
электрической и магнитной поляризации (ди-
электрическая ε и магнитная μ проницаемости),
массы (коэффициент диффузии), тепла (коэффи-
циент теплопроводности), механического напря-
жения (модуль Юнга), и т.д. Так, например, нор-
мированная диэлектрическая восприимчивость
частиц и смеси записывается как  и

 где ε – диэлектрическая проницае-
мость. Индекс 1 относится к частицам наполните-
ля (металла в рассматриваемом случае), индекс 2 –
к полимерной матрице, индекс 3 – к смеси. За-
метим, что при немагнитной матрице ( )
нормированная восприимчивость совпадает с об-
щепринятым определением магнитной восприим-
чивости: для частиц металла  а для сме-
си  где  – магнитная проницаемость
частицы, – магнитная проницаемость смеси.

Приведенные выше обозначения используют-
ся далее для единообразия записи и удобства срав-
нения моделей смешения.

3. ЭФФЕКТИВНЫЕ СВОЙСТВА ЧАСТИЦ, 
УЧЕТ ДИНАМИЧЕСКИХ ЭФФЕКТОВ

В известных моделях смешения принимается,
что свойства компонентов постоянны и не зави-
сят от концентрации компонентов и условий из-
мерения. Эти модели описывают только стати-
ческие параметры и не учитывают особенности
переноса на границе частиц (контактные явления,
например). Частично это ограничение снимается
учетом эффективных свойств компонентов. Так,
наличие оксидной оболочки на частицах металла
учитывается введением конформной диэлектри-
ческой “скорлупы” с соответствующей коррекци-
ей объемной доли частиц наполнителя и их эф-
фективных свойств [13, 29, 35]. При расчете элек-
тропроводности смеси делаются оценки площади
контакта частиц, зависящей от морфологии сме-
си, и вводится контактная проводимость, отлич-
ная от проводимости массивного компонента
смеси [21, 22].

Расчет динамических свойств смеси осложня-
ется тем, что частотная дисперсия диэлектриче-
ской и магнитной проницаемостей частицы зави-
сит не только от свойств составляющего ее метал-
ла, но и от ее размеров и формы [30–33]. Так, на
частоте f эффективные (с учетом скин-эффекта)
свойства частиц с диэлектрической проницаемо-
стью ε1 и магнитной проницаемостью μ1 в виде сфер
диаметром d определяются их оптической толщи-
ной  В этом выражении ε1 и μ1 –

12 1 2 1χ = ε ε −
32 3 2 1,χ = ε ε −

2 1μ =

12 1 1,χ = μ −
32 3 1,χ = μ − 1μ

3μ

0 1 0 12 .fdθ = π ε ε μ μ
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внутренние проницаемости материала частицы,
 

Для частиц металлов диэлектрическая прони-
цаемость определяется электропроводностью σ и
частотой f:  Эффективная вос-
приимчивость сферических частиц определяется

как  =  [11, 34], тонких пле-

нок (дисков или чешуек толщиной d) – как 

=  [30], сильно вытянутых эллипсоидов

(иголок, волокон, нитей) – как  =

=  Здесь J0 и J1 – функции

Бесселя, μ1 – магнитная проницаемость, d – диа-
метр нити [35].

Приведенные оценки вклада скин-эффекта
являются грубыми по двум причинам. Во-пер-
вых, оптическая толщина θ точно определена
только для сфер, бесконечных пленок и беско-
нечных нитей. Во-вторых, эти оценки не учиты-
вают распределение частиц наполнителя по раз-
мерам и форме.

Необходимо отметить, что динамические эф-
фекты не сводятся только к скин-эффекту. Когда
длина l вытянутой частицы ( ) сопоставима с
длиной волны λ, следует учитывать полную ком-
плексную проводимость частицы. При 
проводимость имеет индуктивный характер. Ин-
дуктивность L нити приближенно определяется

как  [11]. Тогда эффективная вос-

приимчивость проводящей нити  обусловле-
на не только восприимчивостью материала нити,
но также ее размерами l, d и частотой f [35]:

(2)

При этом дисперсия диэлектрической воспри-
имчивости композита с такими частицами может
иметь резонансный характер (см. разд. 6).

При неупорядоченном расположении отрезков
высокопроводящих нитей в композите помимо
омических потерь появляются потери на излуче-
ние, обусловленные излучением нитей как полу-
волновых диполей [35].

Другой размерный эффект проявляется в маг-
нитной восприимчивости композита. Он обуслов-
лен тем, что частота ферромагнитного резонанса
частиц с минимальным размером d, близким или
меньшим размера домена, определяется не только
материалом частицы, но и ее формой [30–32]. По-
этому динамическая магнитная проницаемость, в

12
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d

χχ = −
− χ π ε μ

отличие от статической, является эффективным
свойством, характеризующим скорее конкретную
частицу, чем составляющее ее вещество.

Из-за этих эффектов в моделях смешения для
расчета высокочастотных свойств композитов
вместо восприимчивости материала включения 
приходится использовать эффективную воспри-
имчивость  зависящую еще от формы и раз-
меров включения.

4. ПРИНЦИПЫ ОТБОРА, 
СРАВНЕНИЯ И ВЕРИФИКАЦИИ 

МОДЕЛЕЙ СМЕШЕНИЯ
Общее число опубликованных формул смеше-

ния сложно подсчитать точно, многие из них дуб-
лируют друг друга, являются эмпирическими или
применимыми для каких-либо частных случаев,
поэтому при анализе формул смешения необхо-
димо, прежде всего, сформулировать принципы
их выбора и сравнения.

Выбранные формулы группируются ниже по ти-
пу структуры смеси и по числу параметров, которые
определяются из экспериментальных данных.

Выбранные формулы должны физически кор-
ректно описывать частотную дисперсию комплекс-
ных материальных параметров смеси, в которой
контраст проводимостей  компонентов мо-
жет меняться от нуля до бесконечности. Формулы
должны учитывать форму включений, обычно ха-
рактеризуемую коэффициентом деполяризации N,
и порог перколяции pc (концентрацию включе-
ний, выше которой они образуют бесконечные
кластеры).

Необходимо заметить, что величину pc фор-
мально определяют как переход от изолятора к про-
воднику, то есть при  на пороге перколяции
наблюдается разрыв производной восприимчиво-
сти по концентрации включений  За-
метим, что при таком определении величина pc
зависит от отношения размеров образца (или в ди-
намике длины волны λ) к радиусу перколяции, ко-
торый, в свою очередь, зависит от размеров включе-
ний. При конечных размерах образца, включений,
конечной восприимчивости включений  и
неизбежных флуктуациях концентрации включе-
ний p, эффект перколяции удобнее рассматри-
вать как фазовый переход второго рода, где ве-
личине pc соответствует точка перегиба на кон-
центрационной зависимости восприимчивости.
В реальных композитах именно наличие макси-
мума  положение которого на оси кон-
центрации не зависит от величины  является
проявлением эффекта перколяции (фазовый пе-
реход является перестройкой структуры, которая
не зависит от величины обобщенной проводимо-

12χ

12eff ,χ

1 2Λ Λ
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32 .p∂χ ∂ = ∞
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сти Λ1 или восприимчивости χ12 включений, то
есть ). Величина максимума  и
ширина переходной зоны  обусловлены флук-
туациями концентрации компонентов по объему
образца.

Для учета эффектов, не описываемых в рамках
первых принципов, в формулы могут вводиться
параметры, подбираемые из обработки экспери-
ментальных данных. Число этих параметров долж-
но быть минимальным, а сами параметры долж-
ны иметь ясный физический смысл.

В известных моделях смешения частицы ап-
проксимируются эллипсоидами вращения, фор-
ма которых описывается двумя осями. В зависи-
мости от объемной концентрации один или оба
компонента бинарной смеси рассматриваются
как сильно вытянутые или сплюснутые эллипсо-
иды; при этом отношение длины осей эллипсои-
да (удлинение или эксцентриситет) может быть
близко к нулю для чешуек, к бесконечности для
нитей, или к единице для сфер. Ограничения на
отличие формы частиц от сферической обуслов-
лено в настоящем обзоре приближенным учетом
анизотропии смеси, заключающемся в учете не
действительной, а эффективной концентрации
частиц. При этом учитываются лишь частицы,
большая ось которых параллельна возбуждающе-
му электрическому или магнитному полю. Этот
подход справедлив только для частиц с коэффи-
циентами деполяризации N ≈ 1/3 (сферы), N → 0
(нити и диски). Таким образом, приводимые ни-
же формулы описывают изотропные композиты
со сферическими частицами, анизотропные од-
номерные композиты с волокнами и плоско-ани-
зотропные композиты с чешуйками или дисками.
Для изотропных композитов с волокнами эффек-
тивная концентрация составляет 1/3 от реальной
концентрации волокон; для изотропных компо-
зитов с чешуйками эффективная концентрация
составляет 1/2 от реальной концентрации чешу-
ек. Этот метод широко используется для оценки
свойств изотропного композита с частицами,
сильно отличающимися от сфер [32]. При незна-
чительных отличиях формы частиц от сфериче-
ской зависимостью поляризуемости частицы от
направления обычно пренебрегают.

Известно много публикаций, посвященных ана-
лизу и классификации моделей смешения [14–16].
Модели обычно сравнивают на основе физиче-
ских предположений, на которых они построены,
при этом различие в числе параметров, подбирае-
мых из экспериментальных данных, из сравнения
выпадает. Эти параметры обычно связаны с эф-
фектами, которые не учитывают в моделях, выве-
денных из первых принципов. Таким образом,
оценки области применимости той или иной мо-
дели строго в литературе не рассматривали.

( )12cp f≠ χ 32 p∂χ ∂
cpΔ

Применимость выбранной модели смешения
к исследуемым композитам обычно оценивается
по величине среднеквадратичного расхождения
(невязке) между экспериментальной и расчетной
восприимчивостью серии образцов композитов с
различной концентрацией частиц наполнителя.
Предполагается, что чем меньше невязка иссле-
дуемой восприимчивости, тем точнее выбранная
модель описывает исследуемый композит. Такой
общепринятый подход имеет низкую селектив-
ность к тестируемым формулам и часто не позво-
ляет выбрать наиболее подходящую формулу из
нескольких, удовлетворительно описывающих
свойства концентрационной серии образцов, да-
же при известных свойствах компонентов смеси.

Оценка применимости выбранной модели сме-
шения к композитам заданного качественного со-
става (т.е. из заданных компонентов) является су-
щественно более сложной, чем простое сравнение
расчета по выбранной модели с измеренной зави-
симостью материального параметра смеси от кон-
центрации ее компонентов. Несоответствующая
структуре смеси модель может быть с успехом ис-
пользована для интерполяции измеренной зави-
симости материального параметра от концентра-
ции, являясь в то же время лишь эмпирической
формулой с какими-то формальными параметра-
ми, как, например, в работе [30]. При этом экстра-
поляция по ошибочно выбранной модели в сторо-
ну больших концентраций частиц наполнителя
будет давать неизвестную погрешность. Попытка
применить явно ошибочную модель смешения
для расчета другого материального параметра той
же смеси с иным контрастом в свойствах компо-
нентов ведет к высокой невязке с измеренными
данными [31].

Использование эмпирических формул огра-
ничивается тем, что они неприменимы для опи-
сания широкого круга свойств компонентов сме-
си, а их область применимости неизвестна.

Восстановление микроволновой магнитной
проницаемости металлических включений из изме-
рений соответствующей проницаемости композита
осложняется тем, что высокочастотная проницае-
мость (и, следовательно, контраст свойств компо-
нентов смеси) изменяется из-за частотной диспер-
сии от единицы до нескольких сотен или выше в
зависимости от используемого ферромагнитного
сплава. Определяемые аппроксимацией экспери-
ментальных данных параметры ошибочно выбран-
ной формулы смешения (восприимчивость на-
полнителя  является не параметром, а исходной,
или наоборот, искомой величиной) меняются с ча-
стотой аналогично контрасту проницаемостей 
или  тогда как параметры верной формулы
смешения не должны зависеть от частоты. В ре-
альных измерениях динамической восприимчи-
вости подобранные параметры зависят от часто-

12χ

1 2ε ε
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ты для любой модели из-за ошибок измерения, а
также потому, что все модели справедливы лишь
для идеализированных упрощенных структур сме-
си. Поэтому выбор модели смешения формаль-
но является задачей математической статистики
(чем сильнее зависимость параметров модели от
контраста восприимчивостей при одном и том же
числе подбираемых параметров, тем менее досто-
верна тестируемая модель). К сожалению, подоб-
ные вероятностные оценки применимости той или
иной модели смешения мало актуальны для прак-
тических задач.

Более близкий к практике метод верификации
выбранной модели смешения предложен в рабо-
тах [30, 31]. Он основан на том, что в исследуемой
серии различающихся по составу образцов изме-
ряют как минимум две различные по физической
природе обобщенные проводимости, имеющие для
одних и тех же компонентов смеси разный кон-
траст свойств, но одинаково зависящие от струк-
туры смеси.

Таким методом восстанавливается магнитная
проницаемость металлических частиц [30, 31],
которая меняется в широких пределах в зависи-
мости от частоты. В качестве второй обобщенной
проводимости выбрана диэлектрическая прони-
цаемость смеси. Для одних и тех же образов ком-
позитов измеряются высокочастотные диэлектри-
ческая и магнитная проницаемости. Объемное со-
держание частиц в образцах варьируется от нуля
до максимума. Максимальное наполнение огра-
ничивается хрупкостью образцов и используемой
технологией их изготовления.

Чем меньше влияет концентрация металличе-
ских частиц в композите на восстановленную ча-
стотную зависимость магнитной проницаемости
частиц, тем точнее выбранная модель смешения
описывает исследуемые композиты. Соответствен-
но, тем ближе полученная частотная зависимость
магнитной проницаемости к реальным свойствам
частиц металла.

Для упрощения выбора и верификации моде-
лей смешения необходимо систематизировать и
критически сравнить известные модели. Это поз-
волит оценить области применимости и ограни-
чения рассматриваемых моделей и исключить из
процедуры верификации модели, явно неподхо-
дящие для описания свойств исследуемых компо-
зитов.

Из литературы известно более пятидесяти мо-
делей смешения. Число оригинальных формул
много меньше, так как одни и те же формулы выво-
дятся несколько раз и называются по именам но-
вых авторов. Так формула Максвелла Гарнета, за-
писанная для эллипсоидальных включений, на-
зывается формулой Оллендорфа [37], формула
Брюггемана [10] имеет названия формул Полде-
ра–Ван Сантена, Дас–Дас Гупта или Рао [38–40].

Дополнительным осложнением является то,
что при цитировании формулы редактируют или
видоизменяют для описания конкретных образ-
цов; видоизмененная формула часто имеет мало об-
щего с оригинальной. Например, формула Винера
обычно записывается в виде  или в
терминах нормированной восприимчивости:

(3)

где  и 
На самом деле выражение (3) является лишь

упрощением формулы Винера [41] для анизо-
тропного композита, в котором оба компонента
образуют взаимопроникающую анизотропную сло-
истую или нитевидную структуру. В этой структуре
слои или нити ориентированы параллельно внеш-
нему полю. Оригинальная формула Винера слож-
нее и включает, как дополнительный параметр, ве-
личину локальной восприимчивости  вблизи
частицы наполнителя

Модели, рассматриваемые в данном обзоре,
отобраны по следующим принципам. Эти модели
должны описывать комплексные материальные
параметры и их частотную дисперсию (комплекс-
ные диэлектрическую ε(f) и магнитную μ(f) про-
ницаемости) композита при восприимчивости
включений (см. разд. 2) от нуля до бесконечно-
сти. Модели должны учитывать форму включе-
ний (коэффициент деполяризации N) и порог
перколяции. Формулы смешения должны вклю-
чать в себя минимальное число подбираемых из
эксперимента параметров, а эти параметры долж-
ны иметь ясный физический смысл.

Из рассмотрения исключаются численные ал-
горитмы (их обзор представлен в работе [17]) и
модели, применимые лишь к каким-либо частным
структурам смеси, формам включений [42], огра-
ниченному контрасту свойств компонентов [43],
диапазону концентраций и т.д.

В частности, оригинальная формула Винера [41]
не рассматривается, так как используемая в ней
величина локальной восприимчивости в общем
случае не определена, и формула не дает явной
функциональной связи между составом смеси, ее
проводимостью и проводимостью компонентов.

В зависимости от объемной доли p один или
оба компонента можно рассматривать как вытя-
нутые или сплюснутые эллипсоиды [44]. Отно-
шение длины поперечного размера эллипсоида d
к длине оси вращения D (эксцентриситет или
удлинение) может быть близким к нулю (диски
или хлопья), к бесконечности (нити или волок-
на), или к единице (сферы). Коэффициент депо-
ляризации, или форм-фактор N, входящий в боль-
шинство формул смешения как определяемый из
эксперимента параметр, является функцией экс-
центриситета  [25, 30, 31, 44–46]. Для нитей

3 1 1 2 2,p pε = ε + ε

32 12 1,pχ = χ

12 1 2 1χ = ε ε − 32 3 2 1.χ = ε ε −

local2χ

d D
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(вытянутых эллипсоидов при d/D > 1) минималь-
ный коэффициент деполяризации (вдоль оси
вращения) вычисляется как:

(4)

Для дисков (при ) коэффициент депо-
ляризации минимален (вносит основной вклад в
поляризуемость) в плоскости диска:

(5)

Максимальный вклад в поляризуемость частицы
вносит минимальный коэффициент деполяри-
зации.

Ограничение на отклонение от сферичности,
неявно присутствующее в большинстве моде-
лей, накладывается приближенным учетом ани-
зотропии смеси с помощью эффективной кон-
центрации (доли частиц, взаимодействующих с
однородным внешним полем). Этот учет точен для
сферических частиц (N = 1/3) и для частиц с форм-
фактором, близким к нулю (волокна 

 и диски  ).
Рассматриваемые ниже модели описывают изо-

тропную смесь в случае сферических частиц, од-
номерную одноосно анизотропную смесь в случае
волокон, двумерную плоско анизотропную смесь в
случае дисков. Очевидно, что учет анизотропии ме-
тодом эффективной концентрации (разд. 3) являет-
ся приближенным [25], но более точный учет, об-
щий для всех моделей смешения, неизвестен.

В обзоре приведены оригинальные выражения
из первоисточников, однако ради удобства срав-
нения эти выражения переписаны в терминах
нормированной восприимчивости (нормирован-
ной обобщенной проводимости, см. раздел 2). Из
удобства классификации и сравнения, представ-

( ) ( ) ( )
( )

 
 = × −
 − − 

needle 2 2

arсh1 1 .
1 1

d DdN
Dd D d D

1d D <

( )

( ) ( )
( )

= − ×
−

 
 × − 
 −  

disk 2

2

1 11
2 1

arсh
1 .

1

N
d D

d Dd
D d D

1 0,N ≈
2 3 0.5N N= ≈ 2 3 0,N N= ≈ 1 1N ≈

ленные формулы разделены по группам (таблицам)
с одинаковым числом подбираемых из экспери-
мента параметров.

Внутри каждой таблицы в столбцах формулы
сгруппированы по типу структуры, принципу вы-
вода или области применимости.

5. КЛАССИФИКАЦИЯ
МОДЕЛЕЙ СМЕШЕНИЯ

Модели смешения, отобранные в соответствии
с изложенными выше принципами, представле-
ны в табл. 1–4. В правой колонке таблиц пред-
ставлены формулы, полученные дифференциро-
ванием по концентрации формул, описывающих
смеси с симметричной структурой [28], а также
полученные для случая малого контраста прони-
цаемостей компонентов [11].

Эти формулы выделены в отдельную группу
из-за малой чувствительности к структуре смеси.

В табл. 1 приведены классические формулы,
выведенные для смесей, содержащих сфериче-
ские включения. Эти формулы не имеют эмпири-
ческих параметров и не допускают отклонения от
идеализированных гипотетических структур, для
которых они были выведены.

Формула Максвелла–Гарнетта (известная так-
же как формула Клаузиуса–Моссотти и Лоренц–
Лорентца) и формула Брюггемана (первая и вто-
рая колонки) имеют ограниченную примени-
мость и низкую точность, так как даже идеально
сферические частицы агрегируются в кластеры с
эффективной формой, отличающейся от сфери-
ческой. Вывод этих формул основан на том, что
суммарная поляризуемость включений, помещен-
ных в среду, являющуюся либо матрицей (компо-
нент 2), либо самой смесью (компонент 3) обу-
словливает проницаемость однородной эффек-
тивной среды.

В настоящее время эти формулы представляют
скорее исторический интерес, тем не менее их
выводили и публиковали повторно [48–51] с не-
значительными вариациями, претендующими на
увеличение точности. В современной практике

Таблица 1. Строго выведенные модели, не имеющие эмпирических параметров

Матричные структуры Симметричные структуры Малый контраст свойств компонентов

прямая формула
Клаузиус–Мосотти, 1850;
Лорентц–Лоренц, 1880;
Максвелл–Гарнетт, 1904;
Вагнер, 1914

симметричная формула Брюггеман, 
1936

Ландау–Лифшиц–Лоенга, 1938, 1965
 Лихтенекер, 1926,

 асиммет-
ричная формула Брюггемана, низкое наполне-
ние 1935, формула Ханая (обобщение на 
динамические свойства), 1968
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эти формулы обычно используют без должных про-
цедур верификации (разд. 4), оказываясь при этом
лишь популярными эмпирическими формулами
для интерполяции экспериментальных данных.

Экспоненциальные [12, 28, 52] и логарифми-
ческие [53, 54] формулы, полученные дифферен-
цированием по концентрации формул для сим-
метричной [28] или матричной [52] смеси, широко
используются в геологии для оценки влагопрони-
цаемости почв, несмотря на ограничение по кон-
трасту свойств компонентов. Для согласования с
экспериментальными данными в оригинальные
формулы включаются эмпирические коэффици-
енты, полученные выражения известны как фор-
мулы Арчи и Топпа [3, 4, 55, 56].

Исключением из ограничения по контрасту
свойств компонентов является асимметричная
формула Брюггемана, примененная Ханаем для
расчета динамических свойств [52]. Эта формула
известна в двух вариантах, для низкой и для высо-
кой концентраций компонента 1 (табл. 2) [28].

В табл. 2 представлены формулы, в которых
учитывается форма включений как выбираемый
из эксперимента эмпирический параметр. Ис-
ключением является формула Мусала–Хана–Бу-
ша [57], полученная применением формул для
прямой и инверсной матричной смесей и рассмот-
рением новых квазикомпонентов (  и ) в каче-
стве наполнителя и матрицы. В ней эмпирический
параметр  предназначенный для достижения

aχ bχ

fit,P

согласия между теорией и экспериментом, не име-
ет физического обоснования. Последовательное
применение нескольких моделей смешения встре-
чается и в более новых публикациях [57, 58]. Од-
нако анализ частотной дисперсии динамической
восприимчивости, а также геометрической спек-
тральной функции показывает, что последова-
тельное применение формул, описывающих раз-
личные структуры смеси, приводит к физически
некорректным результатам (к появлению ложных
максимумов спектральной геометрической функ-
ции и соответствующих им пиков поглощения).

Заметим, что в формулах табл. 2 форма вклю-
чений аппроксимируется эллипсоидом вращения
с коэффициентом деполяризации, или форм-фак-
тором N. При этом формулы табл. 2 и далее опи-
сывают восприимчивость анизотропных смесей с
эллипсоидами, параллельными внешнему (элек-
трическому для проводимости или диэлектриче-
ской проницаемости, магнитному для магнитной
проницаемости) полю, тогда как формулы табл. 1
описывают свойства изотропных смесей со сфе-
рическими частицами.

Именно отличная от сферической форма вклю-
чений и их ориентация определяют анизотро-
пию всего композита. Наиболее интересными для
практики являются композиты, наполненные либо
сильно вытянутыми эллипсоидами (иголки или
волокна), либо, напротив, сильно сплюснутыми
эллипсоидами (диски, чешуйки, хлопья). Такое
отличие формы частиц от сферической и оправ-

Таблица 2. Модели с эмпирическим форм-фактором N компонента 1 (включений)

Матричные структуры Гибридные структуры Симметричные структуры
Малый контраст

свойств компонентов, 
дифференциальные формулы

обобщенная прямая
формула Максвелла
Гарнетта,
Оллендорф, 1931,
Оделевский, 1947

обобщенная инверс-
ная формула Максвелл
Гарнетта

Мусал–Хан–Буш, 1988

 

обобщенная симметрич-
ная формула Брюггемана

когерентный потенциал 
1968

Лоенга–Бойль, 1985,

Лихтенеккер–Ротер, 1931

асимметричная формула Ханай–
Брюггеман для низкого напол-
нения,
Буссиан, Бонед–Пейреласс, 1983

асимметричная формула Брюгге-
мана для высокого наполнения,
Семенов, 2018
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дывает применение метода эффективных кон-
центраций для учета хаотической ориентации не-
сферических включений в изотропных компози-
тах. Учет является приближенным, так как в нем
не учитывают поляризуемость эллипсоидов, ори-
ентированных перпендикулярно внешнему полю
(вкладом больших коэффициентов деполяриза-
ции). При этом метод эффективных концентра-
ций неприменим к включениям с формой, близ-
кой к сферической (N ~ 0.3).

Приведенные в табл. 2 формулы широко при-
меняются в расчетах в настоящее время, поэтому
рассмотрим их подробнее.

Из них наиболее известны обобщенные для
эллипсоидов вращения формулы Максвелла Гар-
нетта [13, 37] и симметричная формула Брюггема-
на. Формула Максвелла Гарнетта может быть за-
писана в двух вариантах. Обычно используется
формула для прямой матричной смеси (6):

(6)

Инверсная формула Максвелла–Гарнетта (7)
описывает смесь, в которой роли матрицы (ком-
понент 2) и включений (компонент 1) инвертиро-
ваны [28] и форм фактор N относится к компо-
ненту 2:

(7)

Для анизотропной смеси прямая и инверсная
(при ) формулы Максвелла–Гарнетта (6),
(7) совпадают с границами Хашина–Штрикмана
[18], включающими физически допустимые вели-
чины обобщенной проводимости для изотропного
композита.

Отличительной чертой моделей симметрично-
го типа является учет появления сквозной прово-
димости по кластерам включений при концентра-
ции включений, равной порогу перколяции 
В моделях матричного типа (6), (7) такая проводи-
мость появляется при  либо при  В мо-
дели Брюггемана для сферических частиц (табл. 1)

Широко используемое обобщение симмет-
ричной формулы Брюггемана на несферические
частицы (8) является физически противоречивым
(компоненты симметричной бинарной смеси мо-
гут иметь одинаковую форму только в случае
сфер, иначе появляется третий компонент – по-
ры) [28, 61] и некорректным (например, расхож-
дение с формулой (7) при  [62]). Помимо
этого, симметричная модель Брюггемана прене-
брегает важными физико-химическими эффек-
тами, определяющими агрегацию частиц в гете-
рогенной системе (смачивание, технология пере-
мешивания, и т.д.).
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1 3.cp =

1 1p →

В результате в этой модели порог перколяции
определяется исключительно формой частиц на-
полнителя и равен их форм-фактору 

(8)

Более новая и малоизвестная модель когерент-
ного потенциала [60] дает зависимость восприим-
чивости смеси от наполнения, близкую к обобщен-
ной симметричной модели Брюггемана, и имеет
все ее недостатки. Отличие формулы когерентно-
го потенциала (9) от формулы Брюггемана (8)
лишь в том, что порог перколяции оказывается не-
сколько меньше коэффициента деполяризации:

(9)

Отличительно чертой моделей симметричного
типа, осложняющей решение задач смешения, яв-
ляется наличие двух корней.

Обобщенные на несферические включения сте-
пенная [38]:

(10)

и логарифмическая [47, 48] модели,

(11)

учитывают более высокую поляризуемость эл-
липсоидов по сравнению со сферами (табл. 2, ко-
лонка 4). Формулы (10), (11) наследуют ограниче-
ние низкого контраста свойств компонентов сме-
си, свойственное исходным формулам (табл. 1,
колонка 3). Это ограничение ведет к нулевому по-
рогу перколяции ( ), проявляющемуся при
расчетах с электропроводящим наполнителем [19].
Очевидно, что степенная и логарифмическая мо-
дели [45, 53, 54] не могут описывать восприимчи-
вость смесей диэлектрика с резистивным мате-
риалом.

Более гибкой является асимметричная модель
Брюггемана, обобщенная Буссианом [63] и Хана-
ем [52] для эллипсоидальных включений. По ана-
логии с прямой и инверсной формулами Макс-
велла Гарнетта получены две асимметричных
формулы Брюггемана–Буссиана [10, 63]. Пер-
вая (12) получена дифференцированием (8) для
смеси с низкой концентрацией компонента 1,
вторая (13) – для смеси с высокой концентрацией
компонента 1 [10, 28, 52]. При этом модель (12)
оказывается близка к прямой (6), а (13) – к ин-
версной (7) моделям Максвелла Гарнетта.

Модель Брюггемана–Буссиана–Ханая описы-
вает S-образную зависимость  с точкой пе-
региба, похожую на зависимость, свойственную
перколяционным моделям. Но положение точки
перегиба  в формулах (12), (13) зависит от

:cp N≡

( )
( ) ( )

12 32 32

12 32 32

(1 ) .
1 1 1 1

p p
N N N
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32 121 1 1 1N Np− − χ + − = χ + − 
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восприимчивости включений χ12, поэтому моде-
ли Брюггемана–Буссиана–Ханая не описывают
эффект перколяции:

(12)

(13)

Недостатки обоих асимметричных формул
Брюггемана–Буссиана–Ханая те же, что и в ис-
ходной обобщенной симметричной формуле Брюг-
гемана (8). Эти модели “игнорируют имеющуюся
структуру смеси, при расчете эффекта от добав-
ления малого количества одного из компонен-
тов” [28].

Общий недостаток моделей (табл. 2), которые
учитывают форму включений и описывают эф-
фект перколяции, заключается в пренебрежении
эффектами, определяющими агрегацию включе-
ний, и, соответственно, оказывающими не менее
сильное влияние на величину порога перколяции pc
(критическое наполнение, или пороговую объем-
ную концентрацию включений), чем форма этих
включений.

В табл. 3 приведены формулы смешения с дву-
мя эмпирическими параметрами. Первым, как и
в более простых моделях предыдущей группы, яв-
ляется форм-фактор включений N. Вторым – по-
рог перколяции  который зависит не только от
формы включений, но и от ряда других факторов,
которые сложно определить и перечислить.

Простейшая из этих моделей, предложенная
Оделевским [13], является, по сути, формулой
Максвелла Гарнетта для анизотропной смеси с
регулярно расположенными эллиптическими вклю-
чениями (6). Отличие заключается в перенорми-
ровке концентрации включений на порог перко-
ляции (на диапазон наполнений, в пределах кото-
рого смесь сохраняет матричную структуру):

(14)

12 32

12 32

11 ;
1

N

p  χ − χ− =  χ χ + 

32 12

12 32

1 .
1

N

p  χ χ +=  χ χ + 

,cp

( ) ( )12
32

12

.
1 1 1c c

p p
p p N p p Nχ →∞

χ = ≈
− + χ −

Очевидными недостатками модели Оделев-
ского (14) являются ограниченный диапазон кон-
центраций (  тогда как корректные мо-
дели должны быть применимы в диапазоне

) и расхождение аппроксимации низкого
контраста проницаемостей со строгой формулой
Ландау–Лифшица–Лоенги [11, 12] вблизи 

За порогом перколяции предполагается, что
концентрационная зависимость проницаемости
смеси близка к популярной версии формулы Ви-
нера (3), в которой одним из компонентов являет-
ся смесь с критическим наполнением, а вторым –
компонент 1, из которого состоят включения.

Подход, предложенный Оделевским, является
кусочной сшивкой прямой матричной и симмет-
ричной моделей на пороге перколяции. Очевид-
но, что вблизи критического наполнения  точ-
ность такой модели низка, потому что эти струк-
туры сильно различаются и перестройка структуры
смеси в реальности происходит постепенно в ка-
ком-то переходном диапазоне концентраций. Бо-
лее корректна модель Сихволы [15, 39, 57], также
имеющая два эмпирических параметра:

(15)

Первым является, как и в модели Оделевского,
форм-фактор включений N, второй параметр a
Сихвола определяется как некий формальный
структурный параметр. Заметим, что оригиналь-
ная модель Сихволы (15) предполагает точное
описание изотропной смеси с несферическими
частицами с тремя разными размерами (различа-
ющимися форм-факторами ).

Для удобства сравнения формула (13) перепи-
сана для случая анизотропного композита с регу-
лярно ориентированными несферическими ча-
стицами (14), а восприимчивость изотропной смеси
учитывается методом эффективной концентрации
(см. разд. 2). При такой записи легко показать [30],
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0 1p< <

.cp

cp

3
32

132 32 12
3

12
12

1 32 12

1
1 .

3
1

k k

k

k k

a
a Np

Np
a N

=

=

+ χ
χ + χ + χ=
χ

− χ
+ χ + χ





1 2 3N N N≠ ≠

Таблица 3. Модели с двумя эмпирическими параметрами

Матричные смеси Симметричные смеси

 Оделевский, 1947

Розанов–Колединцева–Древняк, 2012

 Сихвола, 1999
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что формальный параметр a функционально связан
с порогом перколяции  а параметры
формулы Сихволы оказываются теми же парамет-
рами, что и в формуле Оделевского, с ясным физи-
ческим смыслом:

(16)

Модель Сихволы весьма универсальна, фор-
мула (16) может быть превращена в формулу
Максвелла Гарнетта (6), Брюггемана (8), когерент-
ного потенциала (9), за счет выбора соответствую-
щего значения порога перколяции (  

) [30]. Формула Оделевского (14)
при  также является частным случаем (16),
но лишь при бесконечном контрасте 

В отличие от (14), формула Сихволы (16) спра-
ведлива при  и учитывает неоднородное
взаимодействие включений за счет распределе-
ния эффективных форм-факторов, не учитывае-
мое в моделях матричного типа (разд. 7).

Легко показать, что симметричная формула
Брюггемана (8) приводит к  (заметим, что
модель (8) предполагает, что оба компонента сме-
си имеют одинаковую форму). Совместное реше-
ние (7) и (16) показывает, что при  компо-
нент 2, являющийся средой или матрицей, можно
описать форм-фактором  Таким образом,
модель Сихволы является моделью симметрич-
ной смеси с корректным учетом формы эллипсо-
идальных включений.

Следующую модель (формулу Розанова–Ко-
лединцевой–Древняка [65]) можно поместить и в
табл. 2, и в табл.3 потому, что третьим параметром
является мерность гетерогенной системы D (15).
При выводе принимается, что мерность может
принимать лишь фиксированные целочисленные
значения (D = 1, 2, 3). Для анизотропных компо-
зитов D = 1, 2, для изотропных – D = 3, поэтому
отнести мерность к эмпирическим параметрам
можно весьма условно. Анизотропия задается
технологией изготовления композита и не являет-
ся идеально линейной или плоской. В этой модели

( )1 1 ,ca N p−= −

( )
( ) ( )

12 32 32
1 1

12 32 32

(1 ) .
1 1 1 1c c

p p
N N p N p− −

χ − χ − χ=
+ χ + − χ + − χ

1,cp = ,cp N=
( )1cp N N= +

cp p<
12 .χ → ∞

0 1p< <

cp N=

cp p<

2 .cN p=

остается неясным описание композитов, не от-
носящихся к идеальным линейным, плоским или
объемным структурам (с мерностью ):

(17)

Оставшиеся два параметра (коэффициент де-
поляризации N и критическое наполнение ),
входящие в формулу (17), идентичны параметрам
формул Оделевского (14) и Сихволы (16). Необхо-
димо отметить, что геометрическая спектральная
функция выбрана в формуле (15) с одним максиму-
мом, поэтому форм фактор включений и мерность
смеси не связаны друг с другом, и применение ме-
тода эффективных концентраций к модели (17) не-
корректно. По этой же причине модель (17) при-
менима лишь к включениям с формой, близкой к
сферической 

В табл. 4 представлены формулы, имеющие три
параметра, определяемые из массива эксперимен-
тальных данных. Модель МакЛахлана [66] – мо-
дель эффективной среды (описывает смесь с сим-
метричной структурой). Первым эмпирическим
параметром является форм-фактор включений,
который входит во все модели, имеющие подго-
ночные параметры. Оставшиеся в формуле (18)
два свободных параметра – показатели экспо-
нент Ψ и Ω – формальные критические индексы,
т.е. эмпирические параметры, физический смысл
которых не определен:

(18)

Выражение (18) получено без строгого вывода
эвристически, и даже спустя 30 лет после публи-
кации [66] остаются сомнения в эксперименталь-
ном подтверждении и в физической корректно-
сти этой модели. В частности, формула (18) не
описывает частотную дисперсию диэлектриче-
ской проницаемости электропроводящих компо-
зитов (  где  – удельное сопротив-
ление, f – частота).
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Таблица 4. Модели с тремя эмпирическими параметрами
Матричные смеси Симметричные смеси

Старостенко–Розанов, 2020

МакЛахлан, 1992
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Недостатком наиболее пригодных по точности
для прикладных расчетов моделей Максвелла Гар-
нетта, Оделевского, Брюггемана и Сихволы явля-
ется то, что каждая из этих моделей применима
лишь к одной структуре смесей из трех возмож-
ных (прямая матричная, симметричная, обратная
матричная). Сходство между матричной и сим-
метричной структурами при низкой концентра-
ции компонента 1 (разд. 6, рис. 2, 3) является кажу-
щимся. Попытка описать в рамках одной модели
диэлектрическую и магнитную проницаемости (с
различным контрастом свойств компонентов) од-
ного и того же образца проявляет различие моде-
лей [5, 30, 31].

Более общей представляется модель [44],
учитывающая возможность инверсии матричной
структуры, при этом структура, подобная симмет-
ричной, рассматривается как переходная область

 в окрестности точки инверсии, которая обо-
значена аналогично порогу перколяции 

Одинаковые обозначения выбраны потому,
что величины критической концентрации и кон-
центрации инверсии матричной структуры близ-
ки при малой ширине переходной области, хотя и
имеют разный физический смысл:

(19)

cpΔ
.cp
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   −χ − + + − χ  −   

Вывод формулы (19) основан на предположе-
нии о том [44], что локальная в окрестности
включения восприимчивость  (восприимчи-
вость среды, в которой по модели Винера [41] на-
ходится включение) является средним между вос-
приимчивостями прямой  и обратной  мат-
ричных смесей. В моделях, описывающих смеси с
симметричной структурой, среда имеет воспри-
имчивость смеси  в моделях с матричной струк-
турой, среда – один из компонентов смеси. В ин-
версно-матричной модели (19) восприимчивость

 определяется как взвешенное среднее меж-
ду восприимчивостями прямой  и обратной

 матричных смесей (только такое
усреднение описывает эффект перколяции [44]):

Локальная концентрация включений флукту-
ируют относительно средней по объему образца
величины p, характеризующей композит. Пред-
полагается, что разброс локальных концентраций
относительно средней по образцу концентрации
p описывается нормальным (гауссовым) распре-
делением. При этом весовой множитель w, входя-
щий в формулу (17) является кумулятивным (инте-
гральным) гауссовым распределением локальной
концентрации, нормированной на отклонение от
точки инверсии :

(20)

Величина флуктуации δ в этом распределении
является стандартным отклонением и определя-
ется технологией изготовления композита. Это
стандартное отклонение δ является третьим (по-
мимо N и ) параметром, определяемым из экс-
перимента. Оно определяет диапазон переходных
концентраций  в котором локальное наполне-
ние  отличается от  на величину, не превыша-
ющую  с вероятностью 95%: 
Внутри переходной области образуется структу-
ра, близкая по свойствам к симметричной, за пре-
делами  флуктуации концентрации не влияют
на структуру композита (смесь остается либо пря-
мой, либо инверсной матричной).

При выводе формулы (17) закон распределе-
ния Гаусса (18) выбран как наиболее вероятный,
но было показано (рис. 1), что закон распределения
можно заменить на простое аппроксимирующее
выражение практически без потери точности [44]:

(21)
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Рис. 1. Зависимость весового множителя w от кон-
центрации включений для  (точки), 
(сплошная линия),  (пунктир) и  Се-
рым тоном залита область структурного перехода 
для  Черные линии соответствуют распределе-
нию (20), серая – аппроксимирующей формуле (21)
для  При  кривые, рассчитанные по форму-
лам (20) и (21), совпадают с графической точностью.
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Несмотря на кажущуюся сложность инверсно-
матричной модели (17), решение прямой и обрат-
ной задач смешения для этой модели проще, чем
для моделей симметричного типа (14), так как
формула (17) имеет единственное решение, не
требующее выбора физически значимого корня.

Из приведенной выше классификации для
дальнейшего анализа имеет смысл выбрать наи-
более универсальные модели, представляющие
интерес для практических расчетов. Очевидно,
что модели без эмпирических параметров описы-
вают лишь идеализированные гипотетические
структуры, не встречающиеся в реальности. Так-
же нецелесообразно анализировать модели с огра-
ничением по контрасту обобщенных проводимо-
стей компонентов, так как эти модели являются
асимптотикой более общих моделей и не учитыва-
ют влияние формы включений. Выбор сужается
еще больше, если учесть, что обобщенные модели
Максвелла–Гарнетта, Брюггемана и когерентно-
го потенциала, имеющие один эмпирическиий
параметр, являются частным случаем модели Си-
хволы с двумя параметрами. Обобщенные модели
Максвелла–Гарнетта являются частным случаем и
модели Сихволы, и инверсно-матричной модели.

Таким образом, интерес представляет анализ
наиболее общих, но полученных из разных подхо-
дов моделей, а именно, модели Оделевского (14)
как обобщение модели (6), асимметричной модели
Брюггемана–Ханая (12), модели Сихволы (16) и
модели с инверсией матричной структуры (19).

6. КОНЦЕНТРАЦИОННЫЕ И ЧАСТОТНЫЕ 
ДИСПЕРСИИ ВОСПРИИМЧИВОСТИ

В РАЗЛИЧНЫХ МОДЕЛЯХ СМЕШЕНИЯ
Сравнение выбранных моделей смешения про-

ведено методом компьютерного моделирования.
Из приведенного выше многообразия моделей для
расчетов выбраны наиболее общие из тех, которые
не имеют ограничений на контраст свойств ком-
понентов и описывают эффект перколяции. Так
как все модели симметричного типа являются
частными случаями модели Сихволы (16), то рас-
сматриваются результаты расчета комплексной
восприимчивости по формулам (16), (19), (12).

Расчеты по формулам Максвелла Гарнетта и
частному случаю формулы Винера (3) приведены
как ограничение области допустимых для анизо-
тропной смеси значений восприимчивости (гра-
ницы Хашина–Штрикмана [18]).

Форма включений и порог перколяции выбра-
ны близкими к величинам, встречающимся на
практике для композитов, наполненных сфери-
ческими частицами:   [30, 31].
Включения считаются электропроводящими с
удельной проводимостью σ1 = 55.62 Ом–1 м–1. На

0.33,cp = 0.24N =

постоянной частоте f мнимая часть восприимчи-
вости смеси  связана с проводимостью σ:

 ( ). Таким об-
разом, контраст диэлектрических проницаемо-
стей компонентов смеси  является ком-
плексной величиной, зависящей от частоты. В
расчетах моделируется измерение диэлектрической
проницаемости на частоте  обеспечива-
ющей контраст в два порядка в проницаемости
компонентов смеси:  Ве-
личины проводимости и частоты выбраны для от-
четливого проявления эффекта перколяции и для
того, чтобы пики диэлектрического поглощения,
описываемые различными моделями смешения,
для удобства совмещения кривых на одном гра-
фике находились при средних наполнениях в
диапазоне частот 3–30 ГГц.

На рис. 2 представлены результаты расчетов по
наиболее общим моделям (16), (19). На рис. 3
представлены результаты расчетов по модели
Брюггемана–Ханая (12), описывающей эффект
перколяции (12), а также по модели Максвелла–
Гарнетта (6). Заливкой на рис. 2б, 3б выделена об-

ласть допустимых значений  в границах [18].
Инверсно-матричная модель с тремя свобод-

ными параметрами (19) является наиболее гиб-
кой, изменением ширины области инверсии можно
получить концентрационные зависимости воспри-
имчивости  (рис. 2), подобные зависимостям
для симметричных моделей (16) и кусочно-матрич-
ной модели Оделевского (14) (рис. 3). Для смесей
симметричного типа модель Сихволы (16) является
более строгой и общей, поэтому в переходной 
области формула (19) может иметь большую по-
грешность, чем (16).

Вид годографа концентрационной зависимо-
сти восприимчивости смеси  специфичен
для каждой модели смешения. Так, в моделях с
кусочной сшивкой прямой матричной с симмет-
ричной (14), или инвертированной матричной
структурой при отсутствии флуктуаций наполне-
ния  (19) эта сшивка проявляется в виде из-
ломов. По виду этого годографа часто можно
определить модель, соответствующую исследуе-
мому композиту, аналогично тому, как по виду го-
дографа частотной дисперсии восприимчивости
можно определить тип (форму) линии поглоще-
ния (сравним рис. 2а, 2в, 3а, 3в и рис. 4а, 4б, 5а, 5б).

Проблема в том, что построение по экспери-
ментальным данным концентрационного годо-
графа восприимчивости смеси возможно лишь в
отдельных случаях, так как получение двухфаз-
ных композитов с закритическим ( ) напол-
нением твердыми частицами представляет боль-
шие технологические проблемы (растет хруп-

32
''χ

32 2 0
'' 2 fχ ε ε = π σ 12

0 8.82 10 Ф м−ε = ×

1 2ε ε

10 ГГц,f =

12 1 2 1 0 100.iχ = ε ε − = +

32
''χ

( )32 pχ

cpΔ

( )32 pχ

0δ →

cp p>
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кость, появляется неконтролируемая пористость
и композит становится трехфазным, что выходит
за границы применимости бинарных моделей).

При концентрации включений меньше кри-
тической ( ) сравнение с эксперимен-
тальными концентрационными зависимостями ди-
электрической восприимчивости позволяет отсеять
модели, лишь явно не соответствующие исследуе-
мому композиту. Выбор между моделями с одина-
ковым числом свободных параметров, например,
(14), (16), только по концентрационным зависимо-
стям восприимчивости проблематичен [5, 31, 44].

0.75 cp p<

Рис. 3. Зависимость а) действительной, б) мнимой ча-
стей (залита область Хашина–Штрикмана) воспри-
имчивости смеси от концентрации; в) годограф ком-
плексной восприимчивости смеси при 

  Сплошные линии соответствуют
асимметричной модели Брюггемана–Ханая (12),
пунктирные – модели Оделевского (14), точечные –
модели Максвелла–Гарнетта (6).
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Рис. 2. Зависимость а) действительной, б) мнимой ча-
стей (залита область Хашина–Штрикмана) воспри-
имчивости смеси от концентрации p; в) годограф
комплексной восприимчивости смеси при

   Черные сплошная,
пунктирная и точечная линии соответствуют модели
с инверсией матрицы (19) при  Серые
линии соответствуют модели Сихволы (16), сплош-
ная  пунктир  Точками на годогра-
фе отмечено положение  Чем меньше величина
флуктуаций δ, тем ближе порог перколяции (серая
точка) к точке инверсии матричной структуры (чер-
ная точка).
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В противоположность концентрационным го-
дографам, построение годографов частотной дис-
персии восприимчивости (рис. 4б, 5б) по резуль-
татам измерений комплексной восприимчивости
проблем не представляет.

Очевидно, что структура композита определя-
ет форму спектра диэлектрического поглощения
наравне с проводимостью, размерами и формой
частиц наполнителя. Впервые эта связь была вы-
ведена в работе [34] для композита, наполненного
сферическими электропроводящими частицами и
описываемого моделью Максвелла Гарнетта (6).
Сравнение частотных (рис. 4б, 5б) и концентраци-
онных (рис. 2в, 3в) годографов показывает, что в
композитах с матричной структурой и электро-
проводящими включениями диэлектрическое по-
глощение является релаксационным с единствен-
ным временем релаксации (линия Дебая) (22)

(22)( ) ( ) ( )rel0 1 .f i f Fχ = χ +

Для удобства сравнения с графиками частот-
ных зависимостей восприимчивости (рис. 4, 5)
выражения, описывающие спектр поглощения,
записаны в терминах текущей частоты  частоты
релаксации  и статической восприимчивости

 В этом случае, с точки зрения радиофизики
композит можно рассматривать как набор иден-
тичных RC-цепочек. Совместное решение (14),
(22) (для оценок выбрана модель (14), как более об-
щая по сравнению с (6)) позволяет определить и ча-
стоту  максимума потерь, и их величину 

(23)

(24)

,f
relF

( )0 .χ

relF 32 max
'' :χ

( )
( )[ ]rel

0 2

1
;

1 1 2
c

c

p p NF
N p p

− σ= ×
− + πε ε

( )[ ]
( ) ( )[ ]32 max 2

1 1'' .
2 1 1 1

c

c c

p N p p

N p p N p p

− −
χ =

− − −

Рис. 4. Частотная зависимость мнимой части воспри-
имчивости (спектр поглощения) – а; б – годограф
(частота растет против часовой стрелки) комплекс-
ной восприимчивости композита с 20 об. % частиц с
проводимостью (σ1 = 55.62 Ом–1 м–1) при 
Инверсно-матричная модель (19) представлена чер-
ными линиями, сплошной – , пунктиром –

. Серыми линиями представлена модель Си-
хволы (16), сплошной –  пунктиром –
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Рис. 5. Частотная зависимость мнимой части воспри-
имчивости (спектр поглощения) – а; б – годограф
(частота растет против часовой стрелки) комплекс-
ной восприимчивости композита с 20 об. % частиц с
проводимостью (σ1 = 55.62 Ом–1 м–1) при 
Сплошной линий представлена асимметричная мо-
дель Брюггемана–Буссиана–Ханая (12), пунктиром –
модель Максвелл Гарнетта (6), точками – модель
Оделевского (14) с 
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Величина максимальных потерь  опреде-
ляется исключительно концентрацией и формой
включений, частота максимума потерь  опре-
деляется также проводимостью включений и ди-
электрической проницаемостью матрицы 

В композитах с тем же наполнителем и сим-
метричной или инверсно-матричной структурой
линия поглощения близка при докритическом
наполнении к линии Гавриляка–Негами [67], в
которой имеется асимметричное распределение
времен релаксации:

(25)

В этом выражении параметр  характеризует
ширину распределения времен релаксации,  –
его асимметрию.

Заметим, что пренебрежение абсолютным
максимальным размером (учет только скин-эффек-
та) не позволяет получить наблюдаемую в экспери-
ментах с высокопроводящими волокнами [35]
резонансную дисперсию диэлектрической прони-
цаемости, с лоренцевой формой (26) линии по-
глощения:

(26)

В этом выражении  – текущая частота,  –
резонансная частота,  – коэффициент затуха-
ния,  – статическая восприимчивость.

Резонансное поглощение описывается моде-
лями смешения только в том случае, когда учитыва-
ется размер включения, нормированный на длину
волны (когда учитывается его индуктивность L).

При этом композит можно рассматривать как
набор идентичных резонансных RCL-цепочек [35],
а годограф частотной дисперсии восприимчиво-
сти трансформируется при уменьшении коэффи-
циента затухания, из полуокружности в окруж-
ность при  (при  и  выра-
жение (26) трансформируется в (22)).

Характерным отличием инверсно-матрич-
ной (19) от модели Сихволы (16) является одно-
временное (при ) наличие в модели (19)
двух механизмов поглощения: за счет статиче-
ской проводимости и за счет релаксационной
дисперсии восприимчивости. В модели (16) в за-
висимости от концентрации включений наблю-
дается лишь один из этих механизмов поглоще-
ния. Так, на годографе (рис. 4б, черный пунктир)
появляется линейный участок, а на частотной за-
висимости мнимой части диэлектрической воспри-
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имчивости  появляется подъем (рис. 4а),
обусловленный статической проводимостью.

В противоположность этому, в моделях с сим-
метричной структурой смеси линия поглощения
при приближении к порогу перколяции уширяет-
ся, смещается в низкочастотную сторону, но
смесь остается изолятором. За порогом перколя-
ции статическая проводимость растет с увеличе-
нием концентрации включений, а действитель-
ная часть восприимчивости падает. Именно это
различие может позволить разделить модели сме-
шения, описывающие близкие концентрацион-
ные зависимости диэлектрической восприимчи-
вости (рис. 2).

Для иллюстрации различий в спектрах погло-
щения, описываемых различными моделями сме-
шения для одинакового состава смеси, на рис. 6
представлены трехмерные зависимости мнимой
части восприимчивости  от частоты f и кон-
центрации p включений для моделей Максвелла
Гарнетта (6), Брюггемана–Ханая (12), Оделев-
ского (14), Сихволы (17) и инверсно-матричной
модели (19).

Проводимость и форма включений соответ-
ствуют выбранным для графиков на рис. 2–4 (σ1 =
= 55.62 Ом–1 м–1, ). В связи с широким
диапазоном изменения восприимчивости (10–10 ≤

 ≤ 1010), частоты (100 МГц ≤ f ≤ 100 ТГц), а так-
же с необходимостью представления спектра по-
глощения и при малых, и при близких к единице
концентрациях включений ( ), по осям
концентрации p и восприимчивости χ'' (рис. 6) вы-
брана логарифмическая система координат. На
всех графиках при малых концентрациях включе-
ний ( ) видна линия поглощения в области
10–12 ГГц. Приближение к порогу перколяции
( ) вызывает изменение механизма погло-
щения с релаксационного на поглощение за счет
проводимости всего композита.

Понижение частоты вызывает увеличение кон-
траста проницаемостей компонентов смеси 
и соответствующее увеличение скачка восприим-

чивости  на пороге перколяции  В модели
Максвелла Гарнетта (6) порог перколяции соот-
ветствует материалу включений  а перегиб,

наблюдающийся на зависимости  в моде-
ли (12) при высокой концентрации включений,
не является перколяционным переходом. В асим-
метричной модели Брюггемана–Ханая концен-
трация p, соответствующая точке перегиба, зави-
сит от частоты (от контраста ). В моделях
перколяционного типа (14), (16), (19) концентра-
ция, соответствующая точке перегиба, от частоты
не зависит.

( )32
'' 0fχ →

32
''χ

0.24N =

32
''≤ χ

0.01 1p≤ ≤

110p −<

0.33cp =

1 2ε ε

32
''χ .cp
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( )32
'' pχ
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Рис. 6. Зависимость мнимой части диэлектрической восприимчивости смеси от объемной концентрации p прово-
дящих включений (σ1 = 55.62 Ом–1 м–1, ) и частоты f [Гц]: а – для модели Максвелла Гарнетта (6); б – для
асимметричной модели Брюггемана–Буссиана–Ханая (12); в – для модели Оделевского (14) при  г – для мо-
дели Сихволы (16) при  д – для инверсно-матричной модели смешения (19) при  и 
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Совместное решение формул смешения (12),
(16), (19) с наиболее общей формулой, описываю-
щей спектр поглощения (25), аналогичное сов-
местному решению формул (23), (24) для матрич-
ной смеси, невозможно. Проблема в том, что более
сложные модели смешения (12), (16, (19) описы-
вают спектры поглощения, для которых формула
Гавриляка–Негами (25) является лишь грубым
приближением. Тем не менее соответствие эф-
фективного (вероятнейшего) коэффициента де-
поляризации и частоты максимума потерь (23)
сохраняются.

Распределение времен релаксации определя-
ет форму спектра поглощения. Оно обусловлено
распределением форм-факторов кластеров вклю-
чений. При этом вид частотной дисперсии ди-
электрической восприимчивости смесей с про-
водящими включениями связан со спектраль-
ной геометрической функцией, описывающей
плотность распределения форм-факторов кла-
стеров при заданной концентрации и форме
включений [24].

7. СПЕКТРАЛЬНЫЕ ГЕОМЕТРИЧЕСКИЕ 
ФУНКЦИИ МОДЕЛЕЙ СМЕШЕНИЯ

Вывод моделей смешения основан на гипотезе
о конкретной структуре композита, поэтому то-
пология спектральной геометрической функции
специфична для каждой модели смешения, а дан-
ные по частотной зависимости одного материаль-
ного параметра образца композита из компонен-
тов с известными свойствами могут использо-
ваться для восстановления любой обобщенной
проводимости этого образца [30, 31, 44, 64].

Известно несколько методов определения плот-
ности распределения эффективных форм-фак-
торов (спектральной геометрической функции
Бергмана–Милтона)  из зависимости вос-
приимчивости смеси  от объемной концен-
трацией включений p, характеризуемых форм-
фактором N [19, 20, 61]. Проще всего спектраль-
ная геометрическая функция выбранной формулы
смешения определяется методом Гоша–Фукса [24]:

(27)

Расчет (27) основан на том, что эффективная
восприимчивость идеально проводящего класте-
ра включений определяется его текущим форм-
фактором n:  Формальный пара-
метр  – величина, пропорциональная
удельному сопротивлению кластера включений,
а текущий форм-фактор n – аргумент геометри-
ческой спектральной функции.

Заметим, что текущий эффективный форм-фак-
тор n характеризует кластер включений и отлича-

( )b n
( )32 pχ

( ) ( )[ ]32 120

1 lim , , .
s

b n p N
p →

= χ χ
π

( ) 1
12 .n is −χ = − +

0s →

ется от исходного форм-фактора N одиночной ча-
стицы (  лишь при ).

Спектральные геометрические функции экс-
поненциальных и логарифмических формул сме-
шения рассмотрены в работах [27, 69]. Ниже рас-
сматриваются спектральные функции наиболее
общих моделей смешения (см. разд. 6).

В моделях матричного типа (6), (14) форма
включений одинакова и увеличение концентра-
ции ведет к одинаковому удлинению всех класте-
ров, поэтому для этих моделей плотность распре-
деления форм-факторов является дельта-функ-
ций, смещающейся с ростом концентрации p к

 при  (6), или при  (14).
На рис. 7–9 приведены зависимости плотно-

сти распределения форм-факторов кластеров от
концентрации p и исходной формы N включений,
рассчитанные для моделей (12), (16), (19). Под
трехмерными картами спектральных геометриче-
ских функций  приведено их сечение при
концентрации включений ниже порога перколя-
ции  близкой к порогу перколяции 
и превышающей порог перколяции 

Сравнение трехмерных карт геометрической
спектральной функции (рис. 7–9) показывает, что
при увеличении концентрации включений до по-
рога перколяции все модели описывают форми-
рование кластеров, образующих удлиненные це-
почки из исходных включений. Коренное отличие
анализируемых моделей от моделей с матричной
структурой (6), (14) в том, что в последних длина
всех цепочек идентична и зависит только от кон-
центрации и исходной формы включений.

Плотность распределения эффективных (опи-
сывающих форму кластеров частиц) форм факто-
ров моделей (6), (14) представляет собой δ-функ-
цию. Увеличение концентрации включений ведет
к уменьшению эффективного форм-фактора. Бес-
конечный (с ) кластер образуется для мо-
дели Оделевского (14) при  а для модели
Максвелла–Гарнетта (6) при 

Модели (12), (16), (19) также описывают
уменьшение эффективного форм-фактора по
сравнению с форм-фактором отдельного вклю-
чения  но одновременно с увеличением кон-
центрации включений растет и разброс форм
факторов  относительно наивероятнейшей ве-
личины  Закон распределения эффективных
форм-факторов как функция концентрации и
исходной формы включений определяется вы-
бранной моделью смешения.

Наиболее простой закон распределения (рис. 6),
описывающий монотонное уплощение кривой
плотности распределения и сдвиг максимума с
увеличением концентрации включений к 

n N= 0p →

0n = 1p = cp p=

( ), ,b n N p

,cp p! cp p≈
.cp p>

eff 0N =
,cp p=

1.p =

,N

n
eff .N

eff 0N =
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при p = pc, задается асимметричной моделью
Брюггемана–Буссиана–Ханая (10).

В модели Сихволы (16) закон распределения
(рис. 7) сложнее. Увеличение концентрации вклю-
чений выше порога перколяции  ведет к од-
новременному образованию бесконечно длинных
кластеров с  (плотность распределения
близка к δ-функции) и коротких фрагментов с
широким распределением по длинам в модели
Сихволы (16).

cp p>

eff 0N =

В инверсно-матричной модели (19) приближе-
ние к точке инверсии ведет к образованию двух раз-
дельных пиков плотности распределения эффек-
тивных форм-факторов (рис. 8). Пик с 
тоже соответствует формированию длинных кла-
стеров, но в отличие от модели (16) здесь наблюда-
ется широкое распределение кластеров по длинам
при незначительной доле бесконечных кластеров с

 Положение второго пика обусловлено и
исходной формой отдельного включения, и кон-
центрацией. Как и в модели (16), он обусловлен

eff 0N →

eff 0.N =

Рис. 7. Зависимость плотности распределения эф-
фективных форм-факторов  от форм-фактора
кластеров для низконаполненной асимметричной
модели Брюггемана–Буссиана–Ханая (12) при форм-
факторе исходных включений  – а; сечение

 при концентрации включений p = 0.01, 0.33, 0.68
более темная и толстая линия соответствует большей
концентрации – б.
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Рис. 8. Плотность распределения эффективных
форм-факторов для модели Сихволы (16). Трехмер-
ный график вверху представляет зависимость b(n) от
объемной концентрации  и форм-фактора класте-
ров при  исходных включений. Затемнение
поверхности соответствует увеличению  – а; се-
чение поверхности  для концентрации включе-
ний p = 0.02, 0.33, 0.6; более темная линия соответ-
ствует большей концентрации – б.
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ориентацией близких по форме кластеров перпен-
дикулярно внешнему полю, но в инверсно-мат-
ричной модели этот пик плотности распределения
форм-факторов близок по форме к Δ-функции.
При   представляет собой сумму двух
Δ-функций, первая соответствует бесконечным
кластерам, ориентированным вдоль поля, вторая –
перпендикулярно полю.

1p → ( )b n

Знание спектральной геометрической функ-
ции необходимо для правильного выбора модели
по форме спектра поглощения. Измерение ча-
стотной зависимости диэлектрического погло-
щения  композитов с электропроводящими
включениями ( ) может быть допол-
нительным (помимо концентрационной зависи-
мости восприимчивости ) условием, поз-
воляющим выбрать модель смешения, наиболее
соответствующую структуре исследуемого ком-
позита.

Спектры диэлектрического поглощения (рис. 4,
5) и спектры плотности распределения эффектив-
ных форм-факторов (рис. 7б–9б) функционально
связаны. Казалось бы, достаточно измерить зависи-
мость  образца композита с известным содер-
жанием ( ) электропроводящих включе-
ний, чтобы определить его геометрическую спек-
тральную функцию  Знание этой функции
позволяет решать прямую и обратную задачу
смешения для любой обобщенной проводимости

 исследуемого образца, так как характеристи-
ческая геометрическая функция  =
=  определяется лишь структурой
этого образца.

В более общем случае по измеренным зависимо-
стям диэлектрического поглощения серии компо-
зитов от концентрации частиц и частоты 
(рис. 6) и спектрам плотности распределения эф-
фективных форм-факторов  (рис. 7а–9а)
можно выбрать модель смешения, наиболее кор-
ректно описывающую исследуемые образцы.

Описанные выше подходы на практике не реа-
лизованы из-за ряда проблем.

Во-первых, восстановление спектральной гео-
метрической функции из дисперсионной зависи-
мости комплексной восприимчивости композита
является некорректной задачей [68], а возможное
решение [70] осложняется тем, что частицы ре-
альных порошков неоднородны по форме.

Во-вторых, в случае композитов с частицами
металлов, максимум поглощения оказывается в
области жесткого ультрафиолета (оценка частоты
релаксации по формуле (23) для сфер железа дает
при  ). В этом диапазоне и раз-
мер частиц металла, и расстояние между ними на-
много превышают длину волны  мкм. К
тому же учет скин-эффекта является приближен-
ным для несферических частиц, в нем не учитыва-
ется гранулометрическое распределение частиц, а
поверхностная проводимость дисперсных порош-
ков может существенно отличатся от удельной
проводимости металла.

( )32'' fχ
1 1 02 fε = π σ ε

32( )pχ

( )32'' fχ
constp =

( ) .b n

mixΛ
mix inclm = Λ Λ

( ) ( )32 121 1χ + χ +

( )32'' ,f pχ

( ),b n p

cp p! ≈ 16
rel 10 ГцF

Λ ≈rel 0.01

Рис. 9. Плотность распределения эффективных
форм-факторов для инверсно-матричной (19) при

 Трехмерный график вверху представляет за-
висимость  от объемной концентрации  и форм-
фактора кластеров при  исходных включе-
ний. Затемнение поверхности соответствует увеличе-
нию b(n) – а; б – сечение поверхности  для кон-
центрации включений p = 0.2, 0.33, 0.6; более темная
линия соответствует большей концентрации.
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В-третьих, наблюдаемые в микроволновой об-
ласти широкие полосы диэлектрического погло-
щения композитов с высоким содержанием ме-
таллических включений [30–32, 71] имеют низ-
кую интенсивность и плохую воспроизводимость
тонкой структуры. Это обусловлено, по-видимому,
поверхностными и контактными явлениями, выхо-
дящими за рамки бинарных моделей смешения.

Поэтому для верификации модели при восста-
новлении магнитной проницаемости частиц ме-
талла обычно используют не спектры диэлектри-
ческого поглощения, а данные по концентрацион-
ной зависимости статической или низкочастотной
диэлектрической проницаемости [30, 44].

8. ВЫВОДЫ

Анализ моделей смешения показывает, что
для интерполяции измеренных концентрацион-
ных зависимостей обобщенной восприимчивости
смеси можно использовать практически любую из
описанных формул. Но формула, выбранная без
проверки соответствия модели структуре компо-
зита, является лишь эмпирическим уравнением.
Так модели, не имеющие определяемых из экспе-
римента параметров (табл. 1), верны лишь для
идеализированных структур, редко встречаю-
щихся в реальности. Ошибка в выборе модели
проявляется при экстраполяции эксперимен-
тальных данных в область более высоких концен-
траций включений и, в радиофизике, в описании
частной дисперсии восприимчивости композита.
Наиболее жесткие требования к корректности
выбора модели смешения проявляются при по-
пытке экстраполировать концентрационную за-
висимость комплексной восприимчивости смеси
на неизвестную восприимчивость материала вклю-
чений. Расчеты показывают, что расхождение меж-
ду величинами  предсказываемыми моделями
(12), (14), (16), (19), являющимися наиболее общи-
ми из рассмотренных (табл. 2–4), может состав-
лять несколько порядков.

Для выбора корректной модели смешения не-
обходимо проводить исследования концентра-
ционной зависимости нескольких различных по
физической природе и контрасту величин обоб-
щенной восприимчивости (в радиофизике такими
величинами могут являться, например, магнитная
и диэлектрическая восприимчивости). Чем ближе
структура композита к структуре в основе выбран-
ной модели, тем меньше невязка с измеренными
данными в описании всех восприимчивостей при
выбранных параметрах модели (разд. 4). При этом
в практических расчетах, по мнению авторов, це-
лесообразно использовать наиболее общие моде-
ли смешения (16), (19), так как остальные модели
являются, по сути, их частными случаями, полу-
чающимися при искусственном введении связи
между порогом протекания и формой частиц, при

12,χ

ограничении контраста в проницаемостях ком-
понентов смеси, и т.д.

Необходимо отметить, что погрешность мето-
дов измерения и состава, и восприимчивости
смеси растет с увеличением концентрации вклю-
чений. Известные методы [24, 56, 72] измерения
микроволновой диэлектрической и магнитной
проницаемостей имеют относительную погреш-
ность порядка 10% (точную величину погрешно-
сти привести невозможно, эта величина зависит
от многих факторов: частоты, тангенса потерь,
величин восприимчивости, методики измерений,
и т.д.), пикнометрическая погрешность измерения
концентрации включений имеет тот же порядок.

Здесь же следует упомянуть эффекты, влияю-
щие на восприимчивость смеси, но не рассматри-
ваемые бинарными моделями смешения. Это,
прежде всего, гранулометрическое распределе-
ние включений, влияющее на микроструктуру
смеси. Во-вторых, это поверхностные эффекты,
из-за которых свойства вещества на поверхности
и в объеме включения различаются. Например,
проводимость контактов между включениями
может быть существенно ниже объемной прово-
димости включений. Это может сказаться как на
проводимости смеси за порогом перколяции, так
и на вкладе скин-эффекта в динамическую вос-
приимчивость включения. Попытка учета свойств
поверхностного слоя приводит к тому, что смесь
престает быть бинарной.

Кроме того, квазистатические модели смеше-
ния имеют дополнительные погрешности, расту-
щие с увеличением частоты. Так, при линейном
размере (длине нити) высокопроводящего вклю-
чения, близком к длине волны, частотная диспер-
сия диэлектрической восприимчивости стано-
вится резонансной, а линия Дебая (22) превраща-
ется в линию Лоренца (26). Высокочастотная
магнитная восприимчивость оказывается также
зависимой от абсолютного размера (толщины)
включений. В результате модели смешения свя-
зывают высокочастотную восприимчивость ком-
позита со свойствами конкретных частиц, а не
вещества. Пересчет восприимчивости частицы на
удельные свойства вещества является грубо при-
ближенным, использует дополнительные парамет-
ры, определяемые экспериментально, и, строго го-
воря, выходит за рамки моделей смешения.

При погрешностях измерений концентрации
компонентов p и восприимчивости смеси χ32 поряд-
ка 10%, а также при пренебрежении контактными
явлениями и грубом учете размерных эффектов
(гранулометрическое распределение частиц обыч-
но заменяют монодисперными частицами с наи-
вероятнейшим размером и формой), статистиче-
ски достоверное разделение моделей (16) и (19)
проблематично. Поэтому, по мнению авторов,
усложнение квазистатической модели смешения,
например, за счет учета мультипольного взаимо-
действия включений, и увеличение числа опреде-
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ляемых из эксперимента параметров выше трех
нецелесообразно.

Работа выполнена при частичной поддержке
РФФИ  (грант 20-52-53020).
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Для силицида ванадия V3Si, синтезированного из исходных материалов высокой чистоты, измерена
магнитная восприимчивость в диапазоне температур 20−300 К. При комнатной температуре изуче-
на зависимость восприимчивости от ориентации монокристалла относительно направления маг-
нитного поля и обнаружена ее анизотропия. Аномалии различных свойств в области 65−75 К и
наличие анизотропии восприимчивости сопоставляются с особенностями для чистого ванадия и
отмечается генетическая связь (наследуемость) многих характеристик электронной структуры ва-
надия в его силициде.
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ВВЕДЕНИЕ

Силицид ванадия V3Si обладает максималь-
ной температурой перехода в сверхпроводящее
состояние ТС среди бинарных соединений на ос-
нове ванадия. В этом соединении непосредствен-
но вблизи ТС (16.7–17.2 К) наблюдается структур-
ный переход при температуре ТМ (20–21 К) с пере-
ходом в тетрагональную элементарную ячейку и
аномалии магнитных свойств, включая макси-
мум на температурной зависимости магнитной
восприимчивости в диапазоне температуры соот-
ветствующего фазового перехода при температу-
ре Нееля, ТN (28–30 К) [1–5]. Ранее установлена
тесная корреляция температур Тс, ТМ, ТN и степе-
ни аномального поведения характеристик элек-
тронной структуры и динамики решетки для раз-
личных соединений А3В и их твердых растворов,
которые возникают при более высоких темпера-
турах задолго до возникновения этих фазовых пе-
реходов [2–11].

Сосуществование и/или конкуренция сверх-
проводимости и магнитного упорядочения было
и остается предметом многих эксперименталь-
ных и теоретических работ [12–14]. Для соедине-
ний А3В, включая V3Si, V3Ga, V3Al, этот интерес

возобновился в связи с возможностью их исполь-
зования в устройствах спинтроники [15–18].

Кристаллическая структура силицида V3Si ха-
рактеризуется пространственной группой Pm3n–

 При этом следует отметить, что в кристаллах
со структурой А15 для атомов переходного металла,
которые расположены вдоль взаимно перпендику-
лярных цепочек по граням кубической элементар-
ной ячейки, локальная симметрия – тетрагональ-
ная (D2d). Это позволяет высказать предположение
о возможной анизотропии магнитной восприимчи-
вости, а также других физических свойств этого со-
единения. Ранее анизотропия магнитной воспри-
имчивости была установлена для некоторых других
парамагнитных веществ [19–21]. В данной работе
анизотропия магнитной восприимчивости обна-
ружена для монокристаллического образца V3Si с
высокой температурой перехода в сверхпроводя-
щее состояние.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Чтобы минимизировать влияние возможных

примесей, исходные слитки были синтезированы
из ванадия, очищенного зонной плавкой (содер-
жание основного элемента более 99.99 мас. %) и
полупроводникового кремния (более 99.999 мас. %)

3O .h

УДК 537.6:538.915
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методом плавки компонент во взвешенном со-
стоянии при повышенном давлении в атмосфере
очищенного гелия. Монокристалл V3Si был вы-
ращен бестигельной зонной плавкой с индук-
ционным нагревом при давлении инертного га-
за 2 атм. [22]. Для исследуемого монокристалла
отношение сопротивления при комнатной тем-
пературе к сопротивлению при 20 К составило
ρ300/ρ20 = 12. Температура перехода в сверхпрово-
дящее состояние, ТС = 16.7 К, определена методом
магнитной индукции; ширина сверхпроводящего
перехода составила 0.3 К. Эти данные свидетель-
ствуют о высоком уровне совершенства кристалли-
ческой решетки образца. Параметр кристалличе-
ской решетки, определенный на 4-х кружном мо-
нокристальном дифрактометре, составил 0.4726 нм
и также соответствует составу, близкому к сте-
хиометрическому [9].

На первом этапе измерена магнитная воспри-
имчивость методом Фарадея в широком диапазо-
не – от температуры кипения жидкого водорода
до комнатной температуры [23]. Измерения при
комнатной температуре проводили дважды: до на-
чала заливки хладоагента и после отогревания, при
этом для образца силицида ванадия получены сов-
падающие значения (рис. 1).

Значение восприимчивости χ = 5.58 × 10–6 эме/г,
измеренное при 300 К, практически совпало с ра-
нее измеренным для образца V3Si, в котором не
было явных признаков структурного перехода до
20 К, однако задолго до низкотемпературных
фазовых переходов присутствовали яркие ани-
зотропные предпереходные явления в электрон-
ной структуре и динамике решетки этого образ-
ца [2–5, 9–11]. Так же, как и в работах [6, 7] была
найдена аномалия восприимчивости в диапазоне
60–75 К. Наличие аномалии и значение χ при
комнатной температуре согласуется также с дан-
ными, в которых восприимчивость и ее темпера-
турная зависимость были измерены для образцов с
отношением сопротивления ρ300/ρ20 K = 13 и 25 [6].

Эти данные позволили провести сопоставле-
ние с аналогичными характеристиками темпера-
турной зависимости восприимчивости для высо-
кочистого элементарного ванадия [24] (рис. 1).
После заметного роста восприимчивости при сни-
жении температуры до 200 К для ванадия наблюда-
ли замедление роста с образованием затем своеоб-
разного плато, которое имело место и для
силицида ванадия при температуре ниже 30 К. На-
личие аномалии восприимчивости элементарно-
го ванадия в диапазоне 200–250 К было установ-
лено ранее и в другой работе [25] в образце, содер-
жащем 99.9 мас. % основного вещества, и также
содержащем пренебрежимо малое количество
кислорода и водорода (0.008 и 0.020 мас. % соот-
ветственно).

Далее приводятся результаты измерений зави-
симости магнитной восприимчивости от ориен-
тации монокристалла относительно направления
магнитного поля (11 кЭ). Использован сфериче-
ский образец диаметром 5 мм; отклонение от
сферичности, составляло не более 10–15 микрон.
Образец подвешивали на кварцевой нити вдоль
кристаллографического направления [001], во-
круг которого осуществляли повороты. Точность
ориентировки монокристального шарика состав-
ляла 1.5°, что было подтверждено результатами ис-
следования на нейтронном монокристальном ди-
фрактометре (филиал НИФХИ, г. Обнинск) [26].

При поворотах монокристаллического образца
V3Si вокруг оси [001] значения χ при углах 0°, 90° и
180°, 270° (χ × 106 = 5.58, 5.57, 5.56 и 5.59 эме/г
соответственно) практически были одинаковы.
При углах 45° и 135° наблюдается максимум и ми-
нимум на зависимости магнитной восприимчи-
вости от угла поворота (рис. 2).

На втором этапе исследования для получения
более подробной зависимости восприимчивости
от ориентации относительно магнитного поля тот
же образец был помещен в другую установку –
анизометр конструкции Циовкина. Эти измере-
ния позволили более детально выделить анизо-
тропную часть восприимчивости (рис. 2).

Значение магнитной восприимчивости в ис-
ходном положении хорошо согласовалось со значе-
нием, полученным после поворота образца на 180°.
Точность отсчета на шкале углов анизометра со-
ставляла 1°.

Относительная точность наших измерений со-
ставляла 0.5%, на фоне максимального наблюда-
емого относительного изменения восприимчиво-
сти 1.26% при повороте образца от нуля до 90°.

Рис. 1. Температурная зависимость магнитной вос-
приимчивости для монокристалла V3Si. На вставке –
аналогичная зависимость магнитной восприимчиво-
сти чистого ванадия (в относительных единицах) по
данным [24].
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Общий размах отклонения составил, соответствен-
но, 2.52%. Отметим, что при этом наблюдали
достаточно гладкое изменение восприимчивости
для всех точек. Наблюдаемое максимальное из-
менение восприимчивости заметно превосходит
возможную относительную погрешность, а “раз-
мах” почти вдвое выше, чем абсолютное значение
погрешности в один процент, указанное авторами
в работе [23]. Найденная зависимость аппрокси-
мируется синусоидальной линией (рис. 2).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Следует отметить парадоксальные особенно-

сти структуры сверхпроводящих соединений ти-
па А15, которые объединяют их с другими явно
анизотропными химическими соединениями. Не-
переходные компоненты Si, Ge, Sn образуют в
этих соединениях объемно-центрированную ку-
бическую решетку с очень сильными, ярко выра-
женными стабилизирующими ковалентными хи-
мическими связями с атомами металлов [27–29].
Однако при образовании ими соединений с пере-
ходными металлами такими как V, Nb, Та атомы
этих металлов располагаются в виде цепочек в
гранях такой решетки.

Результаты измерений восприимчивости и ее
температурной зависимости соединений A3B сви-
детельствуют о том, что атомы переходных метал-
лов в кристаллах обсуждаемых соединений обес-
печивают еще более высокую плотность электрон-
ных состояний на уровне Ферми, чем в кристаллах
чистых металлов, и, как показано в [27], они также
образуют ковалентные химические связи между
собой. При этом тетрагональная точечная сим-

метрия окружения атомов переходного металла и их
расположение в элементарной ячейке силицида,
которое похоже на квазиодномерные цепочки,
послужила основанием для ряда моделей сверх-
проводимости и других свойств, связанных с до-
полнительным повышением плотности электрон-
ных состояний.

Особенности свойств изучаемого силицида
можно также рассматривать с точки зрения насле-
дуемости свойств атомов металлов пятой группы
Периодической системы, которые проявляются в
склонности к понижению симметрии кубической
элементарной ячейки. Это отражается в появле-
нии при низких температурах структурного пе-
рехода в элементарную ячейку с тетрагональной
симметрией, которая найдена и для чистых пе-
реходных металлов, таких как V и Nb [30–33], и
для сверхпроводящих соединений типа А15, та-
ких как V3Si, Nb3Sn, Nb3(Al–Ge) [2, 34, 35]. Еще
одной особенностью V3Si, которая подробнее бу-
дет описана ниже, является наличие сильного хи-
мического сжатия атомов металлов за счет кова-
лентных связей с атомами кремния.

Ранее анизотропию магнитной восприимчи-
вости в парамагнитном состоянии неоднократно
наблюдали в переходных металлах с гексагональ-
ной структурой, в диборидах переходных метал-
лов, а также в ВТСП соединениях [19–21]. Для
чистых парамагнитных металлов с кубической
симметрией анизотропия магнитной восприим-
чивости детально не исследована, хотя для пара-
магнитных элементов четвертого периода, таких
как изовалентный ниобий и молибден, найдена
заметная анизотропия магнитострикции [36]. Эф-
фекты анизотропии парамагнитной восприимчи-
вости были предметом рассмотрения большого
числа теоретических работ, однако авторы [37] от-
мечают, что полное объяснение возникновения
анизотропии не представлено до сих пор.

При учете спин-орбитального и обменного
вкладов, как показывают расчеты, можно ожи-
дать анизотропию общей восприимчивости и для
веществ с кубической симметрией элементарной
ячейки. Был предложен метод разложения вос-
приимчивости по моментам плотности состоя-
ний и показано, что для кубических кристаллов
при расчете орбитального парамагнитного вклада
появляется анизотропия уже в четвертом порядке
теории возмущений [38]. Экспериментальные дан-
ные о парамагнитной восприимчивости χ чистых
переходных металлов и различные вклады за счет
существования спинового и орбитального маг-
нитных моментов были рассмотрены в [39]. Для
оценки орбитального вклада на основе данных по
ядерному магнитному резонансу и парамагнит-
ной восприимчивости, был предложен метод, ко-
торый был реализован для V3Si [40, 41]; показано,
что орбитальный вклад может составлять до 56%

Рис. 2. Зависимость относительного изменения вос-
приимчивости при комнатной температуре от угла
поворота вокруг нити подвеса. Направление нити
совпадает с кристаллографическим направлением
[001], в начальной точке χ = 5.58 × 10–6 эме/г; квадра-
ты – данные исходного эксперимента, кружки – ре-
зультаты, полученные на анизометре.
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Отметим далее некоторые другие эксперимен-
тальные наблюдения. Они могут быть связаны с
анизотропной составляющей парамагнитной вос-
приимчивости в V3Si, в котором окружение атомов
ванадия, обладает тетрагональной локальной сим-
метрией. Среди них – аналогичная аномалия на
температурной зависимости восприимчивости для
чистого элементарного ванадия (рис. 1), наблюда-
емая при атмосферном давлении.

Есть и различия. Для элементарного ванадия
появление плато наблюдается при более высо-
ких температурах, чем в V3Si; плато на зависимо-
сти в V3Si для ряда образцов [35, 39] преобразуется
в четко выраженный экстремум. Эти обстоятель-
ства позволяют предположить, что в рассматри-
ваемом соединении – силициде ванадия – про-
является наследуемая предрасположенность к
неустойчивости кристаллической структуры, ха-
рактерная для чистого ванадия [30–32], для кото-
рого наблюдали и метастабильные фазы, в том
числе при приложении высокого давления [42].
Для ванадия, кроме уже упомянутой аномалии на
температурной зависимости магнитной воспри-
имчивости при понижении температуры, были
найдены другие эффекты анизотропии и искаже-
ние кристаллической решетки [30, 31].

При повышении давления в элементарном ва-
надии наблюдали структурные переходы также с
понижением симметрии элементарной ячейки;
ранее они наблюдались и при добавлении стиму-
лирующих это превращение атомов, внедряемых
в кристаллическую решетку. Отметим, что добав-
ление малого числа стимулирующих атомов лег-
кого элемента (водорода или кислорода) сопро-
вождается заметной анизотропией коэффициента
теплового расширения (КТР) и заметным искаже-
нием кубической ячейки ванадия вблизи 200 K,
т.е. в том же температурном интервале, где на-
блюдается аномалия магнитных свойств ванадия
(рис. 1). Анизотропия КТР вблизи температур
структурного перехода в V3Si описана в [9]. При
этом степень тетрагонального искажения эле-
ментарной ячейки чистого ванадия при темпера-
туре 200 K даже несколько выше, чем для V3Si при
температурах ниже 21 К, хотя более слабое иска-
жение кристаллической решетки может наблю-
даться для ванадия и при комнатной температуре.

Наиболее важным обстоятельством, на кото-
рое следует обратить внимание, является то, что в
силициде атомы ванадия подвергаются сильному
химическому сжатию. Расстояние между атомами
ванадия в силициде ванадия существенно мень-
ше, чем в чистом ванадии, и устойчивость ре-
шетки при комнатной температуре определяется
также сильными ковалентными связями и между
атомами ванадия. Экспериментально наличие та-
ких ковалентных связей в V3Si установлено при ана-

лизе распределения зарядовой плотности в этом
соединении [27–29].

Влияние химического сжатия на структурные
и другие физические характеристики исходных
веществ в их соединениях неоднократно рассмат-
ривали, например, в [43]. Роль химического сжа-
тия для рассматриваемого силицида также под-
тверждается существенным повышением темпе-
ратуры сверхпроводящего перехода ТС для чистого
ванадия при сильном гидростатическом давлении.
Важно, что при 120 ГПа значение ТС для ванадия
приближается к 17.2 К, т.е. становится таким же,
как и для рассматриваемого V3Si [44].

Следует также обратить внимание, что в рабо-
тах по рассеянию поляризованных нейтронов си-
лицидом V3Si была обнаружена предрасположен-
ность к слабому антиферромагнетизму с магнит-
ным моментом на атом порядка 0.26–0.30 μБ [45].
Эта величина сопоставима со значением магнит-
ного момента 0.4 μБ для чистого хрома, в котором
наблюдается более заметный переход в антифер-
ромагнитное состояние. Для чистого ванадия бы-
ли проведены аналогичные эксперименты, одна-
ко, как отмечали в последующих работах [46],
неудачный выбор отражения и очень малая ам-
плитуда рассеяния нейтронов основным изото-
пом ванадия не смогли обеспечить обнаружение
локальных магнитных моментов. В более позд-
них экспериментах заметный ферромагнетизм
был обнаружен для чистого ванадия [47, 48]. Боль-
шое число теоретических работ также показали
возможность появления в ванадии и антиферро-
магнитного, и ферромагнитного состояний [49].

В работах [50–52] также отмечается, что для
ряда соединений d-металлов, включая ванадий,
характерно орбитальное вырождение основного
состояния. Показано, что в таких системах может
возникать анизотропия намагниченности и иска-
жение элементарной ячейки. Также отмечено,
что понижение симметрии, выражающееся в де-
формации элементарной ячейки силицида V3Si,
может быть аналогом “антиферромагнитного” ор-
битального упорядочения, которое сопровождает-
ся кооперативным эффектом Яна–Теллера [52].

На возможность слабого антиферромагнит-
ного перехода, предваряющего переход в сверх-
проводящее состояние в V3Si, указывает наличие
максимума (или плато на различных образцах) на
температурной зависимости парамагнитной вос-
приимчивости [2, 3, 6, 7, 35, 39] в диапазоне темпе-
ратур 20–30 К, что не исключает влияния магнит-
ного вклада на сверхпроводящие свойства. Особен-
но важно, что анализ температурной зависимости
восприимчивости для соединения V3Si, включаю-
щий результаты для высоких температур [7], также
указывает на возможность определенного вклада
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Кюри–Вейссовского механизма в общую темпе-
ратурную зависимость χ в этом соединении.

Преобладающий вклад в характеристики элек-
тронной структуры естественно дают атомы пере-
ходных металлов, обеспечивающие намного бо-
лее высокую плотность электронных состояний
на уровне Ферми. Их локальное окружение в со-
единениях А15 имеет тетрагональную симмет-
рию, что и определяет склонность к структурным
фазовым переходам с понижением симметрии. В
то же время наблюдаемое изменение знака анизо-
тропии магнитной восприимчивости через каж-
дые 90° очевидно подчиняется симметрии про-
странственной группы всей элементарной ячейки.

Аналогичные магнитные аномалии найдены
в других сверхпроводящих соединениях А3В с
близкими к V3Si значениями ТС. Среди них V3Ga,
в котором установлена такая же значительная
температурная зависимость магнитной воспри-
имчивости и низкотемпературный мартенсит-
ный переход, и V3Al, в котором была обнаружена
сверхпроводимость, но не с ожидаемым более вы-
соким значением ТС [53]. Возможной причиной
этого обстоятельства были достаточно сильные
магнитные взаимодействия. Для этого состава по
результатам экспериментов магнитный момент
на атомах ванадия оценивается в 1.64 μБ с высо-
кой температурой Нееля, TN = 600 К.

Теоретические работы последнего времени так-
же описывают параметры антиферромагнитного
состояния для V3Si и других А3В соединений и оце-
нивают возможности их использования в устрой-
ствах спинтроники [15–17].

Химическое сжатие атомов переходного ме-
талла в силициде ванадия приводит к повыше-
нию плотности электронных состояний на уров-
не Ферми и повышению доли мягких фононных
мод. Это обеспечивает одновременно значитель-
ное повышение ТС по сравнению с чистым эле-
ментом и высокое значение магнитной воспри-
имчивости, а также склонность к магнитным и
другим аномалиям характеристик электронной
структуры и динамики решетки [10]. Такая корре-
ляция сверхпроводящих и магнитных характери-
стик свойственна и многим другим типам хими-
ческих соединений, обладающих высокими и ре-
кордными характеристиками сверхпроводящего
состояния. Дальнейшее изучение природы маг-
нитных аномалий в этих веществах важно, таким
образом, с фундаментальной и прикладной точек
зрения. Обнаруженная анизотропия магнитной
восприимчивости позволит глубже понять при-
роду корреляции аномалий в магнитном поведе-
нии соединений А15 с величиной их ТС и с други-
ми особенностям структуры этих соединений, в
которых атомы находятся в химически сжатом со-
стоянии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Основным новым результатом представленной

работы следует считать экспериментальное об-
наружение анизотропии магнитной восприим-
чивости силицида V3Si, вызываемой локальной
тетрагональной симметрией окружения атомов
переходного металла. Генетическая связь многих
характеристик электронной структуры ванадия в
его силициде подтверждена также наличием ано-
малии на температурной зависимости магнитной
восприимчивости V3Si в диапазоне 65–75 К, по-
явление которой аналогично появлению анома-
лии в чистом ванадии. Обнаруженное аномаль-
ное поведение представляется связанным с осо-
бенностями электронного строения и динамики
решетки при низких температурах. Предполага-
ется, что одним из источников аномального пове-
дения характеристик V3Si является сильное хими-
ческое сжатие атомов ванадия.

Работа выполнена в рамках HИР: 304-19 (ФГУП
“ВНИИМС”, Москва) и 19\20-2 (ICS&E, Auro-
ra, CO).
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ВВЕДЕНИЕ
Благодаря возможности подбора требуемых

электрических свойств, устойчивости к окисле-
нию, легкости приготовления композитные ма-
териалы с металлическим наполнителем нашли
применение как материалы для электромагнит-
ного экранирования и электростатической за-
щиты [1]. Возможно изменение высокочастотных
свойств композита с магнитными частицами дей-
ствием внешнего магнитного поля [2]. Значитель-
ный интерес вызывает проблема изучения микро-
волновых магнитных потерь в композитах [3]. Ис-
следование микроволновых электрических свойств
композитов проведено в [4, 5]. Влияние магнитно-
го поля на частотную дисперсию магнитной про-
ницаемости композитов изучено в [5, 6]. Разуме-
ется, форма металлических и концентрация маг-
нитных частиц оказывает существенное влияние
на высокочастотные электромагнитные свойства.
Повышенная способность к электромагнитно-
му экранированию обнаружена в композитах с
частицами в форме чешуек [7, 8]. В интервале ча-
стот от 2 до 18 ГГц хорошие поглощающие свой-
ства получены у композитов с частицами из спла-
ва Fe16Ni82Mo2 в эпоксидной матрице [9].

Исследованные в настоящей работе композит-
ные образцы были приготовлены из частиц спла-
ва типа “файнмет” Fe–Si–Nb–Cu–B в эпоксиа-
минной матрице. Частицы имеют размер не более

50 мкм. Матрица выбрана из-за умеренной ди-
электрической проницаемости, высокой прочно-
сти, коррозионной устойчивости. Метод прохож-
дения микроволн выбран в качестве основного
экспериментального метода [11]. Как правило,
микроволновые свойства магнитных композитов
исследуют в интервале частот до 20 ГГц. Расшире-
ние частотного интервала даст возможность на-
блюдать и исследовать явление магнитного анти-
резонанса в композите [10].

В настоящей работе измерена частотная зави-
симость коэффициента прохождения через пла-
стину из композитного материала в интервале от
12 до 38 ГГц, а также зависимость коэффициента
прохождения от магнитного поля и детально изу-
чены резонансные явления.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДЫ 
И ОБРАЗЦЫ

В исследуемых композитных образцах были ис-
пользованы частицы сплава типа “файнмет”
Fe–Si–Nb–Cu–B примерного состава 77% Fe,
8.5% Si, 8.4% Nb, 1.1% Cu, 1.2% B, 0.2% Cr. Части-
цы имеют форму чешуек с максимальным разме-
ром до 50 мкм. Композит получен в эпоксиамин-
ной матрице при наполнении 15 об. % металличе-
ских чешуек. Изображение структуры композита
получено с помощью электронного микроскопа

УДК 539.216.2:537.635;537.876.4

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ
И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА
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Vega3 Tescan при ускоряющем напряжении 20 кВ
(рис. 1). На фрагменте поверхности композита
видны светлые металлические частицы, распре-
деленные в эпоксиаминной матрице. Визуально
не наблюдается прямых контактов между метал-
лическими частицами. Это подтверждено также
высоким (более 2 МОм см) сопротивлением ком-
позитного материала.

Микроволновые измерения выполнены в ин-
тервале частот от 12 до 38 ГГц методом прохожде-
ния волн через образец исследуемого материала в
форме пластины [9]. Образец помещается в попе-
речное сечение прямоугольного волновода таким
образом, что полностью его перекрывает (рис. 2).

Волновод работает на моде TE10, а его размеры
определяются диапазоном рабочих частот: 16 × 8 мм
на интервал 12–17 ГГц; 11.5 × 5 мм на интервал
17–26 ГГц; 7.2 × 3.4 мм на интервал 27–38 ГГц.
Толщина образца составляет 2 мм. С помощью из-
мерителя КСВ и отражения измерены модули ко-
эффициента прохождения D и отражения R и их
зависимости от частоты и напряженности внеш-
него магнитного поля. Относительное изменение
модуля коэффициента прохождения определено
как  где  – мо-
дуль коэффициента прохождения в магнитном
поле H. Аналогично, относительное изменение
модуля коэффициента отражения определено как

 где  – модуль ко-
эффициента отражения в магнитном поле H. По-
стоянное магнитное поле H лежит в плоскости
пластины и направлено перпендикулярно сверх-
высокочастотному магнитному полю  
Все микроволновые измерения выполнены при
комнатной температуре. Измерения частотной за-
висимости коэффициента прохождения исполь-
зованы для определения комплексной диэлектри-
ческой проницаемости  по методике,
описанной в [5].

РЕЗУЛЬТАТЫ 
МИКРОВОЛНОВЫХ ИЗМЕРЕНИЙ

Результаты измерения диэлектрической про-
ницаемости представлен на рис. 3. В частотной
зависимости действительной части ε' присутству-
ет максимум около частоты f = 21 ГГц. При более
высоких частотах ε' уменьшается, а затем выходит
на приблизительно постоянное значение около 5.5.
В зависимости мнимой части ε'' присутствует раз-
рыв около 17 ГГц. Наличие разрыва связано с тем,

( ) ( )( ) ( )0 0 ,md D H D D= − ( )0D

( ) ( )( ) ( )0 0 ,mr R H R R= − ( )0R

~,H ~.⊥H H

ef ' "iε = ε − ε

Рис. 1. Электронно-микроскопическое изображение
структуры композита.

50 мкм

Рис. 2. Схема расположения образца в волноводе.

H~

E~

H

Рис. 3. Частотные зависимости действительной (за-
полненные символы) и мнимой (открытые символы)
частей диэлектрической проницаемости.
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что измерения выполнены в волноводах разного
сечения с разным волновым сопротивлением. При-
сутствие максимума ε', вероятно, связано с ре-
лаксационными свойствами композита, кото-
рые определяются концентрацией и размерами
металлических частиц. Выяснение причины воз-
никновения максимума требует дополнительного
исследования. Для расчета показателя преломления
потребуются численные значения комплексной ди-
электрической проницаемости. Данные рис. 3 дают
основания считать, что без внешнего магнитного
поля на рассмотренных частотах сантиметрово-
го и миллиметрового диапазонов композит можно
считать несовершенным диэлектриком с потерями.

Перейдем к рассмотрению прохождения и от-
ражения электромагнитных волн в магнитном
поле. Полевые зависимости коэффициента про-
хождения даны на рис. 4а для диапазона частот
12–17.2 ГГц и рис. 5а для диапазона 26–38 ГГц.
Результаты измерений коэффициента отраже-

ния приведены на рис. 4б и 5б. Наиболее заметная
особенность на рис. 4а, 4б – это наличие миниму-
ма коэффициентов прохождения и отражения.
Поле минимума сдвигается к более сильным по-
лям при возрастании частоты волны. Этот мини-
мум вызван поглощением волн в условиях ферро-
магнитного резонанса (ФМР). Поле резонанса в
области магнитного насыщения определяется по
формуле Киттеля [11]:

(1)

где  – круговая частота, γ – магнитомеха-
ническое отношение, Ms – намагниченность насы-
щения, Ni – компоненты диагонализированного
тензора размагничивающих факторов,  –
декартовы координаты. Предполагается, что поле
намагничивания H направлено вдоль оси z. Ком-
поненты Ni зависят от формы и ориентации маг-
нитных металлических частиц. Различие в ком-

{ },
( ) ,j z s

j x y

H N N M
=

ω = + −
γ ∏

2 fω = π

{ }, ,i x y z=

Рис. 4. Зависимость коэффициента прохождения (а)
и отражения (б) микроволн от магнитного поля для
композитного образца. Частоты от 12 до 17.2 ГГц.
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Рис. 5. Зависимость коэффициентов прохождения (а)
и отражения (б) микроволн от магнитного поля для
композитного образца. Частоты от 26 до 38 ГГц.
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понентах Ni для различным образом ориентиро-
ванных чешуек приводит к широкой линии ФМР.

В интервале частот 17–26 ГГц характер поле-
вых зависимостей коэффициентов D и R остается
таким же, как показано на рис. 4, только резонанс
достигается в более сильных полях. На еще более
высоких частотах 26–38 ГГц также наблюдается
минимум коэффициентов, вызванный ФМР, как
это показано на рис. 5. Отметим, что изменения
коэффициента прохождения в минимуме дости-
гают 50%, что представляет интерес для практиче-
ских приложений. Для коэффициента отражения
на частотах выше 32 ГГц кроме минимума из-за
ФМР, присутствует еще максимум (рис. 5б). Этот
максимум достигается в полях, меньших поля ФМР
и существует только на частотах выше некоторой.
Все указанные признаки, согласно [10, 11], соответ-
ствуют ферромагнитному антирезонансу (ФМАР).

В поле антирезонанса  действительная часть
эффективной магнитной проницаемости μef об-
ращается в нуль,  = 0. Согласно [11], зависи-
мость поля H2 от частоты задается соотношением

(2)

Для частоты  ГГц оценка поля  по (2)
для намагниченности насыщения Ms = 900 Гс да-
ет  ≈ 8.1 кЭ, что значительно превышает поле
максимума коэффициента отражения на этой ча-
стоте (рис. 5б). Это различие неудивительно, т.к.
формула (2) записана для пластины из однород-
ного ферромагнитного материала, а в нашем слу-
чае рассматривается сильно неоднородный ком-
позит со случайным образом ориентированными
ферромагнитными чешуйками.

МИКРОВОЛНОВОЙ КОЭФФИЦИЕНТ 
РЕФРАКЦИИ

Зная ширину линии ФМР из рис. 4а и 5а, мож-
но рассчитать компоненты тензора динамической
магнитной проницаемости по методу, описанному
в [11]. Из диагональной μ и недиагональной μa ком-
понент тензора проницаемости можно получить
эффективную магнитную проницаемость μef:

(3)

Результат расчета эффективной магнитной про-
ницаемости для частоты  ГГц показан на
рис. 6а. Максимум мнимой части соответствует ре-
зонансу ФМР. Ниже поля ФМР действительная
часть проницаемости отрицательна и в нуль не об-
ращается. Это означает, что на этой частоте антире-
зонанс ФМАР не осуществляется, в соответствии с
экспериментальными данными рис. 4.

Зная магнитную проницаемость и используя
данные об эффективной диэлектрической про-
ницаемости, можно рассчитать комплексный ко-
эффициент рефракции:

(4)

где  – показатель преломления,  – коэффици-
ент затухания. Результат расчета действительной
и мнимой частей коэффициента рефракции при-
веден на рис. 6б. Поле ФМР приблизительно со-
ответствует максимуму мнимой части коэффици-
ента рефракции.

На рис. 7a показаны частотные зависимости
поля максимума на зависимостях нескольких ве-
личин от магнитного поля. Открытыми символа-
ми показана зависимость, определенная из экс-
периментальных данных. За поле резонанса ФМР
принято поле максимума диссипации микро-

2H

ef
'μ

( ) ω= + π − π γ 

2
2

2 s s2 2 .H M M

35f = 2H

2H

2

ef .aμμ = μ −
μ

12f =

ef ef' " ,n n in= − = ε μ

'n "n

Рис. 6. Зависимость действительной и мнимой частей
микроволновой магнитной проницаемости (а) и мик-
роволнового коэффициента рефракции (б) от маг-
нитного поля. Частота f = 12 ГГц.
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волн. Диссипация Δ рассчитывается из коэффи-
циентов D(H) и R(H):

(5)
Параметр Δ выражает долю мощности, погло-

щенную и рассеянную в образце.
Расчет выполняется следующим образом. Ко-

эффициенты прохождения D(H) и отражения R(H)
выражаются формулами [9]:

(6)

(7)

В этих формулах d – толщина образца, a – раз-
мер большей стенки волновода прямоугольного
сечения,  – постоянная распростра-
нения волны TE10 в образце,  – отноше-
ние эквивалентных сопротивлений заполненного
образцом Z2 и незаполненного Z1 участков волно-
вода. Эквивалентные сопротивления рассчиты-
вают по следующим формулам:

(8)

Эффективная магнитная проницаемость μef рас-
считывается через компоненты тензора магнитной
проницаемости по формуле (3). Постоянную рас-
пространения β2 можно рассчитать по формуле (9)

(9)

На участке волновода без образца в форму-
лах (8) и (9) нужно положить εef = 1, μef = 1. После
расчета D(H) и R(H) по формулам (6) и (7) можно
определить положение максимумов диссипации Δ,
согласно формуле (5) (темные точки на рис. 7a).
Расчетная и экспериментальная зависимости дис-
сипации близки друг к другу.

Далее по формуле (4) были рассчитаны поле-
вые зависимости коэффициента рефракции n. По-
ложение максимумов полевой зависимости n' и n''
также показано на рис. 7a. Как диссипация Δ, так
и мнимая часть коэффициента рефракции n'' свя-
заны с поглощением энергии микроволн, поэто-
му можно ожидать, что максимумы этих величин
на частотной зависимости (рис. 7а) будут близки
друг к другу. Вклад в диссипацию Δ дают несколь-
ко источников потерь, среди которых затухание в
диэлектрической подсистеме материала, затуха-
ние в магнитной подсистеме, рассеяние в неод-
нородном композите. Последние два источника
потерь зависят от магнитного поля. В рассматри-
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ваемой области частот длина волны в композите
 ~ 3 мм, что значительно больше, чем

максимальный размер неоднородностей наноком-
( )c fλ = ε

Рис. 7. Частотная зависимость поля резонанса и по-
лей, в которых достигаются максимальные значения
действительной и мнимой частей коэффициента ре-
фракции (а), амплитуды резонанса (б) и частотная за-
висимость максимальных значений действительной
и мнимой частей коэффициента рефракции (в).
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позита 50 мкм. Поэтому рассеяние осуществляется
в рэлеевской области. Вполне вероятно, что разли-
чие между зависимостями максимума диссипа-
ции и максимума n'' вызвано рассеянием микро-
волн. Максимум действительной части n' должен
иметь место в более высоких полях, что и показа-
но на рис. 7а.

Частотная зависимость амплитуды максимума
резонансной линии Δ показана на рис. 7б. С уве-
личением частоты магнитуда, как и обычно, уве-
личивается. Разрывы на этой зависимости око-
ло 17 и 26 ГГц связаны с тем, что коэффициенты
прохождения и отражения, согласно (6) и (7), за-
висят от эквивалентного сопротивления волно-
вода. На этих частотах происходит замена одного
волновода на волновод с другим сечением, а по-

тому и с другим волновым сопротивлением, что и
вызывает разрывы.

Частотные зависимости рассчитанных макси-
мальных значений действительной n' и мнимой n''
частей комплексного коэффициента рефракции
показаны на рис. 7в. Разрывы на этих зависимо-
стях вызваны той же причиной. Из рис. 7в видно,
что вблизи условий ФМР в нижней части рас-
сматриваемого частотного диапазона максималь-
ные значения мнимой и действительной частей
комплексного показателя рефракции имеют один
порядок величины. В нулевом внешнем магнит-
ном поле n' и n'' имеют типичные для несовер-
шенного диэлектрика значения. Например, на
частоте f = 12 ГГц при H = 0 и M = 0 имеем n' =
= 2.72, n'' = 0.62. Однако на рис. 6б видно, что в
магнитном поле, меньшем поля ФМР, действи-
тельная и мнимая части коэффициента рефрак-
ции одного порядка, т.е. n'' ≈ n'.

Рассмотрим изменение амплитуды волны ΔA,
прошедшей через образец, в сильном магнитном
поле. В наших экспериментах это поле напряжен-
ностью 12 кЭ. Из рис. 4, 5 видно, что на некото-
рых частотах амплитуда прошедшей волны в поле
12 кЭ больше, чем в нулевом поле.

Причина этого изменения состоит в том, что в
полях, больших поля ФМР, как действительная,
так и мнимая части эффективной магнитной про-
ницаемости уменьшаются. Расчет, выполненный
по формуле (6) для частоты f = 21 ГГц, подтвердил
возможность такого объяснения. Сопоставление
экспериментальной и рассчитанной полевых за-
висимостей показано на рис. 8а. Хотя количе-
ственного соответствия не достигнуто, расчет
подтвердил тенденцию увеличения амплитуды в
сильном магнитном поле. На рис. 8б показана за-
висимость изменения амплитуды прошедшей
волны в поле 12 кЭ как функция частоты. Разры-
вы и смена характера зависимости вблизи частот
17 и 26 ГГц показывают важность изменения вол-
нового сопротивления при смене сечения волно-
вода. Так что величина изменений в сильном поле
обусловлена не только изменением материальных
параметров образца, но и методикой эксперимен-
та. Отрицательные значения ΔA на частотах 32 ГГц
и более (рис. 8б) связаны с поглощением волны
вблизи условия ФМР.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы микроволновые свойства компо-
зитного материала, содержащего чешуйки сплава
Fe–Si–Nb–Cu–B в эпоксиаминной матрице. В
интервале частот от 12 до 38 ГГц измерены коэф-
фициенты прохождения и отражения и их зави-
симости от магнитного поля. Определена эффек-
тивная диэлектрическая проницаемость компо-
зита. В полевых зависимостях коэффициентов

Рис. 8. Сопоставление экспериментальной и рассчи-
танной зависимостей коэффициента прохождения от
магнитного поля на частоте 21 ГГц (а); частотная за-
висимость разницы между значениями коэффициен-
та прохождения в максимальном и нулевом магнит-
ных полях (б).
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прохождения и отражения присутствует минимум,
вызванный ферромагнитным резонансом. На по-
левых зависимостях коэффициента отражения,
измеренных на частотах свыше 32 ГГц, присут-
ствует максимум, вызванный магнитным антире-
зонансом.

Рассчитан комплексный коэффициент рефрак-
ции и построена его зависимость от магнитного
поля. Данный композитный материал с чешуйка-
ми сплава Fe–Si–Nb–Cu–B на постоянном токе
проявляет свойства изолятора, так как концен-
трация чешуек ниже порога перколяции, и пря-
мой контакт чешуек не осуществляется. На мик-
роволновых частотах без внешнего магнитного
поля композит является несовершенным диэлек-
триком с потерями. В магнитном поле ниже поля
ФМР действительная и мнимая части комплекс-
ного коэффициента рефракции имеют значения
одного порядка. Например, на частоте f = 12 ГГц
в поле около 0.5 кЭ n' ≈ n''.

Работа выполнена в рамках госзадания Ми-
нобрнауки РФ (тема “Функция” № АААА-А19-
119012990095-0). Расчеты коэффициента рефрак-
ции выполнены при поддержке гранта РФФИ
№ 20-02-00135.
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поле. Найдены условия существования бегущих волн намагниченности ферромагнитной подсисте-
мы. Минимальная длина волны определяется концентрацией примесных ионов и средней энергией
косвенного обменного взаимодействия. При ее положительном знаке возможна реализация бегу-
щих волн намагниченности в широком диапазоне параметров. В случае преобладания антиферро-
магнитного характера связи ионов примеси волновые решения становятся неустойчивыми.
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ВВЕДЕНИЕ

Исследование свойств различных магнитных
композитов представляет интерес в связи с пробле-
мами разработки новых систем хранения, обработ-
ки и передачи информации с помощью спиновых
магнитных моментов. Для этого важны материалы,
свойства которых управляются приложенным маг-
нитным полем. Значительную роль в таких систе-
мах играют протяженные и локализованные вол-
ны намагниченности, генерация и управление
которыми требует меньших энергетических затрат
и обеспечивает высокое быстродействие электрон-
ных устройств по сравнению с непосредственным
управлением движением носителей электрического
заряда. Для обеспечения эффективности разраба-
тываемых устройств необходимо знать возможные
длины генерируемых волн намагниченности и об-
ласти их устойчивости при различных значениях
управляющих параметров [1, 2].

Особое место среди магнитных композитов за-
нимают разбавленные магнитные полупроводни-
ки на основе Ge, GaAs, Si, в решетку которых
встроена ферромагнитная примесь, например,
ионы Mn. Их электронные свойства мало отлича-
ются от чистого материала, однако благодаря
влиянию примесных атомов на окружение возни-

кает возможность управления проводимостью
материала приложением магнитного поля [3–7].
В разбавленном композите расстояние между
ферромагнитными ионами в общем случае вели-
ко, а их расположение характеризуется высокой
степенью беспорядка. Это осложняет построение
микроскопических моделей динамики намагни-
ченности таких систем, однако их качественное
описание может быть получено с использованием
приближений среднего поля или численного мо-
делирования.

В данной работе представлен вывод уравне-
ний спиновой динамики парамагнитной матри-
цы и внедренной в нее в малой концентрации
ферромагнитной примеси, на основе приближе-
ния сплошной среды. Проанализированы усло-
вия существования решений в виде бегущих волн
намагниченности и влияние взаимодействия
между магнитными подсистемами.

УРАВНЕНИЯ СПИНОВОЙ ДИНАМИКИ 
РАЗБАВЛЕННОГО МАТЕРИАЛА

Рассматривается разбавленный магнитный ком-
позит, сформированный внедрением ионов фер-
ромагнитного элемента в проводящую парамаг-
нитную матрицу. Концентрация ионов мала, и
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спонтанная намагниченность системы отсутству-
ет Система помещена в постоянное однородное
магнитное поле. Ионы примеси располагаются на
больших расстояниях и поэтому взаимодействуют
между собой посредством РККИ-механизма. Су-
ществует также дипольное взаимодействие при-
меси с узлами матрицы. При этом предполагает-
ся, что дипольными взаимодействиями магнит-
ных моментов внутри нее можно пренебречь.

Спиновый гамильтониан материала с учетом
описанных взаимодействий, нормированный на
энергию Зеемана во внешнем поле, имеет следу-
ющий вид:

(1)

где ω0 – ларморовская частота прецессии магнит-
ных моментов матрицы в приложенном поле, σ,
S, γσ, γS – операторы спиновых моментов и гиро-
магнитные отношения ионов матрицы и примеси,
соответственно, nS – концентрация ионов приме-
си, pp, Jkl – безразмерные параметры дипольного
и обменного взаимодействия, соответственно, θjk –
угол между направлением внешнего поля и ради-
ус-вектором, соединяющим узел матрицы j и ион
примеси k, a0 – постоянная решетки. Верхние
индексы ± обозначают циклические компонен-
ты операторов момента. Полагая, что количе-
ство ионов примеси в среднем не превышает од-
ного на элементарную ячейку, содержащую Z
ионов, можно считать, что расстояние между ни-
ми в среднем равно a0/2. При этом доля ячеек
матрицы, которая вносит вклад в дипольную
энергию, равна nS. Эти особенности учтены по-
средством множителя 8nS перед последним чле-
ном гамильтониана.

При рассмотрении свойств системы, находя-
щейся в состоянии, близком к насыщению,
удобно перейти от спиновых операторов к опе-
раторам рождения и уничтожения спиновых от-
клонений [8]:

(2)

где αj, βk – независимые бозевские операторы, дей-
ствующие на соответствующих ионах матрицы и
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примеси. В этих терминах значимая часть гамиль-
тониана (1) записывается следующим образом:

(3)

Эволюция операторов αj, βk дается уравнения-
ми Гейзенберга:

(4)

После вычисления коммутаторов с учетом взаи-
модействий только с ближайшими соседями по-
лучаются следующие уравнения:

(5)

где индексы λ, μ обозначают радиус-векторы по
направлению от данного узла к его ближайшим
соседям в подсистемах примеси и матрицы.

ПРИБЛИЖЕНИЕ СПЛОШНОЙ СРЕДЫ

Система (5) содержит N нелинейных диффе-
ренциальных уравнений для узлов матрицы и N · nS
уравнений для примесных ионов, что делает ее
анализ для физических размерностей задачи край-
не сложным. Нелинейность системы также огра-
ничивает возможность применения Фурье-обра-
зом операторов. Эффективным приемом работы
с подобными задачами является переход к преде-
лу сплошной среды [9]. Полагая операторы αj, βk
непрерывными функциями α(rj), β(rk) и приме-
няя разложения в ряды Тейлора вида

(6)

уравнения (5) можно преобразовать в систему
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ным образом, можно усреднить уравнения по уг-
лам θλ и векторам μ:

(7)

Величина  определяет средний квадрат рас-
стояния между ионами примеси 

Таким образом, уравнения для динамики цик-
лических компонент векторов намагниченности
матрицы m и примеси M, которым с точностью до
множителя равны введенные операторы спино-
вых отклонений (2), принимают вид:

(8)

Полученная система уравнений для динамики
компонент намагниченности в целом соответству-
ет уравнениям Ландау–Лифшица. При учете взаи-
модействий внутри парамагнитной матрицы пер-
вое уравнение дополнится слагаемым вида ppΔm,
точная структура которого будет определяться кри-
сталлической решеткой матрицы и ориентацией
приложенного магнитного поля относительно нее.

БЕГУЩИЕ ВОЛНЫ 
НАМАГНИЧЕННОСТИ

Уравнения (8) допускают широкий спектр
разнообразных решений [10]. С точки зрения
управления динамикой магнитных моментов и тех-
нологических приложений наибольший интерес
представляют решения в виде протяженных и ло-
кализованных бегущих волн.

Простейшее решение подобного рода может
быть получено в приближении, что намагничен-
ность матрицы совершает однородную прецес-
сию в магнитном поле (первое слагаемое в урав-
нении для m, см. (8)), а эволюция примесных
ионов не оказывает на нее влияния. Тогда:

(9)

где амплитуда m0 в равновесном состоянии опре-
деляется функцией Бриллюэна для спина σ. В
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уравнении для M возникает гармоническая неод-
нородность:

(10)

Это уравнение допускает решение вида:

(11)

где q – волновой вектор, c – скорость распростра-
нения огибающей.

Огибающая определяется линейным диффе-
ренциальным уравнением:

(12)

Требование вещественности функции V позволя-
ет найти скорость волны:

(13)

Сама же огибающая имеет вид:

(14)

Константы A, ϕ определяются начальным состоя-
нием системы. Постоянный член в полученном
решении означает, что взаимодействие с матри-
цей в отсутствие других возмущений вызывает од-
нородную прецессию намагниченности примес-
ных ионов с частотой ω.

Видно, что существует ограничение на волно-
вое число q, определяемое соотношением k2 > 0:

(15)

Существуют бегущие волны только достаточ-
но большой длины. Волны малых длин являются
неустойчивыми. Увеличение поперечной намаг-
ниченности матрицы расширяет диапазон допу-
стимых длин волн.

В частном случае равенства гиромагнитных от-
ношений и спиновых моментов ионов матрицы и
примеси выражение для критического волнового
числа упрощается:

(16)
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Отсюда следует, что критическая длина волны,
при которой она становится неустойчивой, про-
порциональна отношению дипольной и обмен-
ной энергии взаимодействия в системе. При γ ~ 1,
S ~ 1/2,  a0 ~ 0.5 нм, и концентрации
примеси порядка 10%, что типично для реализуе-
мых на практике разбавленных полупроводников
(Ge : Mn, Si : Mn, GaSb : Mn и др. [11]), оценка ха-
рактерного минимального значения длины вол-
ны составляет около 50 нм при |m0|2 ~ 0.4.

Из (15) и (16) следует, что если доминирующее
взаимодействие в примесной подсистеме носит
ферромагнитный характер, то при достаточно боль-
шой поперечной намагниченности всегда возмож-
но возникновение бегущих волн. При ослаблении
обменного взаимодействия ионов примеси проис-
ходит расширение спектра разрешенных длин волн.
Напротив, в случае антиферромагнитной связи
примесных ионов и их малой концентрации пра-
вая часть неравенства (15) всегда будет отрицатель-
ной, и волны намагниченности будут неустойчи-
вы независимо от их длины.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Получены уравнения, описывающие динами-

ку намагниченности разбавленного композита в
приближении сплошной среды, во внешнем маг-
нитном поле, с учетом косвенного обменного
взаимодействия примесных атомов между собой
и дипольного взаимодействия их с парамагнит-
ной матрицей. Показана возможность реализа-
ции бегущих волн намагниченности при ферро-
магнитном характере взаимодействия примеси.

Определен интервал разрешенных волновых чи-
сел, за пределами которого бегущая волна стано-
вится неустойчивой. Критическое значение дли-
ны волны определяется в первую очередь концен-
трацией примеси и средним значением энергии
обменного взаимодействия.

Регулируя величину поперечной намагничен-
ности матрицы с помощью изменения температу-

ры или напряженности внешнего магнитного по-
ля, возможно сдвигать границу интервала разре-
шенных длин волн.

Работа выполнена при поддержке Совета по
грантам Президента Российской Федерации, про-
ект № МК-1422.2020.2.
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ВВЕДЕНИЕ
Вопрос о механизме влияния таких элементов

как кремний, входящий в состав большого числа
аустенитных сталей в количестве от 0.2 до 1.0 мас. %,
азот, бор и редкоземельные металлы (РЗМ) на
межкристаллитную коррозию (МКК) нержавею-
щих сталей в сильно окислительных средах все
еще остается дискуссионным [1–3].

Введение кремния в хромоникелевые нержа-
веющие стали в качестве легирующего элемента
способствует улучшению коррозионной стойко-
сти [3–5]. Вместе с тем повышение содержания
кремния ухудшает пластичность сталей при горя-
чей обработке давлением [6]. В то же время малые
добавки РЗМ и бора улучшают деформируемость
аустенитных сплавов в горячем состоянии [7, 8],
но их влияние на коррозионную стойкость изуче-
но недостаточно.

Также следует отметить, что наряду с “безазо-
тистыми” нержавеющими сталями все большее
применение находят коррозионностойкие стали
легированные азотом и кремнием, обладающие
одновременно высокой прочностью, пластично-

стью, стойкостью против коррозионного рас-
трескивания, износостойкостью и низким коэф-
фициентом трения [9–12].

Целью настоящей работы были электронно-
микроскопические исследования выделений из-
быточных фаз, влияющих на коррозионную стой-
кость хромоникелевых аустенитных сталей с раз-
личной концентрацией азота и кремния, а также
микролегированных бором и РЗМ.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Выплавлены аустенитные Cr–Ni-стали на ос-
нове серийной 03Х18Н11 с концентрациями крем-
ния от 0.14 до 0.78 мас. %, а также содержащие азот
в количестве от 0.16 до 0.30 мас. % и микролегиро-
ванные бором и РЗМ (табл. 1). Влияние бора и
РЗМ на коррозионную стойкость стали изучали
после фракционной разливки плавок, в ходе кото-
рых в один из слитков с концентрацией кремния
0.38 мас. % или азота с концентрацией 0.30 мас. %,
вводили бор или РЗМ. Выплавленные слитки бы-

УДК 669.15-194.56:620.196.2:539.25

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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ли продеформированы методом свободной ковки
и прокатки до заготовок требуемого сечения по
режимам, использующимся для деформации не-
ржавеющих аустенитных сталей. Заготовки иссле-
дуемых нержавеющих сталей подвергали закалке в
воду на аустенит от температур 1050 до 1150°С. Про-
воцирующий нагрев проводили в температурном
диапазоне от 500 до 850°С и выдержках от 1 до 100 ч.

Микроструктуру сталей изучали с применени-
ем оптического микроскопа Carl Zeiss Axio Observ-
er. Электронно-микроскопические исследования
тонкой структуры проводили на тонких фольгах с
использованием просвечивающего электронного
микроскопа JEOL 2000EXI при ускоряющем на-
пряжении до 200 кВ. Заготовки фольг диаметром
3 мм и толщиной 1 мм вырезали из образцов после
коррозионных испытаний. Идентификацию фа-
зовых составляющих осуществляли в режимах
микродифракции и получения светлопольных или
темнопольных изображений.

Подготовку образцов для коррозионных ис-
пытаний осуществляли в соответствии с ГОСТ
6032–2017 (метод ДУ). Испытания проводили в
кипящем 65% водном растворе азотной кислоты
в течение 5 циклов (по 48 ч каждый) или более
жесткие – в растворе, содержащем 27% HNO3 и
4 г/л Cr+6, при температуре кипения. Ионы Cr+6

вводили в раствор в виде добавки дихромата ка-
лия K2Cr2O7. Все испытания осуществляли при
постоянном наблюдении за шлифами под микро-
скопом.

Скорость коррозии определяли по потере мас-
сы двух образцов, испытанных параллельно, не-
зависимо друг от друга. При этом один из образ-
цов был приготовлен в виде металлографическо-
го шлифа для последующего наблюдения под

микроскопом за характером травления стали. По-
сле испытаний коррозионной стойкости на од-
ном из двух образцов делали поперечный срез,
который затем шлифовали и полировали для из-
мерения глубины проникновения межкристал-
литной коррозии.

За предельно допустимый (критический) уро-
вень коррозионных потерь принимали скорость
коррозии 0.5 мм/год в соответствии с требовани-
ями ГОСТ 6032–2017.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Установлено, что травление (межкристаллитная
коррозия) закаленной “безазотистой” стали типа
03Х18Н11 с пониженным содержанием кремния
(0.14 мас. %) происходило как по границам зерен,
так и, в основном, по границам двойников. Грани-
цы зерен при этом были протравлены слабо и не-
равномерно. С увеличением содержания кремния
до 0.38 мас. %, степень травления границ зерен уве-
личивается и становится соизмеримой со степенью
травления границ двойников. При содержании
кремния 0.78 мас. %, границы зерен начинают тра-
виться более интенсивно, чем границы двойни-
ков. При этом средняя скорость коррозии сталей
(0.20–0.25 мм/год) более чем в 2 раза ниже пре-
дельно допустимого уровня коррозионных по-
терь и не зависит от концентрации кремния.

Электронно-микроскопические исследования
состояния границ зерен в закаленных сталях (Тзак =
= 1080 и 1150°С) не выявили на границах зерен
избыточных фаз, что коррелирует с высокой кор-
розионной стойкостью сталей.

Таблица 1. Химический состав исследованных сталей

Содержание S во всех сталях меньше или равно 0.015, P – 0.014, Ti – 0.03 мас. %. Знаком “*” отмечены микролегирующие
элементы.

Сталь
Химический состав, мас. %

C Si Mn Cr Ni N *

03Х18Н11 0.024 0.65 0.95 18.34 11.07 0.05 –
02Х18Н11ГС0,14 0.022 0.14 1.02 17.82 11.21 0.05 –
02Х18Н11ГС0,38 0.021 0.38 1.00 17.80 11.20 0.04 –
02Х18Н11ГС0,38Р 0.021 0.38 1.00 17.80 11.20 0.04 0.0015 В
02Х18Н11ГС0,38Ч 0.021 0.38 1.00 17.80 11.20 0.04 0.042 Се
02Х18Н11ГС0,78 0.020 0.78 1.02 17.82 11.21 0.05 –
03Х18Н11ГС0,78 0.030 0.78 1.01 17.80 11.20 0.05 –
03Х18Н11Г1А0,16 0.022 0.56 1.35 18.30 11.11 0.16 –
03Х20Н9Г3А0,30 0.025 0.30 3.02 20.26 9.60 0.30 –
03Х20Н9Г3А0,29Р 0.023 0.30 3.02 20.30 9.60 0.29 0.0015В; 0.0024В; 0.01 B
03Х20Н9Г3А0,29Ч 0.025 0.29 3.05 20.23 9.61 0.29 0.016 Y; 0.020Y; 0.037Y
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Для установления влияния содержания крем-
ния на стойкость закаленных образцов к межкри-
сталлитной коррозии в окислительных условиях,
испытания ужесточили введением в раствор ионов
Cr+6 (табл. 2). Видно, что в ужесточенных условиях
испытания с ионами Cr+6 все образцы показывают
высокую склонность к МКК, но наблюдается яв-
ная зависимость коррозионного повреждения ста-
лей от содержания кремния. В высококремнистой
стали 02Х18Н11ГС0,78 выпадение зерен с поверх-
ности исследуемых образцов было отмечено уже
на первом цикле испытаний, в то время как на об-
разцах с меньшим содержанием кремния (0.14 и
0.38%) только на втором цикле испытаний.

Более важным является исследование корро-
зионной стойкости нержавеющих сталей в состо-
янии сенсибилизации после провоцирующего
нагрева (табл. 3). Видно, что с возрастанием со-
держания кремния у стали повышаются коррози-
онные потери. Так после закалки с 1080°C и про-
воцирующего нагрева при 650°С в течение 1 ч
скорость коррозии увеличивается с 0.190 мм/год у
стали содержащей 0.14% кремния до 0.489 мм/год
при содержании кремния 0.78%, т.е. в 2.5 раза.

Вместе с тем нельзя не отметить тот факт, что
даже при повышенном содержании кремния
(0.78 мас. %), но низком содержании углерода
(0.020 мас. %) величина коррозионных потерь не

превышает критической нормы. Увеличение кон-
центрации углерода всего на 0.01 мас. % (сталь
03Х18Н11ГС0.78) приводит к колоссальному росту
скорости коррозии с 0.489 мм/год до 16.340 мм/год,
т.е. более чем в 30 раз.

Исследование микроструктуры стали и состоя-
ния границ зерен в образцах, прошедших испыта-
ния по методу ДУ после провоцирующего нагрева,
подтвердило явно неблагоприятное влияние сен-
сибилизациии на склонность нержавеющей стали
к межкристаллитной коррозии в кипящей азотной
кислоте. Наблюдается повышенная и практически
непрерывная травимость границ зерен в стали с
высоким содержанием кремния и меньшее рас-
травливание при низком.

Электронно-микроскопические исследования
фольг на просвет показали, что в стали с низкой
концентрацией кремния (0.14 мас. %) провоциру-
ющий нагрев после закалки не вызывает замет-
ных изменений состояния границ зерен (рис. 1а),
в то время как в стали с повышенным содержани-
ем кремния (0.78 мас. %) провоцирующий нагрев
приводит к выделению на границах зерен цепо-
чек или колоний дисперсных частиц избыточной
фазы (рис. 1б).

Электроннограмма с одного из выделений, обо-
значенного стрелкой на рис. 1б, свидетельствует о
том, что оно представляет собой монокристалл и
когерентно связано с матрицей. Расчет общей ди-
фракционной картины участка фольги стали
02Х18Н11ГС0,78 (рис. 2) показывает, что элемен-
тарная ячейка избыточной фазы почти в три раза
больше элементарной ячейки матрицы и имеет,
как и аустенитная матрица, ГЦК-решетку. Расчет
показал, что кремний практически не изменяет
размер элементарной ячейки аустенита вдали от
границы зерна, где a = 3.565 Å, и существенно
уменьшает параметр решетки (a) в приграничных
объемах до 3.530 Å. Параметр решетки проиден-
тифицированной исследуемой фазы, являющей-
ся соединением типа Cr23С6, составляет 10.615 Å и
несколько отличается от параметра решетки кар-
бида Cr23С6, который равен 10.65 Å.

Полученные результаты согласуются с данными
работы [13], в которой изучали влияние содержания
кремния (0.09–1.03 мас. %) на стойкость к МКК в
азотной и серной кислотах стали 12Х18Н10Т и уста-

Таблица 2. Результаты испытаний коррозионной стойкости закаленных нержавеющих сталей в кипящем рас-
творе 27% HNO3 + 4 г/л Cr+6

Концентрация элемента Средняя скорость коррозии, 
мм/год

Глубина проникновения 
МКК, ммC, мас. % Si, мас. %

0.022 0.14 1.388 0.025
0.021 0.38 3.327 0.137
0.020 0.78 5.860 0.192

Таблица 3. Результаты испытаний коррозионной стой-
кости сенсибилизированных (при 650°С, 1 ч) нержаве-
ющих сталей в кипящем 65% растворе азотной кислоты

Полужирным шрифтом выделено неудовлетворительное со-
противление МКК.

Концентрация элемента Средняя 
скорость 

коррозии, 
мм/год

C, мас. % Si, мас. % Другое, мас. %

0.022 0.14 – 0.190
0.021 0.38 – 0.248
0.021 0.38 0.0015 В 2.506
0.021 0.38 0.042 РЗМ 0.234
0.020 0.78 – 0.489
0.030 0.78 – 16.340
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новили пониженную стойкость у образцов, имею-
щих высокое содержание кремния. Авторы работы
считают, что механизм образования таких неравно-
весных сегрегаций кремния основан на гипотезе
накопления примесей вблизи границ из-за дви-
жения “вакансионно-примесных атомных ком-

плексов” к границам зерен и фиксации этого со-
стояния при закалке. При этом предполагается,
что несовершенство структуры вблизи границ зе-
рен может расти за счет увеличения плотности
дислокаций и накопления вакансий. Это было
показано в работе [14], где в стали 03Х18Н11 с

Рис. 1. Электронно-микроскопическое изображение состояния границ зерен сталей 02Х18Н11ГС0,14 (а) и
02Х18Н11ГС0,78 (б), подвергнутых закалке и провоцирующему нагреву в течение 10 ч при 650°С. На рис. 1б сверху
приведена электроннограмма с осью зоны 120, снятая с выделения, обозначенного стрелкой.

100 нм(а) 100 нм(б)

Рис. 2. Электроннограмма закаленной стали 02Х18Н11ГС0,78, подвергнутой провоцирующему нагреву при 650°С в те-
чении 10 ч (а), и ее индицирование (б).
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низким содержанием кремния (менее 0.1 мас. %)
дислокации расположены в виде равномерно рас-
пределенных ячеек по телу и у границ зерен, а в
высококремнистых сталях с 0.8% Si, наблюдают-
ся компланарные скопления дислокаций вдоль
границ зерен, и их количество в два раза больше,
чем в объеме зерна.

Таким образом, полученные результаты позво-
ляют сделать вывод, что в Cr–Ni-сталях с низким
содержанием углерода при концентрации крем-
ния на верхнем пределе (0.78 мас. %) после закалки
от 1080°C в процессе последующего нагрева при
650°С по границам зерен выделяются соединения
типа Cr23С6 с измененным параметром решетки
(несоответствие составляет ~0.33%), что обуслов-
лено вхождением в состав карбида некоторого ко-
личества кремния, имеющего меньший атомный
радиус чем у хрома (1.18 и 1.28 Å соответственно).

Эти включения имеют определенную ориента-
ционную связь с прилегающим слоем матрицы.
Когерентная связь избыточной фазы с аустени-
том становится возможной благодаря уменьше-
нию параметра решетки аустенита в непосред-
ственной близости от карбидных включений с
3.565 до 3.530 Å (т.е. примерно на 1%), при этом
появляется кратность (равная трем единицам) па-
раметров решетки карбида и аустенита. Уменьше-
ние параметра решетки аустенита в узкой пригра-
ничной зоне свидетельствует о расслоении твердо-
го раствора. Кремний, как горофильный элемент,
концентрируясь на границах зерен и растворяясь в
матрице по типу замещения, уменьшает параметр
решетки аустенита, создавая твердый раствор
“матрица–кремний” определенного и постоянно-
го состава. От содержания кремния в стали и пред-
варительной термической обработки (температу-
ры нагрева, времени выдержки и т.п.) зависит
ширина слоя аустенита с уменьшенным парамет-
ром решетки, т.е. степень развития расслоения

аустенита – состояния, определяющего готов-
ность к выделению избыточной фазы по грани-
цам зерен.

Стали с повышенным содержанием азота
(0.16–0.30 мас. %) и низкой концентрацией угле-
рода (менее или равном 0.03 мас. %) обладают вы-
сокой коррозионной стойкостью при испытани-
ях по методу ДУ в кипящем 65% растворе азотной
кислоты (табл. 4). При увеличении содержания
углерода до 0.037; 0.052 и 0.060 мас. % в той же си-
стеме легирования скорость коррозии возрастает
до 6–7 мм/год (табл. 4).

Электронно-микроскопические исследования
свидетельствуют о том, что высокая коррозион-
ная стойкость характеризуется меньшей плотно-
стью дислокаций, и это особенно четко обнару-
живается при рассмотрении приграничных зон и
когерентных границ двойников (рис. 3). Дисло-
кации при этом распределены неравномерно, об-
разуя ячеистую структуру (рис. 3а, 3б). В то же
время в стали 06Х20Н9Г3А0.23 с высоким содер-
жанием углерода и пониженной коррозионной
стойкостью наблюдается повышенная плотность
дислокаций (рис. 3в). Повышенная плотность дис-
локаций, дефекты укладки атомов и поля микрона-
пряжений вокруг них являются термодинамически
выгодными местами для размещения (сегрегации)
большого количества примесных атомов, в частно-
сти, углерода (по принципу атмосфер Котрелла).
Это приводит к образованию, как локальных элек-
трохимических ячеек с избирательным растворе-
нием активных анодных участков, так и к облегче-
нию образования карбидов хрома и обеднению
хромом твердого раствора.

Для установления температурно-временной об-
ласти склонности азотистой стали 03Х20Н9Г3А0.30
к межкристаллитной коррозии строили диаграмму
Ролласона после провоцирующего нагрева при
различных температурах и испытаниях в кипя-

Таблица 4. Результаты испытаний коррозионной стойкости закаленных и сенсибилизированных (при 650°С, 1 ч) не-
ржавеющих сталей с разной концентрацией азота и углерода в кипящем 65% растворе азотной кислоты

Концентрация элемента Температура
аустенитизации, °С

Средняя скорость 
коррозии, мм/годC, мас. % N, мас. %

0.025 0.30
1050 0.252
1100 0.217

0.030 0.27
1050 0.382
1100 0.204

0.060 0.23
1050 6.706
1100 7.400

0.052 0.21
1050 7.202
1100 6.357

0.037 0.16
1050 1.023
1100 0.716
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щем 65% растворе азотной кислоты (рис. 4). На
ней показано, что после провоцирующего нагре-
ва в течение 1 ч при 650°С, скорость коррозии
стали 03Х20Н9Г3А0.30 составляет 0.22 мм/год.
При этом глубина проникновения межкристал-
литной коррозии достигает 20 мкм. Сравнение
сталей 03Х20Н9Г3А0.30 и 03Х18Н11 свидетель-
ствует о том, что критическое время выдержки
стали, содержащей азот, увеличивается до 16 ча-
сов при температуре 650°С, и положение всей об-
ласти склонности этой стали к межкристаллит-
ной коррозии смещается вправо в область боль-

ших выдержек. Нагрев при 600 и 650°С в течение
100 ч вызывает сенсибилизацию и скорость кор-
розии при этом увеличивается до 1.0–1.5 мм/год,
а в структуре стали обнаруживаются избыточные
фазы – карбиды и нитриды хрома.

С понижением температуры нагрева до 550°С
при сточасовой выдержке происходит выделе-
ние значительно большего количества карбидов,
чем нитридов, что приводит к увеличению глу-
бины проникновения межкристаллитной кор-
розии выше 70 мкм и увеличению скорости кор-
розии до 12 мм/год.

Рис. 3. Тонкая структура сталей 03Х20Н9Г3А0.30, имеющей высокую (а, б), и 06Х20Н9Г3А0.23, имеющей низкую (в)
коррозионную стойкость. Режим термической обработки образцов: а, в – закалка 1050°С, 30 мин, вода + нагрев 650°С,
1 ч, воздух; б – закалка 1100°С, 30 мин, вода + нагрев 650°С, 1 ч, воздух.

100 нм(а) 100 нм(б) 100 нм(в)

Рис. 4. Область склонности к межкристаллитной коррозии в кипящем 65% растворе азотной кислоты сенсибилизиро-
ванных сталей 03Х18Н11 (ограничена штриховой кривой) и 03Х20Н9Г3А0.30 (сплошной); точки обозначают экспери-
ментальные данные для стали 03Х20Н9Г3А0.30, где s скорость коррозии менее 0.3 мм/год; ( ) скорость коррозии ме-
нее 0.5 мм/год; (d) скорость коррозии более 0.5 мм/год.
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Разделить непосредственное влияние на меж-
кристаллитную коррозию карбидов и нитридов
не представляется возможным. Однако, по-види-
мому, основная роль в возникновении и развитии
МКК принадлежит карбидам хрома, о чем свиде-
тельствует тот факт, что, когда выделяются нит-
риды при температурах выше 750°С скорость кор-
розии оказывается очень низкой (после сточасо-
вой выдержки при 750°С всего 0.4 мм/год). В то
же время при провоцирующем нагреве в течение
100 ч при 550°С, когда преимущественно выделя-
ются карбиды хрома, скорость коррозии оказыва-

ется очень высокой (12 мм/год). Это обусловлено
тем, что стехиометрически в карбиды Cr23C6 хром
входит в значительно большем количестве, чем в
нитриды Cr2N. Это приводит к большему обед-
нению приграничных областей хромом и боль-
шему развитию межкристаллитной коррозии.

При коррозионных испытаниях сенсибилизи-
рованных азотистых аустенитных сталей, микро-
легированных бором или редкоземельными ме-
таллами, было установлено, что введение этих эле-
ментов в малых количествах (бора до 0.0024 мас. %,
а РЗМ до 0.037 мас. %) не оказывает отрицатель-
ного влияния на МКК. При таких малых добавках
бора и РЗМ в сталь 03Х20Н9Г3А0,30 коррозион-
ные потери при испытаниях по методу ДУ состав-
ляют не более 0.35 мм/год (табл. 5). Однако при
увеличении концентрации бора до 0.01 мас. %,
скорость коррозии возрастает до 1.328 мм/год, и
границы зерен растравливаются в большей мере.
В то же время при микролегировании хромонике-
левых аустенитных сталей большими количества-
ми РЗМ у границ зерен сохраняется низкая тра-
вимость. Оказалось, что при микролегировании
0.01 мас. % бора на границах зерен нержавеющей
стали после провоцирующего нагрева четко вы-
является избыточная фаза (рис. 5).

Расчет электроннограмм, снятых с частиц этой
избыточной фазы (отмечены стрелкой), позволяет
идентифицировать их как карбобориды типа
Cr23(C,N,B)6 и бориды Cr3B4. Выделение значи-
тельных количеств карбоборидов Cr23(C,N,B)6 и
боридов Cr3B4, образующих практически непре-
рывную прослойку между зернами, существенно
обедняет приграничные участки хромом, что при-
водит к увеличению скорости межкристаллитной
коррозии при повышенной концентрации бора.

Таблица 5. Влияние микролегирования бором и РЗМ на коррозионную стойкость стали 03Х20Н9Г3А0.30 в ки-
пящем 65% растворе азотной кислоты

Сталь
Концентрация элемента Средняя скорость 

коррозии, мм/годC, мас. % N, мас. % Другое, мас. %

03Х20Н9 Г3А0.30 0.025 0.30 – 0.252

03Х20Н9 Г3А0.29Р 0.0015 В 0.275

0.023 0.29 0.0024 В 0.332

0.01 В 1.328

0.02 РЗМ 0.189

03Х20Н9 Г3А0.29Ч 0.025 0.29 0.016 Y 0.220

0.020 Y 0.230

0.037 Y 0.220

Рис. 5. Выделения по границам зерен стали, содержа-
щей 0.01 мас. % бора, после закалки от 1080°С и 10 ч
выдержки при 650°С.

0.5 мкм
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ВЫВОДЫ
1. Уменьшение концентрации кремния в Cr–Ni

аустенитных сталях с 0.78 до 0.14 мас. % повышает
коррозионную стойкость сталей в закаленном и,
особенно, сенсибилизированном состоянии. По-
казано, что низкая коррозионная стойкость сен-
сибилизированной стали обусловлена выделением
на границах зерен карбидов Cr23С6, а увеличение
концентрации кремния до 0.78 мас. % интенсифи-
цирует этот процесс, сопровождающийся расслое-
нием аустенита на обеденный и обогащенный
кремнием твердый раствор.

2. Определены условия стойкости азотистой
Cr–Ni-стали 03Х20Н9Г3А0.30 к межкристаллит-
ной коррозии. Установлено, что основную роль в
возникновении МКК играют выделяющиеся при
сенсибилизации карбиды хрома, в большей мере
обедняющие приграничные области хромом, чем
нитриды.

3. Установлено, что микролегирование азоти-
стой аустенитной стали даже малыми количе-
ствами бора (0.01 мас. %) приводит при прово-
цирующем нагреве к резкому ухудшению ее
стойкости к межкристаллитной коррозии в свя-
зи с выделением по границам зерен непрерыв-
ной прослойки боридов Cr3B4 и карбоборидов
типа Cr23(C,N,B)6, что существенно обедняет
приграничные участки хромом и увеличивает
скорость коррозии. Напротив, микролегирова-
ние аналогичной Cr–Ni-стали более высокими
количествами РЗМ (0.037 мас. %) не ухудшает ее
коррозионную стойкость.

4. Электронно-микроскопическими исследо-
ваниями установлено, что высокая коррозионная
стойкость реализуется при низкой плотности об-
разующих ячеистую микроструктуру неравно-
мерно распределенных дислокаций, в то время
как при повышенной плотности дислокаций по-
ля микронапряжений вокруг них оказываются
термодинамически выгодными местами для се-
грегации большого количества примесных атомов,
что приводит к возникновению как локальных
электрохимических ячеек с избирательным рас-
творением активных анодных участков, так и к об-
легчению образования карбидов хрома и обедне-
нию хромом твердого раствора.
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Методом рентгеноструктурного анализа проведено исследование механохимического формирова-
ния твердого раствора в системе Cu–10 мас. % Al. Показано, что образование твердого раствора проис-
ходит через интерметаллические соединения CuAl2 и Cu9Al4, которые в ходе механической активации
взаимодействуют с оставшейся медью с образованием твердого раствора алюминия в меди, Cu(Al). В
заданных условиях механической активации в высокоэнергетической планетарной шаровой мельнице
формируется двухфазный продукт механохимического синтеза, 90 мас. % Cu(Al) + 10 мас. % Cu9Al4.
Показано, что максимально достигаемая концентрация Al в твердом растворе составляет 7.4 мас. %,
уровень микронапряжений твердого раствора составляет ~1%, размер областей когерентного рассе-
яния достигает 35–40 нм.

Ключевые слова: механохимический синтез, интерметаллические соединения, твердые растворы,
медь, алюминий, рентгеноструктурный анализ
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ВВЕДЕНИЕ
Современное машиностроительное производ-

ство зависит от срока службы отдельных деталей
нагруженных узлов трения (подшипники, втул-
ки, вкладыши и др.), потеря работоспособности
которых в процессе эксплуатации в большинстве
случаев связана с изнашиванием их составных
элементов. Наиболее остро проблема повышения
надежности и безопасности стоит для узлов тре-
ния при работе в условиях высоких удельных ме-
ханических и тепловых нагрузок, в том числе при
ограниченной смазке или ее отсутствии, абразив-
ного изнашивания, возникающих при эксплуата-
ции машин и механизмов в экстремальных средах
(холод, вакуум, агрессивная среда, др.). Решение
данной проблемы постоянно требует особого вни-
мания к развитию и совершенствованию как тех-
нологий получения антифрикционных покрытий
и восстановления высоконагруженных деталей уз-

лов трения, так и создания антифрикционных
композиционных материалов, обладающих соче-
танием высокой износостойкости и антифрикци-
онных свойств, стабильных в широком темпера-
турном диапазоне.

Металлические антифрикционные материалы
с мягкой основой и твердыми включениями явля-
ются наиболее востребованными в машинострое-
нии благодаря высоким износостойкости и теп-
лопроводности и низкому коэффициенту трения.
Антифрикционные материалы на основе меди
наиболее актуальны для стальных деталей ма-
шин, поскольку пара Fe–Cu имеет положитель-
ную энтальпию смешения, в результате чего на
контактных поверхностях в процессе трения не
могут образовываться какие-либо интерметалли-
ческие соединения.

В последние годы для повышения износостой-
кости материалов, кроме традиционных карби-

УДК 669.71’3:548.73
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дов, боридов, оксидов, характеризующихся низ-
кой смачиваемостью металлами, используются
интерметаллиды и твердые растворы того же эле-
ментного состава, что и мягкая матрица.

Одним из эффективных способов получения
интерметаллических соединений (ИМС) и твер-
дых растворов является механохимический син-
тез [1–4]. Известно, что формирование монофаз-
ных продуктов в ходе механической активации
(МА) металлических систем маловероятно, по-
скольку теплоты образования ИМС невысоки и
близки друг к другу [5–7]. Ранее проведенные ис-
следования показали, что наибольшая микро-
твердость характерна для твердых растворов, и
введение их в мягкую матрицу того же элементно-
го состава обеспечивает хорошую смачиваемость
частиц твердого раствора, существенно лучше,
чем у карбидов, боридов и др. [8, 9].

Целью данной работы является рентгено-
структурное изучение эволюции фазового соста-
ва продуктов механохимического синтеза в систе-
ме Cu–10 мас. % Al.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве материалов использовали порошки
меди марки ПМС 1 (ГОСТ 4960–75) с размером
частиц ~45 мкм и алюминия марки ПА-4 (ГОСТ
6058–73) c размером частиц ~45 мкм. Механохи-
мический синтез проводили в высокоэнергетиче-
ской планетарной шаровой мельнице АГО с во-
дяным охлаждением в атмосфере аргона [10].
Объем барабана 250 см3, диаметр шаров 5 мм, за-
грузка шаров 200 г, навеска обрабатываемого об-
разца 10 г, скорость вращения барабанов вокруг
общей оси ~1000 об./мин.

Рентгеноструктурные исследования проводи-
ли на дифрактометре Empyrean Panalytical (CuKα-
излучение, позиционно-чувствительный детек-
тор PIXcel3D, шаг Δ2θ = 0.026°, время в точке 100 с).
Фазовый состав и кристаллическая структура об-
разца определены по данным рентгеновской ди-
фракции с использованием программного пакета
DIFFRACplus: EVA [11] и базы данных Междуна-
родного центра дифракционных данных (ICDD)
PDF4 [12]. Параметры элементарных ячеек сосу-
ществующих фаз уточняли методом наименьших
квадратов с использованием программы Celref
[13]. Количественный фазовый анализ проводили
по результатам полнопрофильного анализа по
методу Ритвельда [14] с использованием про-
граммного пакета DIFFRACplus: TOPAS [15].
Микроструктурные характеристики (размер об-
ластей когерентного рассеяния L и микронапря-
жения ε) оценивали с использованием “дубль-
Фойгт” (double Voigt) методологии. Для разделе-
ния вкладов в уширение пиков от L использовали

функцию Лоренца, от микронапряжений ε – функ-
цию Гаусса.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно равновесной диаграмме состояния
системы Cu–Al (рис. 1), область твердых раство-
ров на основе меди (α-фаза) простирается до
9.4 мас. % Al [16]. В твердом состоянии имеют ме-
сто несколько эвтектоидных и перитектоидных
превращений. В эвтектоидной точке содержание
алюминия составляет 15.4 мас. %. Существование
α2-фазы объясняет аномальный ход температур-
ной кривой удельной теплоемкости при темпера-
туре около 300°С, наблюдаемый в однофазных
(α) и двухфазных сплавах. В области концентра-
ции 9–16 мас. % Al предполагается существова-
ние еще одной стабильной фазы – χ, образую-
щейся по эвтектоидной реакции при температуре
363°С и содержании алюминия в эвтектоидной
точке ∼11.2 мас.%. Твердый раствор на основе
CuAl2 (θ-фаза) образуется с участием жидкой фазы.

Фаза α (твердый раствор на основе меди) охва-
тывает широкую область составов, причем с повы-
шением температуры растворимость алюминия в
меди понижается: при температурах 500, 700, 800 и
900°C она составляет 9.4, 8.8, 8.2 и 7.8 мас. % соот-
ветственно. Фаза α имеет гранецентрированную
кубическую решетку, аналогичную решетке чи-
стой меди. Параметр a увеличивается с повыше-
нием содержания алюминия: от 0.3615 нм (PDF4
#00-004-0836) для чистой меди до 0.3624 нм для
содержания 5.65 ат. % Al (PDF4 #01-074-5169),
0.3662 нм для 15 ат. % Al (PDF4 #04-004-5537) и
0.3670 нм для 22 ат. % Al (PDF4 #04-006-6355) [12]
(рис. 2).

Известно, что во взаимодействующих систе-
мах твердого и жидкого металлов в первую оче-
редь формируется фаза с наибольшим содержа-
нием легкоплавкой компоненты [17, 18]. Уста-
новлено, что механохимическое взаимодействие
в таких системах также начинается с образования
фазы с наибольшим содержанием легкоплавкой
компоненты [19–21]. Для металлических систем с
более высокими температурами плавления при
механохимическом взаимодействии большую
роль, кроме агрегатного состояния вещества, на-
чинает играть величина энтальпии образования
интерметаллических соединений. Показано, что
первой формируется фаза с наибольшей энталь-
пией образования [22–24]. Для интерметалличе-
ских соединений CuAl2 и Cu9Al4 эксперименталь-
но полученные энтальпии образования равны
‒10 кДж/моль и –16 кДж/моль соответственно
[25, 26]. Расчетная энтальпия смешения твердого
раствора алюминия в меди в системе Cu–
10 мас. % Al составляет ~5.5 кДж/моль [5–7]. Сле-
довательно, можно ожидать, что в ходе механохи-
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мического формирования твердого раствора
Cu(Al) в первую очередь должны появиться ИМС
CuAl2 и Cu9Al4.

Представленные на рис. 3 результаты рентге-
нографического исследования фазового состава
продуктов механической активации в ходе синте-
за твердого раствора в системе Cu–10 мас. % Al
свидетельствуют о том, что формирование твер-
дого раствора алюминия в меди проходит через
промежуточные интерметаллические соединения

этой системы. Так, уже после 40 с механической
активации в системе появляются интерметалли-
ческие соединения Cu9Al4 (около 9 мас. %) и
CuAl2 (около 1 мас. %). Микронапряжения остав-
шейся меди (~80%) невелики и составляют 0.3%,
параметр кристаллической решетки практиче-
ски сохраняется на уровне, характерном для чи-
стой меди.

Увеличение времени МА до 2 мин ведет к су-
щественному уменьшению количества меди, ро-
сту содержания обоих ИМС и появлению фазы
твердого раствора алюминия в меди (табл. 1). Раз-

Рис. 2. Концентрационная кривая содержания алю-
миния в твердом растворе Cu(Al) по данным [12].
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ложение дифракционного рефлекса (111) с учетом
фаз меди, интерметаллида Cu9Al4 и твердого рас-
твора алюминия в меди (рис. 4а–4в) при различ-
ных временах МА подтверждает высокую кон-
центрацию интерметаллида и твердого раствора в
продуктах механохимического синтеза уже после
2 мин МА. Необходимо отметить, что микрона-
пряжения меди растут в ходе активации, в то вре-
мя как образующийся твердый раствор Cu(Al) ха-
рактеризуется изначально высоким уровнем мик-
ронапряжений.

При увеличении времени МА до 4 мин содер-
жание твердого раствора существенно возрастает
(рис. 4б). Данные табл. 2 свидетельствуют о пол-
ном расходовании CuAl2, наиболее вероятно, на
механохимическое формирование Cu9Al4 при вза-
имодействии с медью.

ИМС Cu9Al4 также взаимодействует с медью, в
результате чего образуется твердый раствор
Cu(Al) и существенно снижается содержание ме-
ди. Необходимо отметить, что микронапряжения
образующегося твердого раствора уменьшаются,
а оставшейся меди – продолжают возрастать.

После 8 мин МА содержание интерметаллида
Cu9Al4 в системе уменьшается до ~10 мас. %, и ос-
новной фазой в продуктах синтеза становится
твердый раствор (~90 мас. %) (рис. 4в). Уровень
микронапряжений твердого раствора составляет
~1%, размеры областей когерентного рассеяния –
35–40 нм. Дальнейшее увеличение времени МА
не приводит к существенным изменениям кон-
центрации твердого раствора.

Содержание алюминия в твердом растворе
(XAl), определенное с использованием концентра-
ционной кривой (рис. 2) и данных рентгено-
структурного анализа (табл. 3), равно 15.7 ат. %
(или 7.4 мас. %), т.е. предельной растворимости
(9.4 мас. %) не достигает.

Таким образом, механохимическое формиро-
вание твердого раствора Cu(Al) осуществляется за
короткие времена и идет через образование ин-
терметаллических соединений Cu9Al4 и CuAl2,
взаимодействующих с Cu в условиях высоко-

энергетического воздействия в планетарной шаро-
вой мельнице. Конечный продукт механохимиче-
ского синтеза представляет собой смесь двух фаз:
90 мас. % твердого раствора и 10 мас. % Cu9Al4. В

Таблица 1. Фазовый состав и рентгеноструктурные параметры продуктов механохимического синтеза в системе
Cu–10 мас. % Al после МА в течение 2 мин

Фаза Пр. гр.
Параметры решетки, нм Содержание 

фазы, мас. % ε, %
a с

Cu Fm-3m 0.36170(2) 24.1(7) 0.68

Al Fm-3m 0.40440(7) ~0.1(2) –

Cu9Al4 P-43m 0.87109(6) 27.0(6) –

CuAl2 I4/mcm 0.6063 0.4872 3.4(1) –

Cu(Al) Fm-3m 0.3640(1) 45.4(9) 1.75

Рис. 4. Рефлекс (111) после МА системы Cu–Al в тече-
ние: 2 мин (а), 4 мин (б), 8 мин (в). 1 – Cu, 2 – Cu9Al4,
3 – Cu(Al), 4 – аппроксимирующая кривая.
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твердом растворе концентрация алюминия в ме-
ди достигает 7.4 мас. %.

Работа выполнена при финансовой поддерж-
ке проектов РФФИ № 20-53-00037 и БРФФИ
№ Т20Р-037.
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Методами рентгеновской дифракции с использованием синхротронного излучения и сканирующей
электронной микроскопии выполнено комплексное исследование структурно-фазового состояния
гидрированного мембранного сплава на основе палладия. Рассмотрены флуктуации фазового со-
става после внедрения водорода в металлическую систему. В сплаве выявлены области гидридной
(β)-фазы и разбавленного твердого раствора водорода (α-фазы). Определены процессы, реали-
зующиеся в кристаллической решетке в течение β ↔ α-превращений. Проведен анализ развития
дефектов и изменений среднеквадратичного смещения атомов сплава в результате взаимодействия
материала с окклюдированным водородом.

Ключевые слова: рентгеновская дифракция, рентгеноструктурные исследования, синхротронное из-
лучение, металлические диффузионные фильтры на основе палладия
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе палладия обладают уни-

кальной способностью избирательно сепариро-
вать водород из водородсодержащих газовых сме-
сей [1–5], что, с одной стороны, обусловило их
востребованность при получении водорода вы-
сокой степени чистоты диффузионными спосо-
бами, а с другой актуализировало выявление за-
кономерностей модификации структурного со-
стояния мембранных сплавов при обратимом
водородном легировании [4, 5].

Известно, что при гидрировании в кристалли-
ческой решетке металлов и сплавов могут воз-
никнуть две модификации внедрения водорода:
богатая водородом β-фаза и α-разбавленный твер-
дый раствор водорода [3–5]. Размерное несоот-
ветствие параметров элементарных ячеек этих фаз,
так называемый зазор несмешиваемости [4, 5],
порождает при гидрировании металлических си-
стем огромное множество дефектов первого рода
(вакансии, кластеры, дислокационные петли ма-
лого радиуса [6–8]) и массив геометрически не-
обходимых системе дислокаций [7, 9]. Различное
химическое сродство палладия и атомов легиро-
вания к водороду инициирует сложные диффузи-
онные процессы и развитие иерархических под-
систем дефектов [10]. Настоящая работа, являясь

продолжением изучения фазовых превращений в
гидрированном из газовой среды мембранном
сплаве Pd–5.3 ат. % In–0.5 ат. % Ru [11], имеет це-
лью рассмотрение β ↔ α-превращений в кри-
сталлической решетке и получение новых данных
о последствиях внедрения в нее водорода. Подоб-
ные экспериментальные сведения необходимы
для разработки методов изменения структурочув-
ствительных свойств металлических сплавов в ре-
зультате обратимого внедрения водорода в кри-
сталлическую решетку.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА 
И РАСЧЕТОВ

Мембранный сплав Pd–5.3 ат. % In–0.5 ат. % Ru,
с высокими показателями по водородопроницае-
мости и пластичности, разработан научно-иссле-
довательской группой Института металлургии и
материаловедения им. А.А. Байкова Российской
Академии Наук (ИМЕТ РАН). Для исследований
образцы подготовлены из фольги сплава толщи-
ной 50 мкм, которая и являлась мембранным
фильтром [1].

Входящие в сплав металлы имеют следую-
щие характеристики: Pd – температура плавления
1554°C, гранецентрированная кубическая (ГЦК)

УДК 538.91:548.734
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элементарная ячейка; In – температура плавле-
ния 156.7°C, гранецентрированная тетрагональ-
ная (ГЦТ) элементарная ячейка; Ru – температу-
ра плавления 2334°C, гексагональная плотноупа-
кованная (ГПУ) элементарная ячейка.

Фазовая диаграмма для системы Pd–In–Ru в
литературе не найдена. Ввиду небольшого разли-
чия атомных радиусов рутения и палладия, около
2%, одинаковой электроотрицательности и учи-
тывая малое содержание рутения в сплаве, в ста-
тье рассмотрено исключительно влияние индия
на параметры элементарной ячейки сплава. Раз-
мерное несоответствие атомов палладия и ин-
дия около 14.6% [12]. Согласно фазовой диаграм-
ме Pd–In [12], сплав Pd–5.3 ат. % In–0.5 ат. % Ru,
выполненный из материалов высокой степени
чистоты [1], при комнатной температуре соответ-
ствует однофазной области твердого раствора.

Для оценки содержания легирующего ком-
понента из анализа рентгеновских данных ис-
пользовали зависимость Вегарда для соедине-
ния Pd–In [12].

Первое гидрирование сплав прошел при опре-
делении показателя водородопроницаемости в
ИМЕТ РАН при температуре 300°C и перемен-
ном давлении от 8 до 1 МПа в 2010 г. С целью
уточнения информации о взаимодействии сплава
с водородом, в 2019 году было проведено гидри-
рование из газовой фазы (при 300°C и давлении
16 МПа). Состояние металлической системы пе-
ред повторным гидрированием можно считать
относительно гомогенным и высокодисперсным,
о чем свидетельствовали данные рентгеновской
дифракции и результаты сканирующей электрон-
ной микроскопии [11].

После гидрирования релаксация сплава про-
ходила при комнатной температуре и внешнем
атмосферном давлении.

Рентгенографическое исследование изменений
структурного состояния сплава в процессе отдыха
после гидрирования выполнено на уникальном
оборудовании станции “Белок-РСА” Курчатов-
ского источника синхротронного излучения [13].
Измерения проведены на длине волны 0.8 Å с ис-
пользованием геометрии “на пропускание” и ре-
гистрацией рассеянного излучения двухкоорди-
натным детектором Rayonix SX165. Образцы в
процессе измерения вращались перпендикуляр-
но направлению синхротронного пучка. Доста-
точно подробно условия регистрации картин рент-
геновской дифракции описаны в [11]. Зависимо-
сти интенсивности дифрагированного пучка (I) от
двойного угла дифракции (2θ) получены по дву-
мерным дифракционным картинам с использова-
нием программного обеспечения “Dionis” [14].

Рентгеновские данные анализировали согласно
кинематической теории дифракции [15]. Про-
веден анализ изменения углового положения ди-

фракционных пиков, их интенсивности и физиче-
ского уширения в процессе релаксации гидриро-
ванного сплава.

По угловым положениям дифракционных мак-
симумов рассчитывали параметры элементарных
ячеек (ahkl) фаз, и по их изменению (Δаhkl) по срав-
нению с параметрами в негидрированном состоя-
нии определяли содержание водорода в областях
когерентного рассеяния, далее по тексту ОКР (hkl),
сплава (формула (1)) и вакансий (формула (2)) [4]:

(1)

(2)

где 4.22 – коэффициент, связывающий концен-
трацию окклюдированного водорода и расшире-
ние элементарной ячейки поликристаллической
системы, 0.22 – коэффициент сжатия элементар-
ной ячейки, приходящегося на одну вакансию.

Профили дифракционных отражений доста-
точно хорошо описывала функция Гаусса. В этом
случае [15] формула (3) учитывает вклад в физиче-
ское размытие дифракционных пиков двух пара-
метров субструктуры сплава: Dhkl – эффективные
размеры ОКР (hkl) и εhkl – микроискажения в них:

(3)

Решением системы уравнений типа (3), которую
получаем при наличии двух порядков отражений
от систем плоскостей (100) и (111), проводим раз-
деление вкладов мелкодисперсности и микроде-
формаций и определяем параметры микрострук-
туры Dhkl и εhkl сплава.

При выделении из отношения нормирован-
ных интенсивностей факторов Дебая–Валлера [15]
выполнено определение среднеквадратичных сме-

щений атомов  из равновесных положений

(4)

где λ – длина волны используемого излучения,
θhkl; θ2h2k2l углы обнаружения дифракционных ре-
флексов от ОКР(100) и ОКР(111), Iн2h2k2l и Iнhkl –
нормированные на произведение K(θhkl)Phkl|F2| ×

 интенсивности дифракционных отражений;

K(θhkl) – множитель поляризации излучения, Phkl –
фактор повторяемости отражающих плоскостей в
элементарной ячейке, |F2| – квадрат структурной
амплитуды, n – число ячеек в единице объема.

Исследования микроструктуры и топологии по-
верхности мембран проведены на растровом элек-
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тронном микроскопе высокого разрешения Supra
MSU 40-30-87 с системой микроанализа INCA
(Германия). Снимки поверхности мембран были
выполнены при ускоряющем напряжении 10 кВ с
разрешением от 20 мкм до 20 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Наблюдение за эволюцией структурно-фазо-
вого состояния сплава после гидрирования про-
водили в течение 8808 ч. В начальные 1242 ч релак-
сации системы после гидрирования выявлено, что
сплав находится в двухфазном состоянии (β ↔ α ).
На рис. 1 показаны двумерные дифрактограммы
для времени после гидрирования 821 и 8808 ч.

Рисунок 1а показывает принцип определения
двухфазной области (β ↔ α) – наблюдаются двой-
ные рефлексы дальних порядков отражений. Для
времени релаксации 8808 ч (рис. 1б) дифракци-
онные линии одиночные – фазовые превраще-
ния (β ↔ α) в системе окончены. Наблюдаемое
для обоих состояний сплава азимутальное изме-

нение интенсивности дифракционных колец, по-
лагаем, определено изменением размеров и углов
разворота блоков поликристаллической системы в
процессе β ↔ α превращений. Подобный резуль-
тат наблюдали ранее при гидрировании сплава
электролитическим способом [16].

Величины параметров решетки ahkl, опреде-
ленные по уравнению Вульфа–Бреггов [15] из уг-
ловых положений максимумов интерференции,
показаны на рис. 2 для различного времени ре-
лаксации сплава. Погрешность определения па-
раметров укладывается, как правило, в размеры
символов.

Видно, что параметры (ahkl) элементарных яче-
ек β- и α-фаз (рис. 2а, 2б) при времени релакса-
ции сплава после гидрирования 1242 часа превы-
шают по величине параметры ahkl для исходного
состояния сплава (рис. 2б), что обусловлено при-
сутствием водорода в системе. Для времени релак-

Рис. 1. Двумерные дифрактограммы гидрированного
сплава: а – 821 ч релаксации; б – 8808 ч релаксации.

(a)

(б)

Рис. 2. Параметры кристаллической решетки в зави-
симости от индексов интерференции отражений и
времени релаксации гидрированного сплава: а – для
β-фазы; б – для α-фазы (штриховая линия) и основ-
ной фазы сплава после ухода водорода (сплошная ли-
ния). Время релаксации указано около кривых.
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сации 72 ч более всего водорода, 0.31 доли по отно-
шению к атомам металла, определено в ОКР(100)
β-фазы. В остальных ОКР(hkl) содержание водо-
род 0.30. Далее эта тенденция – небольшое превы-
шение содержания водорода в ОКР(100), сохраня-
ется весь интервал регистрации в системе (β ↔ α)
превращений. Как правило, для палладиевых спла-
вов характерно такое преимущественное наполне-
ние водородом кристаллитов по упруго “мягкому”
кристаллографическому направлению k100l [17].
Известно, что упругая энергия образования и роста
зародышей β-фазы существенно зависит от их кри-
сталлографической ориентировки и для ОКР(100)
ее величина наименьшая [17].

На рис. 3 приведена диаграмма состояний си-
стемы Pd–In–H [5]. На ней отмечены периоды
кристаллической решетки основной фазы сплава.
Основная фаза сплава до гидрирования имела пе-
риод кристаллической решетки 3.9077 ± 0.0001 Å.
Согласно фазовой диаграмме, периоды кристал-
лических решеток β и α фаз, возникающих в спла-
ве после гидрирования, должны были бы быть
3.9986 и 3.9152 Å. Но после 72 ч релаксации эти ве-
личины составили 3.9845 ± 0.0011 и 3.9087 ±
± 0.0021 Å, соответственно, что меньше ожидае-
мых значений (рис. 3) и свидетельствует об инду-
цировании в сплав при гидрировании избыточ-
ных вакансий [7, 9, 10]. Возможное их содержание
в β-фазе, обусловившее наблюдаемое понижение
периода кристаллической решетки, 2.5%, в α-фа-
зе – 5.6%. В характере изменений периодов (a0)
кристаллических решеток β- и α-фаз в течение
временного интервала в 1242 ч видны различия
(рис. 3).

Для β-фазы (рис. 3, верхняя граница области
не смешиваемости фаз) выявлено последователь-
ное возрастание периода кристаллической ре-
шетки, в то время как период кристаллической
решетки α-фазы показал значительное возрастание
в течение первых 240 ч после гидрирования сплава,
далее – менее значимые изменения (рис. 3). Такое
изменение параметров фаз свидетельствует о про-
текании в сплаве в течение рассматриваемого ин-
тервала времени взаимообусловленных процес-
сов: поступление водорода из межкристаллитно-
го пространства и границ блоков вглубь ОКР(hkl)
и встречное движение вакансий к границам бло-
ков и поверхности. На фоне этих процессов на
этапе 821–1242 ч релаксации в системе отмечен
рост областей β-фазы (табл. 1). Период решетки
α-фазы для времени релаксации 240, 821, 1242 и
5040 ч свидетельствует не только об уходе вакан-
сий, но и возможном поступлении индия из β-фа-
зы и дефектных комплексов, образовавшихся в
первые часы после гидрирования [9, 10]. На фоне
диффузионных перемещений водорода и вакан-
сий поступление индия произошло на этапе ре-
лаксации от 72 до 240 ч в количестве 1.5 ат. %. На
последующем этапе β ↔ α-превращений колеба-

ния концентрации индия в α-фазе не превышают
0.3 ат. %.

После 5040 ч релаксации определяется малое
количество α-фазы со значительными дилатаци-
онными напряжениями в кристаллической ре-
шетке (рис. 2б) и твердый раствор индия в палла-
дии, обогащенный вакансиями в сравнении с со-
стоянием до гидрирования и обедненный индием,
который удерживается распадающейся и теряющей
водород α-фазой. Обогащение вакансиями основ-
ной фазы сплава для этого состояния в случае ис-
ходного содержания индия, а именно 5.3 ат. %, мо-
жет составлять 0.8%.

Более быстрое движение границы β → α-пре-
вращений для ОКР(100) (табл. 1) подтверждает
ориентационную зависимость энергии миграции
межфазной границы [17]. По завершению прохо-
да межфазной границы β ↔ α-превращений зави-
симость параметра аhkl от индексов интерферен-

Рис. 3. Фазовая диаграмма системы Pd–In–H, зави-
симость Вегарда [5] и изменение периода кристалли-
ческой решетки а0 системы Pd–In–H в процессе ее
релаксации после гидрирования, проходившей при
комнатной температуре и давлении. Время релакса-
ции указано около символов;  – двухфазная об-
ласть (β ↔ α),  – 5040 ч релаксации,  – до гидриро-
вания,  – после гидрирования и релаксации 8808 ч.
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Таблица 1. Объемная доля β фазы в зависимости от
времени релаксации сплава

Время 
релаксации, 

часы

hkl

100 110 111 311

объемная доля β фазы, %

72 92 97 94 95
240 95 95 93 92
821 75 77 76 84

1242 95 96 96 96
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ции дифракционных отражений выявляет умень-
шение анизотропной дилатации решетки (рис. 2б).

Следует отметить, что до гидрирования в ис-
следуемой металлической системе существовали
упругие напряжения сжатия: a100 > a111 (рис. 2б),
как правило, обусловленные наличием в сплаве
плоских дефектов межузельного типа [10, 18]. В ре-
зультате обратимого гидрирования сплава получе-
но ослабление влияния этих дефектов (рис. 2б).

Период кристаллической решетки основной
фазы после 8808 ч релаксации сплава составил
3.9065 ± 0.0001 Å, что соответствует концентра-
ции индия 5.0 ± 0.1 ат. %.

Такое понижение периода решетки основной
фазы на 0.0012 Å по сравнению с ее параметром в
исходном состоянии сплава [11] может свидетель-
ствовать о допустимом наличии вакансий до 0.4%.
Содержание вакансий может быть больше, но
рентгенографически это не определяемо ввиду
энергетически выгодного их объединения в бива-
кансионные комплексы с захватом удерживаемо-

го в структуре водорода [9, 19]. Эти сверхизбыточ-
ные вакансии [7–9] могут инициировать флукту-
ации фазового состава металлической системы
длительное время [20].

Оценка среднеквадратичного смещения атомов
металлов показала, что эта величина для ОКР(111)
больше, чем для ОКР(100). Причем указанная за-
кономерность выявлена как для состояний с во-
дородом (рис. 4а), так и при уходе водорода из
сплава (рис. 4б). Следует отметить, что различие в
величинах среднеквадратичных смещений ато-
мов ОКР(100) и ОКР(111) не столь значительно
при отсутствии водорода в сплаве, как при его на-
личии. Результат получен впервые и требует даль-
нейшего изучения.

Может быть несколько факторов влияния, но
известно, что при изоструктурном установлении
дальнего порядка со сверхструктурой L12 в спла-
вах выявлено уменьшение микродеформаций и
среднеквадратичных смещений атомов [21].

По всей видимости, и в нашем случае имеет ме-
сто влияние доменов дальнего упорядочения [11].
Объемное содержание таких областей мало, но
дилатация решетки в результате их наличия со-
ставляет около 30%, что увеличивает поля упру-
гих напряжений в сплаве. Этот фактор особенно
значим при гидрировании мембранного сплава.

Показанное на рис. 5а физическое уширение
отражений в зависимости от тангенсов углов ди-
фракции для сплава до гидрирования и после гид-
рирования и 72, 821 и 8808 ч релаксации отражает
сложные преобразования дефектной структуры.

Видно, что рефлексы для β-фазы намного уже
дифракционных отражений от ОКР(hkl) α-фазы.
Выявлена линейная пропорциональность физи-
ческого уширения отражений от тангенсов углов
дифракции для ОКР(100) после 8808 ч релаксации
(пунктирная линия на рис. 5а), не наблюдаемая
для исходного состояния сплава, но начавшая фор-
мироваться в ОКР(100) α-фазы (штрихпунктирные
линии на рис. 5а). Полученный результат свиде-
тельствует о выраженном влиянии микродеформа-
ций кристаллитов, что подтверждает и рис. 5б.

На рис. 5в показаны изменения (Dhkl) эффек-
тивных размеров ОКР(100) и ОКР(111) сплава в
результате процессов сорбции–десорбции водо-
рода. Установлены практически равные размеры
областей β-фазы для указанных ОКР. Отмечена
схожесть изменения kD100l и kD111ll на протяже-
нии 1242 ч при том, что для ОКР(111) β-фазы на-
блюдается несколько больший рост микроде-
формаций в течение 240 ч (рис. 5б). В кристал-
литах α-фазы ОКР(100) в течение 821 ч после
гидрирования выражен рост величин ε100, что сви-
детельствует о росте плотности хаотических дис-
локаций в этих ОКР [15]. Дальнейшее уменьше-
ние величины ε100 (рис. 5б), сопровождаемое
уменьшением (D100) α-фазы (рис. 5в), свидетель-

Рис. 4. Среднеквадратичные смещения атомов из по-
ложения равновесия: а – в металлической системе
присутствует водород; б – водород отсутствует.
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ствует о выстраивании дислокаций в стенки и
диспергировании ОКР(100) α-фазы.

Для ОКР(100) сплава итоговая величина ε100
составила 2.8 × 10–3, т.е. возросла более чем в 2 ра-

за (рис. 5б) при аналогичном увеличении дис-
персности по сравнению с этими параметрами в
исходном состоянии. Для ОКР(111) при неболь-
шом диспергировании по сравнению с ОКР(100) –
от 40 до 28 нм (рис. 5в), параметр ε111 стал 1.2 ×
× 10–3, что близко к величине ε111 для исходного
состояния сплава – 0.6 × 10–3. Таким образом,
при исходно близких величинах микродеформа-
ций ОКР(100) и ОКР(111), в результате обратимого
внедрения водорода в металлическую систему, по-
лучено усиление анизотропного состояния сплава.

Сканирующая электронная микроскопия по-
верхности (рис. 6а) после 240 ч релаксации под-
твердила нахождение водорода в кристаллической
решетке сплава. Видны деформационные обла-
сти β ↔ α-переходов. Наблюдается преимуще-

Рис. 5. Физическое уширение дифракционных отра-
жений для состояний сплава: до гидрирования, 72,
821 и 8808 ч релаксации после него; изменения в ре-
зультате процессов сорбции-десорбции водорода в
ОКР(100) и ОКР(111) сплава – а; микродеформаций
(εhkl) – б; эффективных размеров (Dhkl) – в.
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ственное расположение пор по границам блоков
субструктуры, и выявляются сверхструктурные
домены [11]. Подтверждена дисперсность поли-
кристаллической системы.

Снимок поверхности образца под углом 70°
для времени релаксации 6648 ч (рис. 6б) показал
деформационно-индуцированные микро-вспучи-
вания материала, свидетельствующие о сложных
анизотропных процессах в кристаллической ре-
шетке сплава.

ВЫВОДЫ
Проведен анализ эволюции структурно-фазо-

вого состояния гидрированной из газовой сре-
ды металлической системы Pd–In–Ru. Выявлено
длительное влияние окклюдированного водорода
на преобразования фазового состава и подсисте-
мы дефектов.

Определено более значительное наполнение
водородом кристаллитов и последующее в про-
цессе релаксации сплава их диспергирование для
кристаллографического направления k100l.

Впервые представлены результаты на нано уров-
не среднеквадратичных смещений атомов спла-
ва. Установлены изменения этих величин при
нахождении водорода в металлической системе.
Выявлено усиление выраженной направленно-
сти среднеквадратичных смещений атомов в кри-
сталлографическом направлении k111l при нали-
чии водорода в сплаве и сохранение анизотроп-
ных особенностей после его ухода.

Авторы признательны научно-исследователь-
ской группе ИМЕТ РАН им. А.А. Байкова, разрабо-
тавшей изучаемый мембранный сплав и изготовив-
шей предоставленные для исследований фольги.
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Исследованы процессы дисперсионного твердения и эволюции фазы выделения алюминиевого
сплава 7136 в процессе его обработки на старение. Показано, что твердость HB алюминиевого
сплава 7136 сперва возрастала, а затем слегка снижалась по мере увеличения продолжительности
старения, причем HB достигала максимальных величин порядка 198 HB после 24 ч старения. При
этом наибольшее растворение зон Гинье–Престона (ГП) наблюдалось при все более высоких тем-
пературах, и его “пик” соответствовал максимальному растворению η' фазы, фиксируемому на
ДСК-кривой. Между тем площадь под “пиком” растворения η' фазы увеличивалась с ростом про-
должительности обработки на старение. По мере старения, сначала было отмечено формирование
зон ГП, затем – их прогрессирующее “растворение” с превращением в η' фазу и, наконец, – разви-
тие в η-фазу. Более того, средний размер частиц фазы выделения в объеме кристаллического мате-
риала увеличился с 3 до 5 нм, а средний размер зернограничных выделений второй фазы возрос с 10
до почти 20 нм в процессе увеличения продолжительности старения.

Ключевые слова: алюминиевый сплав 7136, обработка на старение, микроструктура, эволюция
частиц фазы выделения
DOI: 10.31857/S0015323021040124

ВВЕДЕНИЕ
Пластины из алюминиевого сплава 7136 широко

используются в качестве аэрокосмических кон-
струкционных материалов благодаря своим пре-
восходным свойствам, сформированным в процес-
се обработки на дисперсионное твердение, таким
как высокие значения отношения прочности к мас-
се, вязкости разрушения и устойчивости к корро-
зионному растрескиванию под напряжением
(КРП) [1–3]. Механические свойства и КРП
сплавов 7136 были описаны много раз. В работе
[4] установили, что предел прочности при растя-
жении и относительное удлинение образца
сплава 7136 после специальной термообработки
Т6 составили 701 МПа и 12.2% соответственно.
В работе [5] обнаружили, что алюминиевый
сплав 7136, обработанный по схеме 3RRA60, мо-
жет быть получен с хорошим сочетанием значений
прочности на растяжение (705 МПа) и электропро-
водности (33.20% ед. IACS – Международный
Стандарт по отожженной меди). Hamilton и соавто-
ры [6] указали, что РСТ-сварное соединение (где
РСТ – ротационная сварка трением) из сплава 7136
после его длительной обработки естественным
старением имело предел прочности при растяже-

нии и относительное удлинение 492 МПа и 0.45%
соответственно. Однако об эволюции микро-
структуры и дисперсионном твердении алюми-
ниевого сплава 7136 сообщалось редко.

Гомогенные выделения упрочняющих фаз в
алюминиевом сплаве 7136, формирующихся при
его старении, включают в основном η-фазу, зоны
Гинье–Престона (ГП) и η'-фазу [7, 8]. Равновес-
ная η-фаза, выделяющаяся вдоль границ зерен,
имеет гексагональную решетку с параметрами а =
= 0.521 нм и с = 0.860 нм [9], причем данная η-фа-
за некогерентна с Al-матрицей. Tang и соавторы
[10] изучали влияние закалки на старение Al–
Zn–Mg–Cu сплава. Результаты показали, что в
процессе закалки сплава на твердый раствор η-фа-
за выделяется главным образом по границам зе-
рен. В настоящее время все еще ведутся споры о
типе и характере формировании зон ГП. Berg и со-
авторы [11] обнаружили, что зоны ГП в сплавах на
основе системы Al–Zn–Mg могут быть дополни-
тельно подразделены на зоны ГП-I и ГП-II. Зоны
ГП-I – это кластеры атомов Zn и Al (или Mg), рас-
полагающиеся по плоскостям {100}Al. Зоны GP-II
представляют собой богатые Zn слои, локализо-
ванные по плоскостям {111}Al. Garcia и соавторы
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[12] показали, что зоны ГП-II возникали из свя-
занных с вакуумом кластеров (VRC – vacuum relat-
ed cluster), формировавшихся в процессе закалки.
Фаза η', развившаяся из зон ГП, имеет гексаго-
нальную решетку с a = 0.496 нм и c = 1.403 нм; при
этом она полукогерентна с Al-матрицей [13].
Фаза η' имеет лучшую стабильность и существует
в течение длительного времени старения. Song и
соавторы [14] отмечали, что в алюминиевом спла-
ве 7075 при длительном старении наблюдались два
пика упрочнения при старении. При старении в
течение 128 ч упрочняющей фазой указанного
сплава является исключительно η'- фаза.

В настоящем случае типы и размеры дисперс-
ных частиц второй (т.е. упрочняющей) фазы изме-
няются со временем старения. В работе [15] иссле-
дована последовательность выделения η-фазы
вдоль малоугловых границ зерен в Al–Zn–Mg–Cu
сплаве, состаренных при 135°С от 5 мин до 6 часов.
Было установлено, что толщина зон ГП-II увели-
чивалась от 4–7 нм (старение в течение 5 мин) до 6–
8 нм (старение в течение 25 мин), причем выделе-
ния η'-фазы образуются при старении в течение
40 мин. Wan и соавторы [16] отметили, что зоны ГП
быстро формируются после старения в течение
10 мин, а фаза η' – после старения в течение 8 ч.
Zang и соавторы [17] обнаружили, что частицы
фазы выделения в Al–Zn–Mg–Cu сплаве, выдер-
жанном при 120°С, являются зонами ГП-I, зона-
ми ГП-II и метастабильными η'-выделениями.
Кроме того, зоны GP могут существовать после
длительного старения (до 24 ч). Тип выделений
тесно связан со свойствами. Именно поэтому
изучение процесса старения алюминиевого спла-
ва 7136 имеет большое значение.

Современная литература по процессу старения
сплава 7136 все еще весьма ограничена, тогда как
сплавы АА 7075 и АА 7085 широко изучены
[18, 19]. В данной работе исследована эволюция
микроструктуры алюминиевого сплава 7136, вы-
держанного при 120°С, что послужило теоретиче-
ским обоснованием для дальнейшего развития
технологии термообработки сплава 7136.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Химический состав исследованного сплава при-

веден в табл. 1. Алюминиевый сплав 7136 в этом
эксперименте был получен металлургическим
литьем с использованием чистого Al, чистого Mg,
чистого Zn и Al–Zr и Al–Cu лигатур. Слиток про-
шел двухступенчатую гомогенизационную обра-

ботку отжигом 300°С/8 ч + 465°С/60 ч, затем экс-
трудирован и прокатан в пластины толщиной 4 мм,
и его итоговая деформация составляла 90%. Пла-
стины подвергали двухступенчатой обработке на
твердый раствор (450°С/2 ч + 465°С/2 ч), после чего
образцы немедленно закаливали в воде комнат-
ной температуры [20]. Наконец, образцы подвер-
гались старению при температуре 120°С в течение
различных периодов времени.

Твердость по Бринеллю образцов в различном
состоянии после старения измеряли на твердомере
марки HBRVU-187.5. Напряжение нагружения
составляло 1839 ньютонов в течение 15 с. Для по-
лучения средних значений было сделано десять из-
мерений. Удельную электропроводность образцов
измеряли с помощью тестера SIGMATEST 2.069.
Дифференциальная сканирующая калориметрия
(ДСК) проведена на приборе модели
TGA/DSC1/1600HT для характеристики выделе-
ний в образцах. Размер образцов для ДСК-анализа
составлял 0.5 мм высотой, массой – 20 мг, диапа-
зон температур нагрева образцов – от 25 до 500°С,
со скоростью нагрева 10 K/мин в защитой атмосфе-
ре аргона. Фазовый анализ проводился на рентге-
новском дифрактометре D8 ADVANCE в диапазоне
углов съемки 10°–90°. Микроструктура состарен-
ных образцов была исследована методом просвечи-
вающей электронной микроскопии (ПЭМ) на при-
боре JEM-2100. Образцы для ПЭМ анализа сна-
чала механически утоняли до толщины 5 мм на
наждачной бумаге, затем истирали до толщины
150 мкм с применением водной абразивной сус-
пензии, и далее – электрополировали с помощью
двухструйного оборудования при напряжении
20 В в смеси 70%-ного метанола и 30%-ной азот-
ной кислоты при температуре приблизительно
минус 20°С.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Кривая дисперсионного твердения и зависи-

мости удельной проводимости сплава 7136 после
его изотермического старения при 120°С различ-
ной продолжительности показана на рис. 1. Как
видно по кривой упрочнения, твердость алюми-
ниевого сплава 7136 достигает 180 НВ после ста-
рения в течение 2 ч с относительно высокой ско-
ростью. Твердость алюминиевого сплава 7136,
выдержанного при 120°С в течение 24 ч, достига-
ет максимальных значений и составляет около
198 НВ. После пика старения, по мере того как
время старения продолжает увеличиваться, твер-
дость немного уменьшается. В начале старения
твердость сплава резко возрастает, что обусловле-
но распадом пересыщенного твердого раствора и
быстрым формированием зон ГП. С увеличением
времени старения объемная доля (ОД) зон ГП
уменьшается, а ОД дисперсных частиц η'-фазы
увеличивается. По достижении временнóго пика

Таблица 1. Химический состав исследованного сплава
7136 (в вес. %)

Zn Mg Cu Zr Fe Si Al

8.6 2.3 2.2 0.15 0.14 0.10 Bal.
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по твердости (ПТ) стареющего сплава, дисперги-
зация и пространственное распределение зон ГП
и выделений η' фазы таковы, что их вклад в
упрочнение является определяющим. После до-
стижения ПТ, частицы фазы η' постепенно про-
должают увеличиваться в размерах, и зоны ГП
при этом превращаются в частицы фазы η'. На
этой стадии эволюции в сплаве образуется все
большее число некогерентных частиц η'-фазы, а
объемная доля зон ГП продолжает уменьшаться;
при этом и то, и другое снижает твердость сплава.
Из рис. 1 ясно, что влияние обработки старением
на твердость и электропроводность для сплава 7136
было различным. На ранней стадии старения (РСС)
зоны ГП “выделяются” из пересыщенного твердо-
го раствора. Поскольку кристаллические решет-
ки зон ГП и алюминиевой матрицы являются
изоструктурными, искажения решетки матрицы
на РСС уменьшаются, а электропроводимость
возрастает. С увеличением времени старения зоны
ГП продолжают “выделяться” из пересыщенного
твердого раствора и образуется часть η'-фазы.
Новообразованная η'-фаза имеет полукогерент-
ную связь с алюминиевой матрицей, что приводит
к быстрому уменьшению искажений решетки мат-
рицы и увеличению проводимости выше, чем на
начальной стадии старения. В конце старения толь-
ко часть η'-фазы испытывает огрубление (укрупне-
ние размера), и вариация искажений решетки мала.
Следовательно, электропроводность увеличивается
медленно.

ДСК-кривые алюминиевого сплава 7136 в че-
тырех различных состояниях показаны на рис. 2.
Из рисунка 2 видно, что форма кривых для образ-
цов сплава в четырех состояниях одинакова. В ис-
ходном состоянии твердого раствора можно на-
блюдать пять очевидных пиков [21]: появление
пика I указывает на то, что зоны ГП начинают
растворяться, пик II соответствует образованию

η'-фазы, пик III указывает на растворение η'-фа-
зы, пик IV соответствует образованию η-фазы,
пик V указывает на то, что η-фаза начинает испы-
тывать огрубление. После обработки старением,
эндотермический пик I и экзотермический пик II
в основном исчезли, и первым появившимся пи-
ком был эндотермический пик III. Вместе с тем,
из результатов анализа электронограмм (рис. 4а)
видно, что сплав в этом состоянии содержит
большое количество зон ГП, а это означает, что
эндотермический пик III учитывает вклад от “до-
полнительного” растворения зон ГП. Зоны ГП
растут и огрубляются в процессе старения, что за-
ставляет эндотермический пик двигаться в на-
правлении положений, отвечающих высоким
температурам, и совпадать с эндотермическим
пиком η'-фазы. При сравнении кривых ДСК по-
сле выдержки в течение 2 ч и в течение 48 ч площадь
эндотермического пика III постепенно увеличива-
лась, что свидетельствует о том, что объемная доля
η'-фазы увеличивалась с увеличением времени
старения. В то же время, изменения пика IV с уве-
личением времени старения сплава менее оче-
видны. Экзотермический пик V уширяется с уве-
личением времени старения, что указывает на то,
что пик соответствует укрупнению и росту частиц
η-фазы.

Рентгеновские спектры образцов сплава 7136
после изотермического старения различной про-
должительности при 120°С показаны на рис. 3.
Можно увидеть, что в дополнение к дифракци-
онным пикам от матрицы α-Al имеются три
очевидных дифракционных пика. Дифракци-
онный пик I соответствует зонам ГП и η'-фазе.
По сравнению со сплавом в состоянии твердого
раствора, дифракционный пик I состаренного
сплава становится более резким, что указывает на
то, что фаза η' образуется в процессе старения.

Рис. 1. Кривая дисперсионного твердения и кривая
удельной электропроводности алюминиевого спла-
ва 7136, состаренного при 120°С.
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Рис. 2. ДСК-кривые для алюминиевого сплава 7136,
состаренного при 120°C за разное время старения.
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Дифракционный пик II соответствует фазе
Al2CuMg. Фаза Al2CuMg образуется в результате
превращения нерастворенной фазы Mg(Al,Cu,Zn)2
в сплаве после гомогенизационной обработки и
не полностью расплавляется в процессе обработ-
ки сплава на твердый раствор. По сравнению с
выдержкой в течение 2 ч пик III становится более
резким после старения в течение 24 ч, что указы-

вает на увеличение объемной доли η'-фазы с уве-
личением времени старения. Кроме того, ди-
фракционный пик III смещался вправо при ста-
рении в течение 48 ч. Некоторые литературные
источники [22] утверждают, что обсуждаемый ди-
фракционный пик соответствует кристаллической
плоскости (201) η-фазы, что указывает на то, что
часть η'-фазы трансформируется в η-фазу после
выдержки в течение 48 ч.

На рис. 4 приведены ПЭМ-микрофотографии
границ зерен (в том числе и со стороны тела зер-
на) образцов сплава 7136 после изотермического
старения в течение различного времени при 120°С.
Согласно рис. 4а и 4б, размер зернограничной
фазы выделения увеличивается с 10 нм до около
20 нм с увеличением продолжительности старе-
ния, а плотность распределения уменьшается.
При выдержке в течение 2 ч ширина свободной от
выделений зоны (ЗСВ) у границ зерен составляет
6.5 нм, а некоторые фазы выделения распределе-
ны прерывистым образом вдоль границ зерен
(ГЗ). После выдержки в течение 24 ч ширина ЗСВ
составляет 4.4 нм, а некоторые частицы фаз выде-
ления непрерывно распределяются вдоль ГЗ.

Из рис. 4в и 4г, можно видеть, что внутрикри-
сталлитная фаза выделения равномерно распреде-
ляется по матрице после обработки сплава старе-
нием. После выдержки в течение 2 ч при 120°С
выделяется большое количество сферических ча-

Рис. 3. Рентгеновские спектры для алюминиевого
сплава 7136, состаренного в течение разного времени
при 120°С.
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стиц второй фазы. Рисунок 5а представляет собой
ПЭМ-изображение, сформированное проходя-
щим электронным пучком высокого разрешения,
падавшим вдоль направления k110lAl. Рисунок 5в –
это ОФП-изображение микроструктуры (ОФП –
Обратное Фурье Преобразование), отмеченной
желтым кружком на рис. 5а. Совместно анализи-
руя ЛЭД- и ОФП-изображения (ЛЭД – Электрон-
ная Дифракция Локального участка материала),
мы определяем, что частица фазы выделения яв-
ляется зоной ГП. Зона ГП-I размером от 2 до 4 нм
диффузно распределена по матрице. При выдержке
сплава в течение 24 ч, помимо дисперсных зон ГП,
в сплаве появилось небольшое количество
игольчатых выделений (рис. 4г). Размер зон
ГП-I составляет от 3 до 5 нм, а размер игольчатой
фазы – от 2 до 6 нм. Рисунок 5б представляет со-
бой ПЭМ-изображение высокого разрешения,
сформированного проходящим электронным
пучком, падающим вдоль направления k110lAl. Из
рис. 5б видно наличие в сплаве как сферических,
так и иглоподобных частиц фазы выделения.

Рисунок 5г показывает ОФП-изображение фраг-
мента микроструктуры, отмеченного красным пря-
моугольником на рис. 5б. На ЛЭД-изображении ди-
фракционная картина k001lAl оси кристаллического
“пояса” имеет дифракционные пятна-отражения
от η'-фазы в 1/3{220}- и 2/3 {220}-положениях.
Дифракционные отражения от η'-фазы также по-
явились в дифракционной ФП-картине, что ука-
зывает на то, что часть зон ГП в это время транс-
формировалась в фазу η'. Таким образом, тип, со-
став и размер выделившихся фаз изменяются с
увеличением продолжительности старения.

Размер частиц фазы выделения увеличивается
с увеличением продолжительности старения. В
начале старения частицы фазы выделения начи-
нают расти, и процесс роста “потребляет” раство-
ренное “вещество” в окружающей матрице, что
тесно связано с коэффициентом диффузии и кон-
центрацией растворенного элемента [23]. В реаль-
ном процессе старения стадия чистого роста
очень коротка и трудно поддается вычленению.

Рис. 5. ОФП- и ПЭМ-изображения высокого разрешения (ВР) микроструктуры образцов сплава, состаренных при
различных временах выдержки при 120°С: (a) ПЭМ-изображение ВР для 2 ч; (в) ОФП-изображение микроструктуры,
отмеченной на (а) желтым кружком; (б) ПЭМ-изображение ВР для 24 ч; (г) ОФП-изображение микроструктуры, от-
меченной на (б) красным прямоугольником.
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На средних и поздних стадиях старения фаза
выделения претерпевает огрубление, и количе-
ство растворенного (легирующего) компонента в
матрице близко к равновесному и почти не изме-
няется. Процесс огрубления (коалесценция) ча-
стиц фазы выделения подчиняется закону Лиф-
шица–Слезова–Вагнера (ЛСВ) [24]:

(1)

(2)

где R – средний радиус частиц фазы выделения,
R0 – значение среднего радиуса, при котором
устанавливается режим стационарной коалес-
ценции; c – некая постоянная, Q – энергия акти-
вации (процесса); kB – постоянная Больцмана; и
K – коэффициент в законе роста среднего радиу-
са. ЛСВ-модель не учитывает переход от η'-фазы
к η-фазе в процессе старения и в то же время
предполагает неизменной/игнорирует измене-
ние объемной доли фазы выделения. В процессе
коалесценции имеет место выполнение закона
роста (среднего по ансамблю) радиуса частиц
R ~ t1/3, причем линейность этого соотношения
по t1/3 практически строгая. При всем этом мел-
кие частицы дисперсионного ансамбля поглоща-
ются более крупными частицами, число частиц
фазы выделения постоянно уменьшается, а диф-
фузионная длина – возрастает.

ВЫВОДЫ
Исследовано старение, дисперсионное твер-

дение и эволюция фазы выделения алюминиево-
го сплава 7136 при его обработке на старение. Ос-
новные выводы сводятся к следующему.

1. Твердость алюминиевого сплава 7136 снача-
ла увеличивается, а затем немного уменьшается с
увеличением времени старения и достигает мак-
симальных значений около 198 НВ при выдержке в
течение 24 ч. Проводимость показывает тенденцию
к увеличению с увеличением времени старения.

2. В процессе старения пик растворения зон
ГП смещается в сторону высоких температур и
совпадает с пиком для η'-фазы. Площадь пика
растворения η'-фазы непрерывно увеличивается,
что свидетельствует о том, что объемная доля η'-фа-
зы увеличивается со временем.

3. C увеличением времени старения зерногра-
ничные выделения становятся все более огруб-
ленными, причем, они “непрерывным образом”
распределяются вдоль границ зерен. Расстояние
между ними становится все меньше, а ширина
зон свободных от выделений (ЗСВ) также умень-
шается.

4. Фазой выделения в исследуемом сплаве яв-
ляются зоны ГП-I и метастабильная η'-фаза. В

3 3
0 ,R R Kt− =

exp ,
B

QcK
T k T

 = − 
 

процессе старения, рост и огрубение фазы выделе-
ния “поглощают” растворенное вещество в окру-
жающей матрице. Скорость увеличения размера
частиц фазы выделения в процессе их коалесцен-
ции медленнее, чем в процессе роста из твердого
раствора, что связано с увеличением диффузион-
ной длины.
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Сплав (Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1 был выбран для исследования влияния термомеханической обработ-
ки на формирование в нем текстуры и магнитострикцию. Основная идея состояла в том, чтобы
обеспечить развитие Госсовской и кубической текстур, при прокатке и первичной рекристаллиза-
ции, без вторичной рекристаллизации, для того чтобы увеличить магнитострикцию. Прокатка при
повышенных температурах была применена для получения тонких листов; суммарная степень де-
формации составила 83%. В результате была создана гетерогенная текстура деформации с значи-
тельной долей ориентаций с k100l направлениями вдоль направления прокатки. Последующая пер-
вичная рекристаллизация была инициирована отжигом при различных температурах: 900, 950 и
1000°С. Эволюция текстуры изучена EBSD методикой. Текстура, уровень остаточных напряжений
и параллельная составляющая магнитострикции были изучены на образцах после рекристаллиза-
ции. Применение высокотемпературного отжига привело к возрастанию магнитострикции сплава.
Максимальное значение магнитострикции было получено после отжига в течение 2 ч при 1000°С.
Показано, что это возрастание обусловлено изменениями в текстуре и снижением уровня внутрен-
них напряжений в сплаве.

Ключевые слова: Fe–Ga, прокатка, текстура Госса, кубическая текстура, разориентация, магнито-
стрикция

DOI: 10.31857/S0015323021040069

ВВЕДЕНИЕ
В общем случае магнитострикция может быть

определена как деформация ферромагнитного
материала в ответ на изменение его намагничен-
ности (магнитный момент на единицу объема)
[1]. Магнитные материалы, такие как Fe–Ga
(Галфенол), демонстрируют большую магнито-
стрикцию в слабых магнитных полях и могут быть
использованы в качестве акустических сенсоров,
преобразователей, генераторов, линейных индук-
торных двигателей, актуаторов, демпфирующих
устройств, датчиков крутящего момента, позици-
онных устройств, динамиков, микрофонов, и т.д.
Кроме того, себестоимость Галфенола значи-
тельно ниже в сравнении с другими магнито-

стрикционными материалами, такими как Тер-
фенол-D [2–5]. Величина магнитострикции в
Fe–Ga сплавах зависит от способа их термообра-
ботки [6, 7] и кристаллографической текстуры [8, 9].
Вследствие анизотропии магнитострикционных
свойств Fe–Ga-сплавов имеется значительное раз-
личие между проявлениями их магнитострикции
вдоль различных кристаллографических осей: на-
правление k100l в монокристаллах отличают мак-
симальные значения магнитострикции, тогда как
для k111l направлений характерен их минимум.
Этим обусловлена важность создания необходимой
текстуры в поликристаллах. Применительно к про-
катке это η-fiber с k001l ориентацией зерен, парал-
лельной направлению прокатки (НП); она вклю-

УДК 669.1'871:539.25

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 4  2021

ТЕКСТУРА И МАГНИТОСТРИКЦИЯ СПЛАВА Fe–Ga 417

чает Госсовскую {110}k001l текстуру и кубическую
текстуру {100}k001l [10]. В ходе деформации, ори-
ентация зерен изменяется вследствие сдвиговых
явлений в материале, протекающих в благопри-
ятно ориентированных плоскостях и направле-
ниях. Так как Fe–Ga сплавы склонны к хрупкому
разрушению, деформирование двойных Fe–Ga
сплавов затруднено. Чтобы решить эту проблему,
используют введение третьего легирующего ком-
понента [11]. Было показано, что введение таких
элементов, как B или C, значительно повышает
деформируемость Fe–Ga сплавов за счет измене-
ния характера разрушения с хрупкого типа на вяз-
кий [12]. Также добавка наноразмерных частиц
карбидов, например, NbC, улучшила пластич-
ность Fe–Ga сплава посредством подавления в
нем зернограничного разрушения [10].

В случае ОЦК-сплавов железа (каковыми яв-
ляется большинство сплавов Fe–Ga), скольже-
ние происходит по системе скольжения {hkl}k111l,
где {hkl} может быть {110}, {112} или {123} [13].
Кристаллографическая текстура в прокатанных
ОЦК сплавах проиллюстрирована, например, ав-
торами в исследованиях [13] и [14]. Существует
технология создания острой {110}k100l текстуры в
листах FeGa, формирующейся благодаря ано-
мальному росту зерен (АРЗ) в процессе вторич-
ной рекристаллизации при высокой температуре
[8, 15, 16]. Госсовские зерна в основном зарожда-
ются в полосах сдвига в γ (k111l // НП, направле-
ние нормали) деформированных зернах, особен-
но в {111}k112l деформированной матрице; поэто-
му стимулирование формирования полос сдвига
является важным фактором контроля текстуры
Госса [17]. Хотя идентификация и сами механиз-
мы формирования АРЗ до конца не поняты, два
возможных механизма предложены в [18, 19].
Один основан на модели решетки совпадающих
узлов (РСУ), другой – на модели высокоэнергети-
ческих межзеренных границ (ВЭЗГ). Согласно
ВЭЗГ модели, явление АРЗ наблюдается преиму-
щественно, когда Госсовские зерна находятся в
окружении зерен, разориентация которых отве-
чает реализации высокоэнергетических состоя-
ний. Для создания условий для АРЗ наиболее ча-
сто используют дисперсные частицы NbC, по-
скольку они выделяются по границам зерен и
растворяются в процессе отжига, приводя к сни-
жению сил закрепления на них межзеренных гра-
ниц в Fe–Ga сплавах. Имеется мнение, что глав-
ной причиной реализации АРЗ выступает локаль-
ное закрепление малоэнергетических границ
зерен (ГЗ) не-Госсовского типа и селективное
“рас-закрепление” высокоэнергетических ГЗ
Госсовского типа, в результате растворения уль-
традисперсных частиц [20]. Главным недостат-
ком такой технологии является формирование

крупных зерен размерами до сантиметров в диа-
метре после вторичной рекристаллизации. Это
приводит к деградации механических свойств и
росту магнитных потерь в процессе высокоча-
стотного перемагничивания. Такие изменения
критичны для магнитострикционных устройств
на основе Fe–Ga; поэтому необходимо найти
способ создания текстуры η-типа, используя пер-
вичную рекристаллизацию после прокатки. Со-
ответственно, контроль условий прокатки листов
из Fe–Ga-сплава необходим для создания благо-
приятной текстуры и получения максимальной
магнитострикции. Следует отметить, что после
прокатки ОЦК-сплавов зерна могут быть класси-
фицированы по семи основным ориентировкам:
{001}k110l, {112}k110l, {111}k110l, {111}k112l, {110}k110l,
{011}k100l (Госсовской) и {001}k100l (Кубической),
с максимальным отклонением от идеала на 20°.
Их соотношение зависит в основном от исходной
структуры, предшествовавшей деформации, ре-
жимов прокатки, уменьшения толщины листа за
один проход и от температуры деформации. В го-
рячекатанном состоянии, микроструктура содер-
жит субзерна или рекристаллизованные зерна,
что зависит от режима горячей прокатки. Дефор-
мационные компоненты γ-текстуры, такие как
{111}k112l и {111}k110l, исчезают довольно быстро –
буквально на ранних стадиях рекристаллизации.
Напротив, большинство деформационных α-ком-
понент, таких как {112}k110l и {001}k110l, присут-
ствуют вплоть до середины стадии рекристалли-
зации; и они в значительной степени замещаются
рекристаллизованными зернами только на заклю-
чительных стадиях процесса рекристаллизации
[21–23]. Процесс термической обработки также
важен для эволюции текстуры уже в прокатанных
Fe–Ga листах. Варьируя продолжительность и
температуру отжига, можно получить текстуры
различного типа в Fe–Ga листах при одинаковых
условиях прокатки [10, 12, 24, 25]. Например,
Келлогг и соавторы отмечали, что бинарный
Fe0.83Ga0.17 сплав с рассеянной вдоль направления
прокатки {001}k100l текстурой имеет магнито-
стрикцию ~160 единиц на миллион (ppm) как ре-
зультат прокатки и отжига при 1100°С в течение
4 ч [23, 26].

Для углубления нашего понимания влияния
прокатки на текстуру, а также для поиска способа
получения наилучших значений магнитострик-
ции после первичной рекристаллизации, мы по-
добрали серию режимов отжига образцов после
прокатки. Мы использовали в основном теплую и
холодную прокатки в попытке инициировать ме-
ханизм низкоэнергетического зарождения с це-
лью получения k100l // НН текстуры, описанного
в [27].
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МАНСУРИ и др.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

Сплав приготовлен из чистых Fe и Ga, а также
двух лигатур – Fe–Nb и Fe–C; которые были пере-
плавлены пять раз в вакуумно-электродуговой
(ВЭД) печи переплавки для достижения однород-
ности состава. Полученная цилиндрическая заго-
товка сплава (Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1 (ат. %)
размером ∅12.1 × 50.7 мм была нарезана на об-
разцы, представляющие собой плоские диски
∅12.1 × 3.0 мм. В данной статье все цифры, ука-
зывающие на химический состав сплава, приведе-
ны как атомные проценты. Горячую прокатку об-
разцов выполняли при 700°С до толщины 0.85 мм,
затем следовала “теплая” прокатка при 400°С до
толщины 0.54 мм, после чего выполняли прокатку
до толщины 0.5 мм при комнатной температуре.
Суммарная степень деформации составила 83%.
Перед холодной прокаткой, образцы подвергали
промежуточному отжигу при 600°С в течение 2 ч.
На рис. 1 суммированы этапы ТМО, проведенной в
этой работе. Для определения температуры рекри-
сталлизации твердость прокатанных образцов из-
меряли, как непосредственно после прокатки, так и
после отжига при температурах 300, 400, 500, 600,
700, 800, 900 и 1000°С в течение 30 мин с последую-
щим охлаждением на воздухе. Измерения твердо-
сти произведены на микро-твердомере Виккерса
402-MVD WOLPERT, с экспозицией 15 с и при на-
грузке 100 г. Измерения магнитострикции произ-
водили в направлении, параллельном направле-
нию прокатки, при комнатной температуре, тен-
зометрическим методом с задействованием двух
соленоидов, с магнитным полем до 5 кЭ. Величи-
на λ|| магнитострикции была измерена в этом
эксперименте. Размер образцов для измерения
магнитострикции составил 0.5 × 4 × 10 мм. Ис-
следование образцов методом дифракции обрат-
норассеянных электронов (EBSD) осуществлено
с использованием детектора NordlysMax2 (Ox-
ford), с привлечением базы данных по кристалли-
ческим структурам “Crystal Structure Database”,
поставляемой фирмой Oxford Instruments.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для выбора подходящей температуры отжига
для первичной рекристаллизации, были исполь-
зованы несколько режимов отжига. Зависимость
твердости прокатанного сплава от температуры
отжига представлена на рис. 2.

Каждая точка на данной диаграмме соответ-
ствует 30-минутному отжигу при выбранной тем-
пературе. Эволюция микроструктуры также проил-
люстрирована для каждого выбранного шага. Рез-
кий спад твердости указывает на начало процесса
рекристаллизации (красная стрелка на рис. 2). Со-
ответственно, интервал начала процесса рекристал-
лизации образцов сплава (Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1
после прокатки, находится между 500 и 700°C.
Структура образца после отжига при 800°C в те-
чение 30 минут не является полностью рекри-
сталлизованной, видны только отдельные рекри-
сталлизованные участки (рис. 2г и 2з). Более того,
после отжига при 900°C в течение 30 мин области
с остаточными напряжениями все еще существу-
ют, на рисунке они отображены красным цветом
(рис. 2д и 2и).

Ориентационная EBSD карта образца после
деформации представлена на рис. 3a. Только одна
проекция плоскости показана, чтобы продемон-
стрировать отмеченные цветом направления, па-
раллельные направлению прокатки (НП); однако
ориентационный анализ был проведен с привле-
чением всех трех проекций. Текстура после де-
формации весьма неоднородна; стрелками отме-
чены основные ориентировки. Причиной такой
неоднородности являются ориентационно зави-
симые процессы динамической рекристаллиза-
ции в ходе горячей прокатки и частичная рекри-
сталлизация во время промежуточных отжигов.
Можно видеть, что текстура представлена рядом
ориентировок, характерных для текстур дефор-
мации ОЦК материалов, а именно, γ-fiber
{111}k110l и {111}k112l; и α-fiber {100}k110l, а также
η-fiber {110}k100l и {100}k001l.

Рис. 1. Схема термомеханической обработки в данной работе.
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Рис. 2. (a) Зависимость твердости от температуры отжига прокатанных образцов. Каждая точка соответствует 30-мин
отжигу при указанной температуре. (б), (в), (г) и (д) Верхний ряд – изображения микроструктуры, соответствующие
РЭМ сканам (е), (ж), (з), (и). Нижний ряд – рекристаллизационные карты, представляющие участки деформирован-
ной структуры (красный цвет), субструктуры (желтый цвет) и рекристаллизованной структуры (синий цвет) после
120 мин отжига при 900, 950 и 1000°C.
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Присутствие ориентировок Госсовского типа
в текстуре горячей прокатки характерно для ОЦК
сплавов; в то же время наличие {100} k001l кубиче-
ской ориентации нехарактерно. Наблюдаются
полосы сдвига с {100}k110l ориентировками, мож-
но видеть, что кубические ориентировки главным
образом локализованы в пределах их границ.

Полюсная фигура {100} (рис. 3б) имеет размы-
тые максимумы, что соответствует {100}k110l ори-
ентационным компонентам со значительными от-
клонениями. Отсутствие ориентировок, которые
обычно более сильно выражены, чем другие ком-
поненты текстуры холодной деформации ОЦК
материалов, например, {111}k112l, обусловлено
отжигом при 600°C перед окончательной холодной
деформацией. Причина этого состоит в том, что
{111}k112l компонента исчезает значительно

быстрее в процессе отжига в сравнении с
{100}k110l компонентой – из-за большой величи-
ны запасенной энергии деформации ES, в соот-
ветствии с известным ориентационным соотно-
шением ЕS{110} > ЕS{111} > ЕS{112} > ЕS{100} [22]. В
соответствии с этим, ориентировки {100}k110l об-
ладают наименьшим стимулом в первичной ре-
кристаллизации и сохраняют свое присутствие в
текстуре деформации после промежуточных от-
жигов. Следует также отметить, что в текстуре
прокатки присутствует много желаемых кубиче-
ских и Госсовских (η-fiber) ориентировок.

Хотелось бы особо подчеркнуть два основных
явления. Первое – это сильная компонента
{100}k110l при малом количестве γ-fiber, а второе,
не характерная для текстуры деформации ОЦК-
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сплавов, – наличие значительной доли ориенти-
ровок {100}k001l.

Эволюция текстуры по мере роста температу-
ры рекристаллизационного отжига показана на
рис. 4. Более того, отдельно представлены только
k100l // НП (красные) и k110l // НП (зеленые)
ориентационные компоненты. Они необходимы
для оценки конкуренции η-текстуры и α-тексту-

ры, желательной и нежелательной с точки зрения
высокой магнитострикции, соответственно.

После рекристаллизации при 900°C, структура
имеет полосовой характер, сохранившийся по-
сле деформации, и содержит крупные субструк-
турные участки (желтый цвет на рис. 2ж) и не-
большие деформированные участки (красный
цвет на рис. 2ж). Стоит отметить, результаты

Рис. 3. (а) EBSD ориентационная карта с обозначенными цветом направлениями параллельными направлению про-
катки образцов сплава (Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1: для соответствующего прокатанного образца; полюсная фигура {001},
где отмечены идеальные положения ориентировки {100}k110l – б.
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Рис. 4. Ориентационные карты для рекристаллизованных образцов при разных температурах; красные участки соот-
ветствуют областям с {k100l // НП ± 15°} ориентировкой; зеленые – {k110l // НП ± 15°}.
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EBSD показывают, что текстура в образце, ото-
жженном при 900°C более сложна в сравнении с
другими образцами, из-за присутствия на изоб-
ражениях структуры неопределенных цветовых
оттенков, соответствующих различным компо-
нентам . Это может быть связано с незавершенно-
стью первичной рекристаллизации и с неокон-
ченным поворотом зерен. В то же время видно,
что размер η-зерен увеличивается и объемная до-
ля таких зерен значительно больше, чем для про-
катанных образцов. Это обусловлено присутстви-
ем большого количества зерен такой ориентиров-
ки в исходной текстуре деформации. Стоит
отметить, что однородность размера зерен и их
распределения в образце, отожженном при
1000°C, выше в сравнении с другими образцами.
При увеличении температуры отжига, структура
становится более однородной, а зерна становятся
более равноосными. Текстура после отжига при
1000°C состоит из компонент {100}k001l,
{110}k001l, {110}k112l, {123}k111l и {123}k634l. Одна-
ко текстура сохранила приблизительно такое же
соотношение ориентировок k100l/k110l. Несмот-
ря на обилие кубических и Госсовских ориенти-
ровок, которые способны выступать в качестве
зародышей рекристаллизации, их интенсивный
рост в процессе рекристаллизации не был отмечен
при различных температурах. Факт присутствия за-
родышей некой ориентации не гарантирует их рост
при дальнейшем отжиге. Для предпочтительного
роста необходима высокая мобильность межзерен-
ных границ. Разориентация зародышей и деформи-
рованной матрицы играет здесь важную роль. Из-
вестно, что η-зерна способны к росту с поглощени-
ем деформированных зерен с γ-ориентацией. В
нашем эксперименте, после деформации количе-
ство γ-зерен было невелико, но было большое ко-
личество α-зерен, которые имеют неблагоприят-
ную разориентацию с кубической ориентиров-
кой. Это предопределило ограниченный рост
η-зерен. Еще одной важной причиной является
низкий фактор зарождения (N) η-зерен. Фактор
зарождения зерен определяется геометрической
моделью N = Rλ/d, где R, d и λ – поверхностная
доля, размер зерна и расстояние между соседни-
ми центрами зарождения для рекристаллизован-
ной текстуры, соответственно [28]. Это соотно-
шение позволяет нам оценить возможный вклад
конкретной ориентационной компоненты в тек-
стуру рекристаллизации. Оно может дать инфор-
мацию о способности η-зерен поглощать γ- или
даже α-деформированные зерна. Так как η-зер-
на локализуются в определенных областях, соот-
ветствующая величина λ|| невелика.

Результаты исследования магнитострикции
литых, прокатанных и отожженных образцов пред-
ставлены на рис. 5a. Как можно видеть, снижение

магнитострикции наблюдается после прокатки.
Этот эффект может быть связан с неблагоприят-
ной текстурой и присутствием дефектов. Также
при прокатке возникают внутренние напряже-
ния, что в итоге приводит к снижению подвижно-
сти стенок магнитных доменов.

После отжигов при 900, 950 и 1000°C в течение
2 ч, величина магнитострикции увеличивается.
Поскольку текстура остается почти неизменной,
главной причиной этого явления является увели-
чение степени релаксации напряжений по мере
роста температуры (см. рис. 2), что и приводит к
увеличению магнитострикции. Следует заметить,
что намагниченность прокатанного образца выхо-
дит на насыщение при приблизительно вдвое

Рис. 5. Магнитострикционная деформация (λII) как
функция магнитного поля (а) и (б) dλ/dH как функ-
ция магнитного поля для сплавов
(Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1 в литом и прокатанном со-
стояниях, а также после отжига при 900°C, 2 ч; 950°C,
2 ч; и 1000°C, 2 ч.
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большем поле (~450 Э) в сравнении с отожженны-
ми образцами (~250 Э).

Более высокое значение намагниченности на-
сыщения прокатанного образца также свидетель-
ствует о негативном влиянии дефектов после
прокатки, снижающих подвижность доменных
стенок. На рис. 5б также видно, что скорость из-
менения величины магнитострикции как функ-
ции магнитного поля для отожженного при
1000°C образца значительно больше в сравнении
с другими образцами, в то же время, скорость ро-
ста магнитострикции является минимальной для
прокатанного образца даже в сравнении с образ-
цом в литом состоянии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Текстура деформации с значительной долей

кубической {100}k001l и Госсовской {110}k001l
ориентационных компонент была получена в
сплаве (Fe83.4Ga16.6)99.9(NbC)0.1 с использованием
режимов прокатки, предложенных в данной ста-
тье. После первичной рекристаллизации значи-
тельная доля η компоненты структуры сохрани-
лась. В то же время, условия для селективного ро-
ста зерен этой ориентации не были достигнуты.
Это привело к ограниченному росту зерен желае-
мой ориентации с повышением температуры от-
жига. Повышенное значение магнитострикции
литого образца в сравнении с прокатанным образ-
цом может быть объяснено влиянием деформации
на подвижность магнитных доменов. Подвиж-
ность магнитных доменов значительно возрастает
после высокотемпературного отжига (при 1000°C,
в течение 2 ч). Именно поэтому магнитострикция
увеличивается без существенного изменения тек-
стуры при отжиге прокатанных образцов.
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Методом ориентационной микроскопии (EBSD) исследована структура аустенитной нержавеющей
стали, содержащей 18 мас. % Cr и 9 мас. % Ni, после длительной эксплуатации при повышенных
температурах и нейтронном облучении. В образцах в процессе их бездеформационной резки ча-
стично реализовывалось сдвиговое γ → α-превращение. Распад аустенита происходил под дей-
ствием изотропных напряжений, направленных нормально к исследуемой поверхности. Прове-
ден сравнительный анализ точности выполнения ориентационных соотношений (ОС) в процессе
γ → α-превращения: Курдюмова–Закса, Нишиямы–Вассермана, Грегори–Трояно и других. Уста-
новлено, что в данном случае превращение наиболее точно описывается ОС Грегори–Трояно. По-
казано, что зарождение α-фазы происходило на когерентных двойниковых границах (Σ3 в модели
решетки совпадающих узлов) между зернами аустенита, что определило варианты действующих ОС
и однозначную кристаллографическую ориентацию зерен α-фазы.

Ключевые слова: фазовые превращения, аустенитные нержавеющие стали, феррит, ориентационная
микроскопия, ориентационные соотношения, специальные границы
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ВВЕДЕНИЕ
Сдвиговое фазовое превращение (ФП) аусте-

нита в сталях и сплавах на основе железа играет
ключевую роль в формировании структур, харак-
теризующихся уникальным комплексом прочност-
ных и пластических свойств [1–5]. Однако до на-
стоящего времени основные аспекты ФП, включая
кристаллографические, остаются не до конца по-
нятными [6–10]. Повышенный интерес исследова-
телей к ориентационным соотношениям (ОС) меж-
ду исходной и конечной фазами [10–22] связан,
прежде всего с тем, что ОС, как некие “следы”,
оставленные превращением, отражают механизм
трансформации кристаллических решеток. Так-
же ОС в совокупности с морфологией продуктов
распада указывают на определенные особенно-
сти превращений, реализующиеся при различных
условиях [2, 11–18]. С практической точки зрения
интерес к кристаллографии ФП определяется от-
крывающимися возможностями по управлению
текстурой, и, соответственно, анизотропией фи-
зико-механических свойств функциональных ма-
териалов и изделий [23, 24].

Наличие кристаллографически обусловленных
высокоугловых границ с особыми свойствами,
например, специальных границ в модели решетки
совпадающих узлов в фазе с ГЦК-решеткой [23, 25],
может влиять на механизмы зарождения, направ-
ленность и интенсивность фазового [24] или струк-
турного превращений [26] в металлическом из-
делии. Очевидно, что понимание взаимосвязи
структуры границ с зарождением новой фазы и
действующими ориентационными соотношения-
ми позволяет значительно расширить наши пред-
ставления о механизмах сдвиговых превращений
и возможных способах управления ими.

Данная работа посвящена исследованию кри-
сталлографических особенностей γ–α-превраще-
ния, проходящего на высокоугловых специаль-
ных границах, широко представленных в исходной
структуре аустенита нержавеющей стали Х18Н9.

МЕТОДИКА
В качестве материала для исследований ис-

пользовали образцы бесшовной трубы из нержа-
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веющей аустенитной стали Х18Н9, длительное
время (более 30 лет) находившейся при повышен-
ных температурах – 370–430°С и нейтронном об-
лучении. Предварительно проведенное исследо-
вание [27] на образцах, бездеформационно выре-
занных из изделия, показало, что на их взаимно
перпендикулярных поверхностях, возникшая α-
фаза с ОЦК-решеткой, характеризовалась нали-
чием аксиальной текстуры k111l, ось которой явля-
лась нормальной к плоскости разреза. Это позво-
лило утверждать, что распад аустенита происхо-
дил под действием изотропных напряжений,
связанных с радиационным распуханием изделия
(формированием радиационной пористости) [28],
в момент релаксации напряжений при разрезе.

Исследование структуры проводили на раст-
ровом микроскопе Tescan Mira3, оснащенным
приставкой EBSD NordlysNano анализа фирмы
Oxsford Instruments, при ускоряющем напряже-
нии 20 кВ. Шаг сканирования – 0.5 мкм. Погреш-
ность определения ориентации кристаллической
решетки – не более ±1° (в среднем ±0.6°). Мало-
угловые границы (МУГ) между локальными объе-
мами строились на ориентационных картах при ра-
зориентациях от 2° до 10°: толщина на рисунках –
1 пиксел. При разориентациях ≥10° проводились
высокоугловые границы (ВУГ): толщина на рис. –
2 пикселя. Выявление границ решетки совпадаю-
щих узлов (РСУ) между зернами осуществлялось
построением их на ориентационных картах с уче-
том заложенного в программное обеспечение стан-
дартного критерия Брендона ±∆Θ. Для каждой
РСУ-границы он составляет конкретную величи-
ну: ∆Θ = 15°/(Σn)1/2, где Σn – количество совпада-
ющих узлов при наложении трехмерных решеток.
Также использовали возможности программного
обеспечения по уменьшению критерия ∆Θ до 1°.

Разориентацию между кубическими решет-
ками аустенита и α-фазы определяли по матри-
це поворота R, полученной из соотношения F =
= RA. Матрица F описывает ориентацию продук-
та превращения (мартенсит или бейнит), матри-
ца А описывает исходную ориентацию аустенита.
Матрицы F и A вычисляли из эксперименталь-
но определенных EBSD-углов Эйлера для соот-
ветствующих фаз. Для определения действую-
щего варианта ОС полученную матрицу поворота
R сравнивали со всеми вариантами ОС Курдюмо-
ва–Закса (24), ОС Нишиямы–Вассермана (12),
ОС Гренингера–Трояно (24) и ОС из [15, 16] по
формуле, использованной в работах [29, 30]:

(1)

где в качестве T использована матрица Т1, описы-
вающая вариант сдвигового γ → α-превращения:

–1 ,ij j iH C R C T=

– для ОС Курдюмова–Закса (К–З): (111)γ || (011)α;

– для ОС Нишиямы–Вассермана (Н–В):
(111)γ||(011)α; 

– для ОС Гренингера–Трояно (Г–Т):
(111)γ||(011)α; 

– для ОС, полученного в работах Гундырева В.М.,
Зельдовича В.И., Счастливцева В.М. [15–17]:
(1, 1.0212, 1.0141)γ || (011)α; 

а в качестве Сi(Сj) – матрицы типа  опи-

сывающие в общем случае 24 симметрических
поворота в кубической решетке: i (j) = 1, 2, …, 24.

Для каждой матрицы разориентации Н, с уче-
том полного ряда ее симметрических вариантов,
производили расчет значений углов Θ и осей раз-
ворота [uvw], используя известные математиче-
ские формулы:

(2)

(3)
где hij – элементы матрицы Н.

В полученных наборах вариантов значений па-
раметров разориентации (угол и ось разворота),
относящихся к одной матрице Н, выбирали толь-
ко один вариант с наименьшим значением угла Θ.
Матрицу Т, соответствующую данному варианту,
принимали за матрицу ОС, наиболее близкого к
действующему, а угол Θ за отклонение экспери-
ментального ОС от теоретического.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Структура γ-фазы представлена крупными ре-

кристаллизованными зернами с двойниками от-

γ α[101] || [1 11] .

К З
1

0.742 0.667 0.749
Т 0.650 0.742 0.167 ;

0.167 0.075 0.983

−
− − 

 = −
  
 

γ α[2 1 1] || [0 11] .

Н В
1

0 0.707 0.707
Т 0.169 0.697 0.697 ;

0.986 0.120 0.120

−
− 

 = −
  
 

γ α[12, 5,17] || [7,17,17] .

Г Т
1

0.727 0.686 0.041
Т 0.672 0.722 0.168 ;

0.145 0.095 0.985

−
− − 

 = −
  
 

γ α[1,1.1138,2.1077] || [0 11] .

1

0.724 0.689 0.020
Т 0.130 0.107 0.986 ;

0.677 0.717 0.167

− 
 =
  − 

1 0 0
0 1 0 ,
0 0 1

 
 
  
 
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жига и спрямленными границами (рис. 1a). В зер-
нах нераспавшегося аустенита наблюдается низ-
кая плотность дислокаций – практически полное
отсутствие МУГ с разориентациями более 2°. Ос-
новную долю высокоугловых границ составляли
РСУ-границы Σ3 (рис. 1б, 1г). Следует отметить,
что граница Σ3 не только “выделяла” двойники ре-
кристаллизации, но также фиксировалась меж-
ду зернами γ-фазы. Все границы Σ3 в нераспав-
шемся аустените являются практически точными,
имеющими отклонения от идеальных не более 1°.
Столь высокая кристаллографическая точность
границ Σ3 наблюдалась ранее у двойников рекри-
сталлизации в меди [31].

Распад аустенита происходил крайне неодно-
родно (рис. 1a): в некоторых зернах γ-фазы пре-
вращение реализовалось полностью; в других –
превращение прошло только в “двойниковой” их
части; также наблюдались зерна γ-фазы, в которых
превращение не реализовалось или только нача-
лось. На начальной стадии превращения наблюда-
лась линзоподобная форма зародышей α-фазы:
либо симметричная с длинной осью, параллель-
ной ВУГ, на которых произошло формирова-
ние данных кристаллов; либо ассиметричная с
длинной осью, расположенной под углом к ВУГ.
В зернах α-фазы, которые полностью заменили
γ-фазу, фиксировалась высокая плотность дисло-
каций, выраженная в большом количестве МУГ,
зачастую параллельных друг другу (рис. 1а).

Практически все зародыши α-фазы сформи-
ровались на границах РСУ между зернами γ-фа-
зы, причем доминирующее большинство зароды-
шей – на границах Σ3 (когерентных двойнико-
вых), что согласуется с результатами работы [4].
Часто наблюдалось формирование нескольких за-
родышей α-фазы на одной ВУГ γ-фазы. Все заро-
дыши α-фазы, образовавшиеся на одной границе
γ-фазы, характеризовались практически одной и
той же кристаллографической ориентацией. Та-
ким образом, сформированный в дальнейшем в
результате роста отдельных зародышей пакет кри-
сталлитов α-фазы будет содержать только МУГ,
разделяющие кристаллиты близких ориентаций.

Сформированная в результате распада аусте-
нита α-фаза характеризовалась наличием акси-
альной текстуры k111l [27], ось которой являлась
нормальной к анализируемой поверхности образ-
ца. Это предполагало наличие определенного на-
пряженного состояния в момент γ–α-превраще-
ния. Важно отметить, что в текстуре α-фазы ори-
ентировку k111l преимущественно формировали
области, в которых распад аустенита прошел мак-
симально далеко. То есть текстура α-фазы в дан-
ном случае свидетельствовала о выраженной кри-
сталлографической направленности превращения,
инициированной как исходными ориентировка-

Рис. 1. Микроструктура стали Х18Н9 с незавершен-
ным распадом γ-фазы, выявленная с использованием
метода обратно рассеянных электронов (EBSD): а –
ориентационный контраст; б, в – спектры межкри-
сталлитных границ в γ- и α-фазах, соответственно;
г, д – спектры специальных границ в в γ- и α-фазах,
соответственно.
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ми зерен γ-фазы, так и действием напряжений,
направленных нормально к поверхности изделия.

В спектре РСУ-границ α-фазы (рис. 1д) замет-
ное преимущество имели Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с,
Σ41с. В работах [32, 33] показано, что появление
данного спектра является результатом мартенсит-
ного фазового превращения в соответствии с ОС,
промежуточными между ОС К–З и ОС Н–В.

При зарождении новой α-фазы на границе
зерна γ-фазы связь между кристаллографически-
ми базисами решеток α-фазы (F) и одного из кри-
сталлитов γ-фазы (A1) задается соотношением F =
= Т1A1, где Т1 матрица некоторых ОС (например,
ОС Н–В, К–З, Г–Т или др.). Для того чтобы за-
родыш α-фазы F находился в ОС к обоим зернам
(благоприятном для зарождения и роста в оба зер-
на γ-фазы) необходимо, чтобы произведение мат-
рицы Т3, связывающей базисы решеток A1 и A2 –
A1 = Т3A2, на матрицу Т1 (Т2 = Т1Т3) также дало
матрицу ОС (одну из всех возможных вариантов,
но отличную от Т1). Очевидно, что это возможно
если Т3 близка к одной из матриц, описывающих
разориентацию между 11 (для ОС Н–В) или 23
(для К–З, Г–Т или ОС из [15, 16]) возможными
ориентировками α-фазы, которая образуется по
соответствующим ОС. Т.е. в общем случае зарож-
дение α-фазы должно происходить на границах

γ-фазы, которые имеют углы разориентации из
полного набора возможных углов между ориен-
тировками α-фазы, образованными по действую-
щим ОС (Н–В, К–З, Г–Т или др.). Этому меха-
низму в полной мере отвечает зарождение новой
фазы на границах РСУ Σ3 γ-фазы (выделенные
области на рис. 2). Данный тип границ зерен пре-
обладает в спектре разориентаций возможных ори-
ентировок α-фазы (рис. 1д).

В табл. 1 показаны результаты кристаллогра-
фического анализа типичных случаев зарождения
α-фазы на границах РСУ Σ3 γ-фазы, выделенных
на рис. 1а. Во всех рассмотренных случаях откло-
нение экспериментальных ОС от ОС К–З, ОС
Н–В, ОС Г–Т и ОС из [15, 16] не превышает 4°,
т.е. полностью согласуется с предполагаемым
механизмом зарождения. Лучшее согласие с экс-
периментальными данными наблюдается для ОС
Г–Т (табл. 1). Габитусные плоскости γ-фазы,
определенные по следам выходов межфазных гра-
ниц на анализируемую поверхность c точностью
до ~1° для всех случаев (I–IV), описываются ин-
дексами {259}, характерными для линзовидного
мартенсита, образующегося в высоколегирован-
ных сплавах с низкой мартенситной точкой.

Зарождение новой фазы на границах РСУ Σ3γ
имеет общие закономерности. Во всех рассмот-
ренных случаях плоскость превращения в действу-

Рис. 2. Кристаллография зарождения α-фазы на Σ3-границах γ-фазы (EBSD): а–г – области, указанные на рис. 1а, с
обозначением следов плоскостей (сплошная линия) и направлений (прерывистая линия), участвующих в превраще-
нии (слева), и ориентаций кристаллической решетки фаз относительно системы координат образца в виде элементар-
ных кубических ячеек и углов Эйлера (справа) а – область I; б – II; в – III; г – IV.
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ющих ОС практически точно совпадает с плоско-
стью {111} когерентной двойниковой границы РСУ
Σ3 (рис. 2, табл. 1). При этом направление, входя-
щее в ОС в γ, составляет угол ~90° с кристаллогра-
фическим направлением нормальным к поверх-
ности образца и имеет минимальное отклонение
от направления k112lγ, входящего в соответствую-
щее ОС Н–В (табл. 2).

Полученный результат в полной мере объяс-
няется реализацией превращения по механизму,
предложенному в работах [15–17] в рамках фено-
менологической теории мартенситного превра-
щения (ФТМП). Исходя из данного механизма,
сдвиговая деформация решетки при мартенсит-
ных превращениях ГЦК → ОЦК вначале проис-
ходит по той же плоскости и тому же направле-
нию, что и при двойниковании (первый сдвиг
Курдюмова–Закса). Затем происходит чистая де-
формация, главные оси которой совпадают с на-
правлением сдвига, с нормалью к плоскости сдви-
га и с поперечным им направлением (типа k110lγ).
При этом, согласно этой модели, наибольшая чи-
стая деформация растяжением наблюдается по
направлению типа k110lγ, которое во всех случаях
составляет минимальный угол с направлением нор-
мальным к поверхности образца (рис. 2, табл. 2).
Т.е. максимально в данном случае способствует
релаксации напряжений, связанных с радиаци-
онным распуханием изделия, по оси нормальной
к плоскости разреза. Учитывая некоторую на-
копленную плотность дислокаций в направлении
двойникового сдвига (несмотря на то, что это двой-
ники отжига) и отсутствие его асимметрии в ГЦК-
решетке, с большой долей вероятности первона-
чальная сдвиговая деформация решетки при фа-
зовом превращении на границе РСУ Σ3 должна
происходить в антидвойниковом направлении.

Деформация при инвариантной решетке в рас-
сматриваемом случае происходит в мартенсите
сдвигом по системе типа  который мо-
жет реализовываться скольжением для пакетного
(реечного) мартенсита или двойникованием для
двойникованного [15–17]. Отметим что, двойни-
ковая реализация сдвиговой деформации при ин-
вариантной решетке позволяет объяснить высо-

(112)[1 1 1],

кую плотность границ РСУ Σ3 в α-фазе в наблюда-
емом случае (рис. 1д). Очевидно, что реализация
подобных механизмов зарождения ограничивает
набор возможных вариантов ОС по отношению к
γ-фазе, а также накладывает ограничение на ко-
личество ориентировок новой α-фазы. При нали-
чии выраженной текстуры в γ-фазе, в α-фазе так-
же будет сформирована текстура, взаимосвязан-
ная с исходной.

ВЫВОДЫ
Установлено, что распад аустенита в стали

Х18Н9 наиболее точно описывается ОС Грегори–
Трояно. Показано, что зарождение зерен α-фазы
происходило на когерентных двойниковых гра-
ницах (Σ3 в модели решетки совпадающих узлов)
между зернами аустенита, что определило вари-
анты действующих ОС и однозначную кристал-
лографическую ориентацию зерен α-фазы.

Авторы выражают признательность за содей-
ствие программе поддержки ведущих университе-
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ности № 211 Правительства РФ № 02.А03.21.0006.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Shukla R., Ghosh S.K., Chakrabarti D., Chatterjee S.

Microstructure, texture, property relationship in ther-
mo-mechanically processed ultra-low carbon micro al-
loyed steel for pipe line application // Mater. Sci. Eng.
2013. V. 587. № 10. P. 201–208.

2. Gong W., Tomota Y., Adachi Y., Paradowska A.M., Kelle-
her J.F., Zhang S.Y. Effects of ausforming temperature
on bainite transformation, microstructure and variant
selection in nanobainite steel // Acta Mater. 2013. V. 61.
№ 11. P. 4142–4154.

3. Zilnyk K.D., Oliveira V.B., Sandim H.R.Z., Möslang A.,
Raabe D. Martensitic transformation in Eurofer-97 and
ODS-Eurofer steels: A comparative study // J. Nuclear
Mater. 2015. V. 462. P. 360–367.

4. Nakada N., Ito H., Matsuoka Y., Tsuchiyama T., Taka-
ki S. Deformation-induced martensitic transformation
behavior in cold-rolled and cold-drawn type 316 stain-
less steels // Acta Mater. 2010. V. 58. № 3. P. 895–903.

5. Cho L., Seo E.J., Bruno C. De Cooman B.C. Near-
Ac3 austenitized ultra-fine-grained quenching and

Таблица 2. Кристаллогеометрические характеристики зарождения α-фазы на Σ3-границах γ-фазы

Близкое ОС 
(табл. 1)

Угол, град, между направлением в γ-фазе,
входящем в ОС, и направлением нормальным
к поверхности образца, для области (рис. 1а)

Угол, град, между направлением в 
γ-фазе, входящем в ОС, и 

направлением k112lγ в ОС Н–В, для 
областей I–IV (рис. 1а)I II III IV

К–З 116.1 74.2 42.5 97.7 30
Н–В 86.1 85.9 72.5 72.4 0
Г–Т 99.5 80.4 59.1 83.6 13.4
Из [15, 16] 95.7 93.3 74.2 109.1 1.8



430

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 4  2021

ЛОБАНОВ и др.

partitioning (Q&P) steel // Scripta Mater. 2016. V. 123.
P. 69–72.

6. Zhang M.-X., Kelly P.M. Crystallographic features of
phase transformations in solids // Progress in Mater.
Sci. 2009. V. 54. P. 1101–1170.

7. Разумов И.К., Горностырев Ю.Н., Кацнельсон М.И.
К теории фазовых превращений в железе и стали
на основе первопринципных подходов // ФММ.
2017. Т. 118. № 4. С. 380–408.

8. Кащенко М.П., Чащина В.Г., Кащенко Н.М., Бело-
слудцева Е.С., Пушин В.Г., Уксусников А.Н. Дина-
мические сценарии формирования мартенсита с
габитусами {110} в сплаве Ni50Mn50 // ФММ. 2019.
Т. 120. № 4. С. 853–860.

9. Кащенко М.П., Кащенко Н.М., Чащина В.Г. Влия-
ние изменения длин волн коротковолновых сме-
щений на формирование фрагмента двойниковой
структуры тонкопластинчатых кристаллов α-мар-
тенсита // ФММ. 2018. Т. 119. № 1. С. 3–8.

10. Decocker R., Petrov R., Gobernado P., Kestens L. Quan-
titative Evaluation of the Crystallographic Relation in a
Martensitic Transformation in an Fe–28% Ni alloy //
Evolution of Deformation Microstructures In 3D.
Proc. of 25th RisØ International Symposium on Mate-
rials Science. 2004. P. 275–281.

11. Kitahara H., Ueji R., Tsuji N., Minamino Y. Crystallo-
graphic features of lath martensite in low-carbon steel //
Acta Mater. 2006. V. 54. P. 1279–1288.

12. Shibata A., Jafarian H., Tsuji N. Microstructure and
Crystallographic Features of Martensite Transformed
from Ultrafine-Grained Austenite in Fe24Ni0.3C Alloy //
Mater. Trans. 2012. V. 53. № 1. P. 81–86.

13. Tomida T., Wakita M. Transformation Texture in Hot-
rolled Steel Sheets and Its Quantitative Prediction //
ISIJ International. 2012. V. 52. № 4. P. 601–609.

14. Kraposhin V., Jakovleva I., Karkina L., Nuzhny G., Zub-
kova T., Talis A. Microtwinning as a common mecha-
nism for the martensitic and pearlitic transformations //
J. Alloys Compounds. 2013. V. 577S. P. 30–36.

15. Гундырев В.М., Зельдович В.И. Кристаллографиче-
ский анализ мартенситного ГЦК → ОЦТ превра-
щения в высокоуглеродистой стали // ФММ. 2014.
Т. 115. № 10. С. 1035–1042.

16. Гундырев В.М., Зельдович В.И., Счастливцев В.М.
Кристаллографический анализ мартенситного
превращения в среднеуглеродистой стали с па-
кетным мартенситом // ФММ. 2016. Т. 117. № 10.
С. 1052–1062.

17. Гундырев В.М., Зельдович В.И., Счастливцев В.М.
Ориентационные соотношения и механизм мар-
тенситного превращения в среднеуглеродистой
стали с пакетным мартенситом // Известия РАН.
Серия физическая. 2017. Т. 81. № 11. С. 1435–1441.

18. Калетина Ю.В., Кабанова И.Г., Фролова Н.Ю.,
Гундырев В.М., Калетин А.Ю. Кристаллографиче-
ские особенности структуры мартенсита сплава
Ni47Mn42In11 // ФТТ. 2017. Т. 59. № 10. С. 1984–1991.

19. Yardley V.A., Payton E.J. Austenite–martensite/bainite
orientation relationship: characterisation parameters
and their application // Mater. Sci. Techn. 2014. V. 30.
№ 9. 1125–1130.

20. Cayron C. One-step model of the face-centred-cubic to
body-centred-cubic martensitic transformation // Acta
Cryst. 2013. V. A69. P. 498–509.

21. Koumatos K., Muehlemann A. A Theoretical Investiga-
tion of Orientation Relationships and Transformation
Strains in Steels // arXiv:1604.05270v2 [cond-mat.mtrl-
sci]. 21 Jun 2016. 27 p.

22. Mao G., Cayron C, Mao X., Cao R., Logé R., Chen J.
Morphological and Crystallographic Characteristics of
Structure in a Low-Carbon Iron–Nickel Alloy // Crys-
tals. 2018. V. 8. P. 468(1–11).

23. Пышминцев И.Ю., Струин А.О., Гервасьев А.М., Ло-
банов М.Л., Русаков Г.М., Данилов С.В., Арабей А.Б.
Влияние кристаллографической текстуры бейнита
на разрушение листов трубных сталей, получен-
ных контролируемой термомеханической обра-
боткой // Металлург. 2016. № 4. С. 57–63.

24. Лобанов М.Л., Бородина М.Д., Данилов С.В., Пыш-
минцев И.Ю., Струин А.О. Текстурная наслед-
ственность при фазовых превращениях в малоуг-
леродистой низколегированной трубной стали после
контролируемой термомеханической обработки //
Изв. вузов. Черная металлургия. 2017. Т. 60. № 11.
С. 910–918.

25. Rollett A., Humphreys F., Rohrer G.S., Hatherly M. Re-
crystallization and Related Annealing Phenomena:
Second Edition. Elsevier Ltd. 2004. 658 p.

26. Лобанов М.Л., Логинов Ю.Н., Данилов С.В., Голо-
вин М.А., Карабаналов М.С. Влияние скорости горя-
чей прокатки на структурно-текстурное состояние
плиты алюминиевого сплава системы Al–Si–Mg //
МиТОМ. 2018. № 5. С. 49–54.

27. Pastukhov V.I., Kozlov A.V., Lobanov M.L. Crystallo-
graphic Peculiarities of Shear α–γ Transformation in Aus-
tenitic Stainless Steel in the High Temperature Area //
Trans Tech Publications. Solid State Phenomena. 2018.
V. 284. P. 253–258.

28. Pastukhov V.I., Averin S.A., Panchenko V.L., Portnykh I.A.,
Freyer P.D., Giannuzzi L.A., Garner F.A. Application of
backscatter electrons for large area imaging of cavities
produced by neutron irradiation // J. Nuclear Mater.
2016. V. 480. P. 289–300.

29. Кабанова И.Г., Сагарадзе В.В. Статистический ана-
лиз взаимных разориентаций кристаллов аусте-
нита (мартенсита) после мартенситных γ → α → γ
(α → γ → α) превращений // ФММ. 1999. Т. 88. № 2.
С. 44–52.

30. Терещенко Н.А., Яковлева И.Л., Кабанова И.Г., Мир-
заев Д.А. Специальные разориентации в низкотем-
пературном бейните высокоуглеродистой марганец-
кремнистой стали, полученном в изотермических
условиях // ФММ. 2019. Т. 120. № 9. С. 954–961.

31. Зорина М.А., Лобанов М.Л., Макарова Е.А., Руса-
ков Г.М. Текстура первичной рекристаллизации в
ГЦК-металле с низкой энергией дефекта упаков-
ки // МиТОМ. 2018. № 5. С. 55–63.

32. Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А., Бели-
ков С.В., Карабаналов М.С., Струина Е.Р., Герва-
сьев А.М. Исследование специальных разориента-
ций в реечном мартенсите низкоуглеродистой стали
методом ориентационной микроскопии // ФММ.
2016. Т. 117. № 3. С. 266–271.

33. Сухомлин Г.Д. Большеугловые низкоэнергетические
границы в мартенситных структурах доэвтектоид-
ных сталей // Металлофиз. новейшие технол. 2013.
Т. 35. № 8. С. 1109–1122.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2021, том 122, № 4, с. 431–445

431

ЭВОЛЮЦИЯ МИКРОСТРУКТУРЫ ПОВЕРХНОСТНОГО СЛОЯ 
КОМПОЗИТА ЛИТОГО МАГНИЕВОГО СПЛАВА МАРКИ ZK60

С ДИСПЕРСНЫМИ ЧАСТИЦАМИ SiC В ПРОЦЕССЕ
ОБРАБОТКИ ТРЕНИЕМ С ПЕРЕМЕШИВАНИЕМ

© 2021 г.   М. Вигнеш Кумарa, *, Ар. Веераппанa, Г. Падманабанb, В. Баласурраманьянb

aКафедра технологии машиностроения, Национальный технологический институт-“Тричи”,
Тричинаполи, Тамилнад, 620015 Индия

bИсследовательский Центр по соединению материалов, Отдел технологии машиностроения, 
Университет Аннамалай, Аннамалай, Тамилнад, 608002 Индия

*e-mail: vigneshkumaar@gmail.com
Поступила в редакцию 11.05.2020 г.

После доработки 25.08.2020 г.
Принята к публикации 16.12.2020 г.

В промышленном производстве легких конструкционных материалов, использование литого маг-
ниевого сплава марки ZK60 (Mg–5.4Zn–0.7Zr в мас. %) играет немаловажную роль в замене сплавов
на основе алюминия. Поскольку износостойкость и фрикционные свойства магниевых сплавов не-
высоки, весьма существенным оказывается использование технологии поверхностного упрочнения
для улучшения свойств. Обработка трением с перемешиванием (FSR/ОТП) является одной из наи-
более перспективных термомеханических методик улучшения поверхностных свойств материалов
за счет измельчения их зеренной структуры. Настоящее исследование проведено с целью выяснить
влияние скорости перемещения ОТП-насадки (в пределах от 5 до 25 мм/мин) на формирование зо-
ны фрикционной обработки в литом магниевом сплаве ZK60 и в сплаве, армированном дисперсны-
ми частицами карбида кремния (ZK60/SiC). Установлено, что ОТП при скорости перемещения ин-
струмента 10 мм/мин привела к максимальной величине твердости (121.2 HV) и наиболее однород-
ному распределению частиц в зоне воздействия. Это связано с диспергированием структуры и
зернограничным упрочнением. Вместе с тем, в данном исследовании методом конечных элементов
изучено соответствующее распределение температур при ОТП магниевого сплава ZK60. Результат
моделирования дал значение максимальной температуры 462°C, что заметно ниже температуры
плавления исследованного материала.

Ключевые слова: метод конечных элементов (МКЭ), аттестация микроструктуры, поверхностно-
упрочненные композиты, обработка трением с перемешиванием, магниевый сплав
DOI: 10.31857/S0015323021040045

1. ВВЕДЕНИЕ
Отличительными свойствами магниевых (Mg)

сплавов являются высокие значения их удельной
прочности, пригодность к переработке для повтор-
ного использования, а также невысокое значе-
ние их удельного веса. К примеру, неравномерно
упрочненные магниевые композиты применимы
для терморегулирования. В автомобилестроении
для производства тормозных барабанов, тормоз-
ных роторов и приводных валов в основном ис-
пользуются композиты из магниевого сплава с
дисперсными частицами SiC в приповерхност-
ном слое металлической матрицы. Ожидается,
что в ближайшем будущем применение магние-
вых сплавов будет быстро расти, особенно в ав-
томобильной промышленности [1, 2]. Однако

твердость магниевых сплавов недостаточна для
расширения их внедрения. Для улучшения по-
верхностных свойств магниевых сплавов было
использовано множество методов. Такие спосо-
бы, как лазерный переплав, упрочнение наплав-
кой и т.д. используются для повышения свойств
поверхности. Но есть и некоторые недостатки
при использовании вышеупомянутых производ-
ственных процессов, такие как сопутствующие
образования вредных металлургических фаз и де-
фекты кристаллизации [3, 4].

Эти недостатки могут быть устранены, если
использовать обработку трением с перемешива-
нием, когда процесс осуществляется в твердом
состоянии (ниже температуры плавления мате-
риала). Обработка трением с перемешиванием
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(FSP/ОТР) является одним из перспективных
методов формирования приповерхностных нано-
композитных слоев в обрабатываемых материа-
лах. Часто ОТП практикуется для измельчения
зерна [5–9]. Оптимальный выбор технологиче-
ских параметров является ключевым фактором
для создания бездефектного материала. Разность
скоростей ОТП-насадки в процессе трении с пе-
ремешиванием сказывается на степени неодно-
родности измельчения структуры обрабатывае-
мого материала. Abdi с соавторами [10] и Feng с
соавторами [11] пришли к выводу, что основной
вклад в величину потока “взрыхляемого” матери-
ала определяется параметром, характеризующим
нормальное усилие ОТП-насадки. Также отмече-
но, что наличие пустот в мягкой области связа-
но со скоростью перемещения ОТП-насадки. Эта
скорость существенным образом сказывается на
формировании микроструктуры зоны, испытав-
шей воздействие. Hidetoshi и соавторы [12] отсле-
дили экспериментальными и численными мето-
дами распределение температуры в ОТП-матери-
але. Их результаты показали, что распределение
температуры сильно зависит от скорости переме-
щения ОТП-насадки, а также для более низкой
СП наблюдалась более высокое значение “пика”
температуры.

С целью изучения поведения потока материа-
ла в магниевых сплавах, особенно при обработке
трением с перемешиванием, был проведен ряд
исследований [13–17]. Во время процесса трения
с перемешиванием поведение потока материа-
ла зависит от многих параметров, таких как осе-
вое (нормальное) усилие и скорость вращения
ОТП-насадки, ее профиль, скорость ее переме-
щения, диаметр плеча и угол наклона ОТП-насад-
ки. Из многих технологических параметров ско-
рость перемещения является важным парамет-
ром, который оказывает наибольшее влияние на
тепловыделение. Скорость перемещения ОТП-
насадки оказывает наибольшее влияние на изме-
нение размера зерна в зоне обработки. Из при-
веденного выше анализа следует, что скорость
перемещения ОТП-насадки является значимым
технологическим параметром, определяющим по-

следующие характеристики поверхности компо-
зита и тепловыделение. Предыдущие исследова-
ния процесса фрикционного перемешивания
показали улучшение свойств (твердости и проч-
ности). Однако взаимосвязь между параметрами
процесса, микроструктурой в зоне перемешива-
ния, микротвердостью, качеством подвергаемой
ОТП-воздействию зоны и распределением частиц
еще не была систематически исследована.

Таким образом, в данном исследовании была
предпринята попытка оценить влияние микро-
структурной эволюции (различной скорости пе-
ремещения инструмента) на формирование зоны
сплава ZK60/SiC (с частицами карбида кремния),
испытывающей ОТП. Однако влияние размера
частиц и скорости перемещения ОТП-насадки на
поведение поверхностных слоев композитов нико-
гда не изучалось. В данной статье также рассматри-
вается взаимосвязь между значениями микротвер-
дости сплава ZK60 в зоне обработки фрикционным
перемешиванием и сплава ZK60/SiC (с частица-
ми карбида кремния) в зоне обработки фрикци-
онным перемешиванием. Кроме того, настоящая
работа посвящена усовершенствованию термиче-
ской модели для исследования микроструктур-
ных характеристик при ОТП сплава ZK60.

2. ЭКСПЕРИМЕНТ
В данном исследовании в качестве основного

материала использовали прокатанную пластину
толщиной 10 мм из литого магниевого сплава
ZK60. Эта пластина размерами 150 × 150 мм была
вырезана на фрезерном станке. В табл. 1–3 пред-
ставлены химический состав, а также механиче-
ские и термические свойства основного материа-
ла пластины. Частицы SiC имеющегося в продаже
порошка карбида кремния (чистоты 99%) имели
средний диаметр 10 мкм и использовались в каче-
стве армирующего наполнителя в магниевом
сплаве. Частицы карбида кремния помещали в
предварительно высверленные отверстия (1.5 ×
× 2 мм) в пластинах из литого сплава ZK60, под-
лежащих ОПТ. Эту обработку осуществляли с
помощью управляемой вручную машины, пред-
назначенной для сварки трением с перемешива-
нием. Размеры отверстий и конфигурация пла-
стин представлены на рис. 1.

Насадка, использованная в станке для ОТП,
была изготовлена из быстрорежущей стали, имев-
шей твердость 67 HRC. Была использована насад-
ка ПКЦ (конически-цилиндрическая с плоской

Таблица 1. Химический состав (в мас. %) магниевого
сплава марки ZK60

Zn Mn Fe Cu Si Ni Zr Mg

5.35 0.01 0.002 0.002 0.003 0.003 0.72 Ост.

Таблица 2. Механические свойства магниевого сплава марки ZK60

Предел текучести, МПа Предел прочности
на растяжение, МПа

Удлинение
в калибре 25 мм, %

Микротвердость по Виккерсу 
при нагрузке 500 г, HV

169 236 15.9 66



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 4  2021

ЭВОЛЮЦИЯ МИКРОСТРУКТУРЫ ПОВЕРХНОСТНОГО СЛОЯ 433

торцевой частью) типа. Детали профиля этой
ОТП-насадки представлены на рис. 1в. Отвер-
стия (для помещения в них частиц SiC) в пла-
стине выравнивали по осевой линии предстоя-
щего поступательного перемещения вращаю-
щейся ОТП-насадки. Для “запечатывания” этих
отверстий применялся “проход” безпиновой ци-
линдрической ОТП-насадки (с диаметром запле-
чика 18 мм) во избежание “распыления” 10-мкм
SiC частиц в процессе ОТП пластин. Формирова-
ние поверхностного композитного слоя пластины
осуществлялось при введении и вращении насад-
ки с пином в отверстия, заполненные частицами
SiC. В табл. 4 представлены значения параметров
ОТП и тип ОТП-насадки, использованной при
этом. Для обеспечения равномерного распреде-
ления частиц и измельченных зерен в зоне пере-
мешивания был применен двойной проход при
ОТП пластины из магниевого сплава ZK60. Как
представлено на рис. 1, первый проход был осу-
ществлен в заданном направлении. При втором
проходе, ОТП-насадка была разгружена, и обра-
ботку осуществляли по следу первого прохода.
Для анализа микроструктуры зоны воздействия
из пластины в месте обработки вырезали образ-
цы, которые были подготовлены стандартными
методами для проведения металлографических
исследований. Образцы подвергали травлению в
течение 2 с в растворе состава: 8 мл HNO3 + 5 мл
уксусной кислоты + 5 мл HCl + 15 мл H2O + 120 мл
этилового спирта + 7 грамм тринитрофенола (пик-
риновой кислоты). Микроструктура различных

зон обработанной трением области была выяв-
лена методом оптической металлографии. Для
измерения микротвердости использовали тестер
модели ВМ-50, нагрузка составляла 500 г, период
экспозиции – 15 с. Измерения проводили на рас-
стоянии 1 мм от верхней поверхности и на рассто-
янии 0.5 мм друг от друга. Температуру во время
ОТП регистрировали в 3-х точках с помощью тер-
мопар типа K (c диапазоном 0–1023 K).

Схема размещения термопар и соответствую-
щие им места показаны на рис. 1е. Перед обра-
боткой пластины были жестко закреплены на
бронированной стальной опорной плите с помо-
щью соответствующих приспособлений.

3. МЕТОД КОНЕЧНЫХ ЭЛЕМЕНТОВ

Настоящая 3D-модель конечных элементов
для описания теплопередачи в материале состоя-
ла из жесткого “инструмента” и деформируемой
пластины. Заплечик “инструмента” (ОТП-насад-
ки) обычно имеет профиль вогнутого конуса вме-
сто плоского, чтобы “улавливать” материал, вы-
тесняемый из зоны воздействия. Пластины бы-
ли представлены конечно-элементной сеткой из
8 узловых “теплопроводящих” элементов с тем-
пературой в качестве единственной степени сво-
боды. Чтобы снизить требования к вычислениям,
области вокруг линии намечаемого прохода ОТП-
насадки были представлены мелкими элементами,
в то время как размеры элементов, расположенных
дальше от линии, больше. На рис. 2 показана ко-

Таблица 3. Значения температурно-зависимых параметров сплава марки ZK60, использованных при моделиро-
вании

Материал Удельная температуро- 
проводность, Вт/м-K

Удельный 
вес, кг/м3

Температура 
плавления, K

Теплоемкость, 
Дж/г-K

Модуль 
Юнга, ГПа

Отношение 
Пуассона

Литой сплав 
ZK 60 Mg

121 1738 520–635 1100 45 0.35

Таблица 4. Параметры ОТП-обработки и тип насадки

Параметр Значение

Скорость вращения ОТП-насадки, об/мин 900
Скорость перемещения ОТП-насадки, мм/мин 5, 10, 15, 20, 25
Осевое усилие на ОТП-насадку, кН 12
Угол между ОТП-насадкой и нормалью к поверхности, град 2
Отношение диаметров “цилиндра” и пина D/d ОТП-насадки 3
Диаметр плеча (цилиндрической части) ОТП-насадки, мм 18
Тип профиля ОТП-насадки Плоско-конически-цилиндрический (ПКЦ)
Длина пина ОТП-насадки, мм 3
Диаметр пина ОТП-насадки, мм 6
Глубина погружения (пина ОТП-насадки) в материал, мм 3
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нечная сетка. Расчет распределения температур
осуществляли с привлечением уравнения Фурье:

(1)
2 2 2

0
2 2 2 ,qT T T Tc

t Vx y z
 ∂ ∂ ∂ ∂ρ = λ + + + ∂ ∂ ∂ ∂ 

где ρ – плотность материала (кг/м3), T – темпера-
тура (К), λ – коэффициент температуропроводно-
сти (Вт/(м-K)), q0/V – член, отвечающий источни-
ку тепла (Вт/м3), и c – теплоемкость. Модель рас-
пределения тепла была создана при поддержке

Рис. 1. Обработка трением с перемешиванием. а –установка образца, б – след ОТП, в – профиль ОТП-насадки, г –
наклон ОТП-насадки относительно обрабатываемой пластины, д – внесение частиц, е – схема размещения термопар.
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ANSYS программного обеспечения. В этой рабо-
те материальным потоком в целом пренебрегли и
рассматривали только аспект теплопередачи.
“Инструмент” был представлен в виде движуще-
гося теплового потока. Зажимы не рассматрива-
лись, так как потери тепла на зажимах были не-
значительны из-за их малой площади контакта и
расположения. Тепло, теряемое в “инструменте”,
описывалось уменьшением энергии, поступаю-
щей в пластину. Коэффициент конвекции для
всех поверхностей, находящихся в контакте с ат-
мосферой, составлял 15 Вт/(м2 К). Потери тепла
на опорную пластину, которая по существу явля-
ется контактной поверхностью проводимости теп-
ла, были учтены с помощью эквивалентного коэф-
фициента конвекции, реализующейся в нижней
части пластин сплава. Для пластин использовали
постоянные значения свойств при комнатной тем-
пературе, так как они давали разумное предсказа-
ние распределения изменяющихся температур-
ных полей.

3.1. Граничное условие

Граничное условие конвекции для всех по-
верхностей пластины сплава, находящихся в кон-
такте с атмосферой, может быть выражено следу-
ющим образом

(2)

где n – вектор нормали к границе G, и h – коэф-
фициент конвекции. Поверхность пластины спла-
ва, контактирующая с опорной пластиной, упро-

( )0 ,
r

Tk h T T∂ = −
∂n

щается до условия конвекции с эффективным ко-
эффициентом “h”, который вычисляется в этой
модели автоматически.

3.2. Подводимый тепловой поток

В процессе ОТП генерирование тепла идет по
двум каналам. Первый сводится к трению между
заплечиком ОТП-насадки и поверхностью заго-
товки, а второй обусловлен пластическим де-
формированием материала, осуществляемым при
прохождении пина ОТП-насадки через материал.
Тепло, генерируемое пластической деформацией
металла вблизи пина, имеет незначительную вели-
чину и трудно поддается количественной оценке.
Поэтому в данном исследовании им пренебрегли.
Поэтому в этой модели тепло, генерируемое тре-
нием между заготовкой и заплечиком инструмен-
та, является единственным источником тепловы-
деления. Суммарная величина привходящего в
систему тепла Q в ваттах для данной модели рас-
считана в работах [18, 19] Chen с соавторами.
Уравнение (3) применяется для описания движу-
щегося теплового потока. Суммарная величина
приходящего в систему тепла Q задается как

(3)

где  – скорость вращения ОТП-насадки, μ – ко-
эффициент трения, F – направленная вниз сила,
а r0 и ri – радиусы заплечика и острия пина соот-
ветственно. Скорость подвода тепла к обрабаты-
ваемой заготовке, q(r), полагалась аксиально-
симметричной по величине и линейной по рас-

( )
( )

2 2
0 0

0

,
45

i i

i

F r r r rQ
r r
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+
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Рис. 2. Вид конечно-элементной сетки.

Измельченная “сетка” в области материала,

подвергшейся ОТП-обработке

Измельченная “сетка” в области материала,

подвергшейся ОТП-обработке

Измельченная “сетка” в области материала,

подвергшейся ОТП-обработке
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пределению в радиальном направлении; она была
рассчитана по формуле

(4)

В настоящем моделировании, тепловой поток
q(r), определяемый из уравнения (4), применяет-
ся в качестве поверхностного источника тепла с
использованием табличного граничного условия.
Перемещение “инструмента”, осуществляюще-
го воздействие, описывается путем введения ло-
кальной цилиндрической системы координат и
расчета тепловой нагрузки в каждом узле на каж-
дом мгновенном временном шаге.

4. РЕЗУЛЬТАТЫ
4.1. Макровизуализация

Структура (верхняя поверхность и поперечное
сечение) изготовленных поверхностных компо-
зитов, прошедших ОТП, из магниевого сплава
ZK60 и сплава ZK60/SiC показана на рис. 3 и 4.

Видно, что при малых скоростях перемещения
ОТП-насадки верхняя поверхность изготовлен-
ных композитов является бездефектной. Внеш-
ний вид верхней поверхности композитов объяс-
няется наличием тесно консолидированной ряби
на материале. Качество поверхностных компози-
тов дополнительно исследовали с помощью ме-
таллографических шлифов, сделанных в попе-
речном сечении пластин.

Анализ скорости перемещения ОТП-насадки
показал наличие существенных различий при фор-
мировании зоны перемешивания. Обработанные
трением с перемешиванием поверхностные ком-
позиты сплава ZK60/SiC при значениях скорости
перемещения инструмента между 5 и 10 мм/мин
проявили себя как поверхностно-бездефектные в
зоне перемешивания при равномерном распреде-
лении указанных частиц. Вместе с тем при бóль-
ших значениях скорости перемещения – 15, 20, и
25 мм/мин, в зоне обработки отмечено появление
явных дефектов материала. Также на стороне от-

( )
( )3 3

0

3 .
2 i

Qrq r
r r

=
π −

хода и на набегающей стороне “шва” (следа обра-
ботки) была отмечена агломерация частиц порош-
ка. Для проведения дальнейших измерений мик-
ротвердости и микроструктурных исследований
были выбраны бездефектные поверхностные ком-
позиты.

4.2. Микроструктура
Изображения микроструктуры бездефектных

поверхностных композитов из сплава ZK60 и из
сплава ZK60/SiC, прошедших ОТП, представле-
ны на рис. 5. На изображениях микроструктуры
обработанных областей материала выделяются об-
ласти с мелкими равноосными рекристаллизован-
ными зернами. Средний размер зерен в ОТП спла-
ве ZK60 значительно больше в сравнении со слу-
чаем поверхностного композита сплава ZK60/SiC.
Судя по изображениям микроструктуры, зоне пе-
ремешивания композита сплава ZK60/SiC, про-
шедшего ОТП, при меньших значениях скорости
перемещения насадки – 10 мм/мин, характерен
размер зерна 6.2 мкм. В то же время при той же
скорости (10 мм/мин) размер зерна в прошедшем
ОТП композите из сплава ZK60 составил 9.3 мкм.
Это также можно видеть из табл. 5. Различие в
размере зерна было обусловлено присутствием по-
рошкового карбида кремния.

Соответственно, тепловыделение в процессе
ОТП при большой пластической деформации ре-
левантно случаю повышенных температур.

Как правило, при высокой скорости переме-
щения ОТП-насадки (25 мм/мин) поверхност-
ный композитный слой слабо связан с подлож-
кой из магниевого сплава. Как показано на рис. 6,
частицы карбида кремния хорошо внедряются в
исходный сплав ZK60.

Наряду с частицами карбида кремния в компо-
зите четко видны границы зерен. Поверхностный
композитный слой, по-видимому, прочно консо-
лидирован без каких-либо дефектов.

В конце концов, процесс трения с перемеши-
ванием производит достаточно тепла за короткий
период, что может привести к адгезии и прочному

Таблица 5. Влияние микроструктуры на распределение твердости

Скорость подачи 
(мм/мин)

ОТП ZK60 ОТП ZK60/SiC

твердость, HV размер зерна, мкм твердость, HV размер зерна, мкм

5 91 9.5 ± 2.0 107.2 7.5 ± 2.5

10 92 9.3 ± 2.0 121.2 6.2 ± 2.0

15 79 11.1 ± 3.0 98 9.5 ± 3.0

20 81 10.7 ± 3.2 99.2 9.1 ± 3.2

25 75 11.7 ± 1.5 97.2 9.8 ± 1.5
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сцеплению частиц карбида с матрицей твердого
раствора.

На рис. 7 представлены информативные рент-
генограммы с поперечного сечения композитов.
Результаты рентгеноструктурного анализа свиде-
тельствуют о присутствии частиц карбида крем-
ния в ОТП-композите ZK60/SiC.

Рентгенограммы ОТП-композитов сплава ZK60/
SiC при скоростях перемещения насадки 5, 15, 20, и
25 мм/мин показали присутствие дефектов структу-
ры в поперечных сечениях пластин. В области воз-
действия заплечика ОТП-насадки было обнаружено
неправильное течение материала и плохое распреде-
ление частиц, что было связано с недостаточным
выделением тепла в обрабатываемой зоне.

Рис. 3. Влияние скорости перемещения ОТП-насадки на структуру сплава ZK60 в зоне перемешивания. CО – сторона
отхода “шва”; НС – набегающая сторона “шва”; ЗКПН – зона непосредственного контакта с заплечиком ОТП-на-
садки.
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Рис. 4. Влияние скорости перемещения ОТП-насадки на структуру композита ZK60/SiC в зоне перемешивания. CО –
сторона отхода “шва”; НС – набегающая сторона “шва”; ЗКПН – зона непосредственного контакта с заплечиком
ОТП-насадки.
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4.3. Микротвердость

Микротвердость поверхностных ОТП-компо-
зитов ZK60/SiC приведена на рис. 8. На всех изго-
товленных поверхностях выявлены общие зако-

номерности изменения твердости с ее распреде-
лением в форме буквы “М”. Установлено, что
значения твердости на набегающей и отступаю-
щей сторонах “шва” низкие, так как они являют-
ся областями термомеханического воздействия.

Рис. 5. Микроструктура зоны перемешивания в ОТП сплаве ZK60 и сплаве ZK60 с частицам SiC.
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Среднее значение твердости литого магниевого
сплава ZK60 составляло 75 HV. Расширение рас-
пределения частиц приводит к резкому сниже-
нию значения твердости. Это происходит при вы-
сокой скорости перемещения ОТП-насадки из-за
большого выделения тепла в обрабатываемой зо-
не. При низких скоростях перемещения ОТП-на-
садки образцы с добавлением частиц SiC показа-
ли более высокое значение твердости. При скоро-
сти перемещения насадки 10 мм/мин полученная
твердость в два раза (121.2 HV) превышает сред-
нюю твердость литого магниевого сплава ZK60.
Благодаря тому, что заплечик ОТП-насадки обес-
печивает достаточную силу и тепло, частицы кар-
бида кремния SiC равномерно распределяются в
исходном материале. Твердость улучшается за счет

Рис. 6. Изображение частиц SiC в матрице сплава
ZK60 после ОТП. Растровая электронная микроскопия.

100 мкм

Рис. 7. Рентгеновские спектры: (a) литой магниевый сплав ZK60, (б) сплав ZK60 после ОТП, (в) сплав ZK60/SiC по-
сле ОТП.
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добавления SiC. В некоторых случаях к сниже-
нию твердости приводили увеличение тепловы-
деления и термическое разупрочнение материала.
Этот результат проясняет, что распределение твер-
дости при высокой скорости перемещения насад-
ки не является – по соотношению Холла–Петча –
следствием теплового эффекта. Поэтому и другие
факторы, такие как малоугловые границы и плот-
ность дислокаций, могут регулировать механиче-
ские свойства материала в области перемешивания.

5. ОБСУЖДЕНИЕ
В общем случае микроструктура отличается

при различных скоростях перемещения (СП) и
вращения (СВ) ОТП-насадки. Подвод тепла до-
статочен и при минимальной скорости движе-
ния насадки. Таким образом, обработка изменя-
ет микроструктуру на поверхности, где видны
очень мелкие зерна. Микроструктура обработан-
ного трением с перемешиванием верхнего слоя
композита ZK60/SiC однородна по простран-
ственному распределению частиц SiC в зоне пе-
ремешивания. Во время ОТП тепловыделение и
большая пластическая деформация усиливают
измельчение зерен матрицы, разрушение частиц
карбида кремния, снижение пористости, созда-
вая бездефектную структуру. Динамическая ре-
кристаллизация магниевого сплава при темпера-
туре 490°C наряду с высокой скоростью дефор-
мации ОТП-насадкой приводит к образованию
равноосных зерен. Как показано на рис. 9, в мик-
роструктуре имеется около трех специфических
областей: (i) Под поверхностью, где видны удли-
ненные зерна из-за потока материала, вызванно-
го вращающимся заплечиком ОТП-насадки, ко-
торый создает большую пластическую деформа-
цию в этой зоне, (ii) Нижняя поверхность, где
вследствие рекристаллизации возникают чрезвы-
чайно мелкие зерна, фрагментированные вклю-
чения и перераспределенные мелкие выделения,
и (iii) Верхняя поверхность, где частицы SiC рав-
номерно распределены. Мелкодисперсные ча-
стицы SiC могут сдерживать рост зерен, что при-
водит к их сверхмалому размеру. Ранее отмеча-
лось, что уменьшение скорости перемещения
ОТП-насадки приводит к увеличению тепловы-
деления, и, таким образом, рост зерна усиливает-
ся. Глубина зоны влияния заплечика ОТП-насад-
ки может регулироваться как скоростью ее вра-
щения, так и скоростью ее перемещения. И,
наконец, (iv) Область основного материала, в ко-
торой отсутствуют какие-либо заметные микро-
структурные изменения.

Также говорят, что сильное трение вызывает
более локальное тепловыделение в объеме и спо-
собствует повышению температуры, что часто
приводит к более однородному распределению
частиц SiC и сильному пластическому течению

по сравнению с аналогами. Подложка из магние-
вого сплава и поверхностные композитные слои,
по-видимому, хорошо связаны друг с другом, так
что никаких дефектов структуры не видно. Мно-
гие исследователи отмечали, что в процессе тре-
ния с перемешиванием происходит изменение
пластического течения материалов.

Поэтому также считается, что эти микрострук-
турные изменения обусловлены подводом тепла
и различным поведением потока. Сообщается,
что более низкая скорость перемещения насадки
генерирует более высокую тепловую отдачу и
прилагаемое инструментом усилие сдвига, что за-
ставляет частицы SiC течь и диспергироваться в
более широкой области. Чтобы обеспечить доста-
точную силу трения и сдвига для охваченных ча-
стиц и заставить их выйти из агломерации, пара-
метры ОТП-процесса и заплечика насадки играют
важную роль. В ходе исследования был успешно
применен новый способ обработки поверхности
композитов на основе магния и чистого магния с
помощью процесса фрикционного перемешива-
ния. Гомогенно диспергированные и хорошо свя-
занные композиты с частицами SiC образуются
путем изменения скоростей перемещения ОТП-
насадки. Как показано в табл. 5, изменение пара-
метров ОТП влияет на значения твердости обраба-
тываемых поверхностей материалов. Небольшое
процентное изменение содержания SiC частиц вли-
яет на свойства материала. Увеличение процентно-
го содержания SiC частиц увеличивает твердость и
прочность материала. Механизм упрочнения может
быть связан с плотностью дислокаций, наклепом за
счет рассогласования деформаций между упру-
гими упрочняющими частицами и пластичной
матрицей. Основываясь на анализе компонентов
микроструктуры, основными механизмами по-

Рис. 8. Изменение микротвердости поверхности
сплава ZK60/SiC после ОТП. ЗП – зона перемешива-
ния, ОМ – основной металл, ЗТВ – зона термическо-
го воздействия, ЗТМВ – зона термомеханического
воздействия.
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вышения твердости поверхностных композитных
слоев, полученных с помощью трения с переме-
шиванием, являются: (1) упрочнение по Оровану
за счет присутствия армирующих частиц, (2) мел-
кое зерно магниевой матрицы. С помощью изме-
нения скорости перемещения и скорости враще-
ния ОТП-насадки контролируется тепловая отда-
ча и размеры зерен, необходимые для повышения
значений твердости. Повышенная прочность, об-
наруженная в ОТП сплаве ZK60, скорее всего,
вызвана рекристаллизацией, деформационным
упрочнением, остаточными напряжениями из-за
сжатия, созданного заплечиком ОТП-насадки, и
добавлением частиц SiC в мягкую матрицу, где
обнаруживается несовпадение тепловых свойств
мягкой матрицы и твердых частиц. Также наблю-
далось, что поверхностные композиты из магние-
вого сплава ZK60 были “восстановлены” в рас-
пределении, размере и объемной доле частиц SiC.

Предел прочности при растяжении, модуль упру-
гости и предел текучести всех композитов резко
увеличиваются по отношению к свойствам неар-
мированного литого сплава; также показано, что
грубые армирующие частицы часто приводят к
высокой плотности дислокаций, что улучшает
свойства поверхностных композитов [20–23].

5.1. Прогнозирование распределения температуры 
“Эксперимент против Моделирования”

Обработка трением с перемешиванием маг-
ниевого сплава ZK60 была смоделирована с по-
мощью 3D-метода конечных элементов (МКЭ).
Полученные температуры находятся в хорошем
соответствии с измеренными значениями, как по-
казано на рис. 10. Контурные графики распреде-
ления температуры в пластинах при прохождении
ОТП-насадки с СП 10 мм/мин от начала процесса

Рис. 9. Структура сплава в зоне перемешивания (при оптимальных параметрах подачи ОТП-насадки: 900 об./мин,
10 мм/мин).
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показаны на рис. 11. Конкретные значения СВ и
СП насадки явно отражаются на характере рас-
пределения температуры. При заданной СП сни-
жение максимальной температуры в пластинах
приводило к увеличению СВ насадки, что отра-
жалось на поверхности обрабатываемой зоны ма-
териала.

С ростом СП, изотермические зоны на кон-
турном участке удлиняются в направлении обра-
ботки, а температура материала перед насадкой
снижается. При увеличении СП с 5 до 25 мм/мин
максимальная температура снижается до 435°С с
485°С. Для заданной СП, когда происходит уве-
личение СВ, максимальная температура увеличи-
вается. При увеличении СВ с 800 до 1200 об./мин,
максимум температуры увеличивается с 293 до 485°C.

Рис. 10. Соотношение между экспериментальными и
модельными значениями температуры для магниево-
го сплава ZK60, испытавшего ОТП при оптимальных
значениях параметров обработки.
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Рис. 11. Распределение температуры и микроструктура в различных температурных зонах при ОТП (а) – 100 и (б) – 180 с.
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В течение того же времени предварительного на-
грева температура в конце периода предваритель-
ного нагрева увеличивается с увеличением скоро-
сти вращения насадки. Максимальная температу-
ра, полученная с помощью ОТВ-насадки с
диаметром заплечика 18 мм и диаметром пина
6 мм, составляет 462°C при СВ и СП 900 об./мин и
10 мм/мин соответственно. Это меньше, чем
температура плавления материалов, из которых
изготовлены пластины, которые имеют тонкую
микроструктуру и дают более высокие значения
твердости.

6. ВЫВОДЫ
Вышеизложенное исследование было прове-

дено для определения влияния скорости переме-
щения насадки при трении с перемешиванием на
формирование зоны перемешивания в сплавах
ZK60 и ZK60/SiC. Также был изучен теплообмен
вблизи линии обработки трением с перемешива-
нием магниевого сплава ZK60 с помощью метода
конечных элементов. В результате исследования
были сделаны следующие выводы:

• В данном исследовании изготовленный по-
верхностный композитный слой с присутствием
частиц SiC показал более высокое значение твер-
дости (121.2 HV) и меньший размер зерен по срав-
нению с таковыми у магниевых сплавов ZK60 в
литом и обработанном трением с перемешивани-
ем состояниях.

• Для изготовления поверхностных компози-
тов использовали пять различных скоростей пе-
ремещения насадки. Изготовленный поверхност-
ный композит показывает лучшую твердость при
СП 10 мм/мин. Это объясняется однородным
распределением частиц карбида кремния, опти-
мальным подводом тепла и сбалансированным
потоком материала при перемешивании.

• Для моделирования теплопередачи при ОТП
был использован метод конечных элементов.
Максимальная температура была достигнута на
линии обработки. Для каждой температурной зо-
ны была показана эволюция микроструктуры ма-
териала.
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На основе решения кинетического уравнения Больцмана получено приближенное выражение для
функции распределения, описывающей нестационарное энергетическое распределение каскада движу-
щихся атомов. Развитие каскада рассматривается в материалах, состоящих из одинаковых атомов с уче-
том энергии связи атомов в узлах решетки (εd). Предполагается, что рассеяние движущихся атомов яв-
ляется упругим и сферически симметричным в системе центра инерции, а сечение взаимодействия об-
ратно пропорционально скорости. На основе полученного решения проведен анализ влияния энергии
связи атомов на функцию распределения и связанные с ней величины. В предельном случае εd = 0 полу-
ченное приближенное решение хорошо согласуется с точным решением соответствующей задачи.
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ВВЕДЕНИЕ
При проектировании и создании ядерных ре-

акторов и термоядерных установок возникает за-
дача выбора для них радиационно-стойких мате-
риалов, поскольку в процессе эксплуатации их
корпуса и отдельные элементы подвергаются дли-
тельному воздействию радиации. Именно радиа-
ционная стойкость материала во многом опреде-
ляет время жизни установок и многие другие их
физические характеристики.

При облучении различных материалов быст-
рыми частицами (в частности нейтронами) атомы
кристаллической решетки, которым налетающая
частица сообщает энергию, большую энергии свя-
зи, вылетают из своих равновесных положений. В
дальнейшем столкновения движущихся атомов с
атомами, расположенными в узлах решетки, при-
водят к образованию следующих поколений вы-
битых атомов. В результате возникает так называ-
емый каскад движущихся атомов. Развитие кас-
кадов в твердом теле приводит к образованию
комплекса точечных дефектов (вакансий и меж-
доузельных атомов, кластеров и т.д.), определяю-
щих степень повреждения материала и его даль-
нейшие физические свойства [1–5].

Описание развития каскадов представляет со-
бой достаточно сложную задачу. В связи с этим
для ее решения в большинстве случаев с успехом
используется компьютерное моделирование. Су-
ществует три основных метода, используемых для

моделирования поведения атомов в каскаде сме-
щений: метод бинарной аппроксимации столк-
новений, метод молекулярной динамики и кине-
тический метод Монте-Карло [2, 6–9].

Однако, аналитические решения соответствую-
щей задачи для линейного уравнения Больцмана,
несмотря на то, что они существуют в исключитель-
ных случаях, также представляют значительный
интерес. Это связано с тем, что аналитические ре-
шения дают наглядное представление о протекаю-
щем процессе и его особенностях. Кроме того, эти
результаты могут быть использованы для тестиро-
вания достаточно сложных численных расчетов.

Аналитическое описание каскадов атомных
столкновений в твердом теле и их особенностей бы-
ло представлено в целом ряде работ [10–21]. В [10] с
помощью построенной модельной индикатрисы
рассеяния было получено приближенное стацио-
нарное энергетическое распределение каскада дви-
жущихся атомов для произвольных потенциалов
межатомного взаимодействия. В работах [11, 12]
анализировалась возможность образования суб-
каскадов – ряда неперекрывающихся между со-
бой областей, в процессе развития каскада атом-
ных столкновений. Оценка пороговой энергии
образования субкаскадов была проведена в [13].

В работе [14] была разработана теоретическая
модель для исследования образования каскадов и
субкаскадов атомных столкновений в облучае-
мых твердых телах, основанная на использовании
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линейного кинетического уравнения Больцмана.
На основе расширенного толкования понятия
первично выбитый атом (ПВА) в [14] был сфор-
мулирован критерий для определения пороговой
энергии образования субкаскадов в твердом теле
и получены формулы для определения средних
размеров субкаскадов и их числа в зависимости от
энергии ПВА. На основе результатов, представ-
ленных в [14], в работе [15] были проведены чис-
ленные расчеты для конкретных материалов, со-
гласующиеся с экспериментальными данными.

Кроме этого, представления, развитые в [14], в
работе [16] были использованы для вычисления
стационарного энергетического распределения ре-
лятивистских электронов, замедляющихся в ве-
ществе за счет ионизационных потерь, с учетом
размножения электронов. Использование резуль-
татов из [14] в работе [17] позволило на основе реше-
ния кинетического уравнения Больцмана опреде-
лить функцию распределения по энергии каскада
движущихся атомов при степенном потенциале
взаимодействия (U ~ 1/rn [18]) с учетом энергии
связи атомов в узлах решетки.

В работах [19, 20] было получено точное реше-
ние кинетического уравнения Больцмана, опи-
сывающее нестационарное энергетическое рас-
пределение каскада движущихся атомов с учетом
их размножения. Предполагалось, что материал
состоит из одинаковых атомов, рассеяние движу-
щихся атомов является упругим и сферически
симметричным в системе центра инерции, а энер-
гия связи атомов в узлах решетки не учитывалась
(εd = 0). В [19] предполагалось, что сечение рассе-
яния обратно пропорционально скорости (Σ =
= Σ0/v; Σ0 = const), а в [20] оно полагалось посто-
янной величиной (Σ = const). В работе [21] в тех
же предположениях (εd = 0; Σ = const) с использо-
ванием P1 и транспортного приближений было по-
лучено нестационарное пространственно-энерге-
тическое распределение каскада выбитых атомов.

В настоящей работе на основе приближенного
метода решения кинетического уравнения Больц-
мана определяется нестационарное энергетическое
распределение каскада движущихся атомов с учетом
их энергии связи в узлах решетки. Рассеяние движу-
щихся атомов считается упругим и сферически сим-
метричным в системе центра инерции. Для простоты
и наглядности расчетов полагается, что сечение рас-
сеяния обратно пропорционально скорости.

Полученное решение при εd = 0 хорошо согла-
суется с точным решением аналогичной задачи
(см. [19]). Это решение позволяет оценить энер-
гетический диапазон влияния учета энергии свя-
зи на функцию распределения.

ПОСТАНОВКА ЗАДАЧИ
Рассмотрим распространение каскада выбитых

атомов в твердом теле, состоящем из одинако-

вых атомов. Кинетическое уравнение Больцма-
на, описывающее этот процесс, имеет следую-
щий вид [10, 22]:

(1)

где  – число атомов с энергией  в ин-
тервале  в момент времени t в единице объе-
ма;  – поток движущихся ато-
мов;  – их скорость; P(E' → Ε) = Σ(E' → E)/Σ(E') –
индикатриса рассеяния (вероятность того, что дви-
жущийся атом с энергией  в результате рассеяния
перейдет в единичный интервал энергий вблизи
значения );  и  – дифференци-
альное и полное макроскопические сечения
рассеяния атомов; δ(x) – дельта-функция Дира-
ка;  – начальная энергия движущихся ато-
мов;  – полное число атомов, испущенных в
единицу объема;  – энергия связи атомов в уз-
лах решетки.

Первый интеграл, стоящий в правой части кине-
тического уравнения (1), описывает переход движу-
щегося атома с энергией E ' в состояние с энерги-
ей E. Второй интеграл описывает образование вы-
битого атома с энергией E, когда движущийся атом
перешел в состояние с энергией 

Выше отмечалось, что точное решение уравне-
ния (1) было получено в работах [19, 20] для упру-
гого, сферически симметричного рассеяния в си-
стеме центра инерции без учета энергии связи
атомов в узлах решетки ( ).

В данной работе мы также будем считать, что
рассеяние движущихся атомов на покоящихся яв-
ляется сферически симметричным в системе цен-
тра инерции и описывается индикатрисой рассея-
ния, имеющей следующий вид [22]:

(2)
Для учета энергии связи уравнение (1) запи-

шем в более простом виде, удобном для дальней-
шего решения [23]:

(3)
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Величину δΣ найдем, следуя [23], из соотно-
шения

(4)

где

(5)

Используя (2)–(4), получим

(6)

Корректность использования уравнения (3) и
соотношения (4) была подробно проанализиро-
вана в работах [10, 24]. Там было показано, что в
этом случае учитываются соударения, сопровож-
дающиеся передачей энергии, большей  Кроме
этого, в этих работах было представлено уравне-
ние, аналогичное (3), и позволяющее более точно
учесть наличие энергии связи, но являющееся
значительно более сложным для аналитического
решения.

Учитывая (2) и (6), уравнение (3) можно пред-
ставить в следующем виде:

(7)

где  – плотность соударений.

РЕШЕНИЕ 
КИНЕТИЧЕСКОГО УРАВНЕНИЯ

Применяя к обеим частям уравнения (7) пре-
образование Лапласа по времени [25]

(8)

получим:

(9)

Выделим в решении уравнения (9) нерассеян-
ное излучение

(10)
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Подставив (10) в (9), найдем уравнение для
функции 

(11)

Будем далее для простоты расчетов полагать, что

(12)

Используя (12) и дифференцируя (11) по энер-
гии получим дифференциальное уравнение для
функции 

(13)

Начальное условие для уравнения (13) легко
определить из (11):

(14)

Решая уравнение (13) с учетом (14), для образа
Лапласа функции распределения получим:

(15)

Очевидно, что при  выражение (15) сов-
падает с точным решением соответствующей за-
дачи (см. в [19] формулу (12)), поскольку при этом
условии и сделанных предположениях совпадают
уравнения (1) и (7).

Вычисление оригинала функции распределе-
ния  используя формулу (15), является
достаточно сложной задачей. В связи с этим для
функции распределения (первое слагаемое в (15))
выберем следующее приближенное выражение

(16)
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где параметры    легко определя-
ются через временные моменты (см. напр. [22])

(17)

Используя (16), (17), найдем:

(18)

где Γ(x) – гамма-функция [26].
Из выражения (16) следует, что наиболее веро-

ятное время замедления равно.

(19)

Соответствующие временные моменты, исполь-
зуя (15), можно вычислить следующим образом:

(20)

Используя (15), (20), найдем:

(21)

Заметим, что в выражениях (21), мы прене-
брегали членами порядка  много меньши-
ми единицы.

Таким образом, окончательно функцию рас-
пределения (16) (рассеянное излучение) можно
представить в следующем безразмерном виде:
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(22)

где  – безразмерное время; 

АНАЛИЗ ПОЛУЧЕННОГО РЕШЕНИЯ
Оценим точность представления функции рас-

пределения в виде (16). На рис. 1 представлены за-
висимости функции распределения  от
безразмерного времени  для различных значе-
ний безразмерной энергии  построен-
ные по формуле (22) при  и по формуле (26)
из [19], являющейся точным решением соответ-
ствующей задачи. Из рисунка видно, что функ-
ция (22) с хорошей точностью описывает точное
решение задачи. Следует отметить, что время до-
стижения максимума и значение функции (22) в
максимуме на несколько процентов отличаются
от соответствующих значений при точном реше-
нии (см. в [19] формулы (27), (28)).

Учет энергии связи ( ) приводит к уменьше-
нию среднего времени замедления и среднего
квадрата этой величины, что представлено на
рис. 2 и 3. (кривые построены по формулам (21)).
Это обстоятельство связано, очевидно, с тем, что
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Рис. 1. Зависимости функции распределения от вре-
мени при различных значениях энергии (
1 – ε = 10–1; 2 – ε = 10–2; 3 – ε = 10–3; 4 – ε = 10–4),
построенные по точной формуле (штриховые линии)
и по приближенной (сплошные линии).
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при учете энергии связи образуется меньше вы-
битых атомов, поскольку учитываются потери
энергии на выбивание атомов из узлов решетки.
Напомним, что при  число выбитых атомов
возрастает не ограничено [19].

На рис. 4 показаны зависимости функции рас-
пределения от времени ( ), построенные по
формуле (22) для различных значений безразмер-
ной энергии  при учете (штриховые ли-
нии) и без учета (сплошные линии) энергии связи
атомов. При расчетах полагалось, что 

Из представленных результатов видно, что при
учете энергии связи функция распределения до-
стигает максимума при меньших значениях вре-
мени (см. рис. 4), и ее значение в максимуме су-
щественно меньше. Это обусловлено, очевидно,
тем, что при учете энергии связи количество вы-
битых атомов конечно, а в противном случае оно
неограниченно возрастает. Однако с увеличени-
ем энергии эти различия становятся все менее и
менее существенными, и при практиче-
ски исчезают. Последнее обстоятельство уточня-
ет область применимости точных результатов,
полученных в работах [19–21].

Найдем каскадную функцию  представ-
ляющую собой полное число атомов решетки, вы-
битых одним первичным атомом с энергией  В

0dε =

( )'f τ

dEε = ε�

5
0 .10dE ε =

25   dE ≥ ε

( )0 ,Ev

0.E

Рис. 2. Зависимость среднего времени замедления
 от безразмерной энергии  (1 – с уче-

том  2 – без учета ).
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Рис. 4. Зависимости функции распределения от вре-
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нашем случае она будет определяться следующим
выражением (см. [10, 24]):

(23)

Используя (23) и (21) и пренебрегая членами по-
рядка  много меньшими единицы, найдем:

(24)

Это значение несколько превосходит извест-
ный результат Кинчина–Пиза (см. в [2]), по-
скольку мы не учитывали соударения с передачей
атомам решетки энергии, меньшей  (подроб-
ный анализ приведен в [10, 24]).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей работе получено приближенное
аналитическое решение кинетического уравне-
ния Больцмана, описывающее нестационарное
энергетическое распределение каскада движущих-
ся атомов в твердом теле при учете энергии связи
атомов в узлах решетки ( ). Предполагалось, что
тело состоит из одинаковых атомов, рассеяние яв-
ляется сферически симметричным в системе цен-
тра инерции, а сечение взаимодействия обратно
пропорционально скорости (см. (12)).

На основе полученного решения проведен ана-
лиз влияния энергии связи на функцию распре-
деления и связанные с ней величины: среднее
время замедления, средний квадрат этой величи-
ны (см. рис. 2–4). В предельном случае  по-
лученное приближенное решение хорошо согла-
суется с точным решением соответствующей за-
дачи из [19] (см. рис. 1).

Показано, что учет энергии связи атомов в уз-
лах решетки начнет оказывать влияние на функ-
цию распределения при энергиях меньших 
Это позволяет уточнить область применения точ-
ных решений уравнения Больцмана полученных
в [19–21] при 
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