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Разработана модель фазового равновесия в бинарных сплавах с учетом образования фазовых выделений

произвольного (в том числе нанометрового) размера. Показано, что фазовый состав сплавов существенно

зависит от размера фазовых выделений, и в случае образования преципитатов нанометрового размера состав

фаз может отличаться в несколько раз от соства макроскопических выделений.

Модель применена к расчету зависимости фазового состава некоторых бинарных сплавов (α-Fe−Cr при

температуре T = 773K и Zr−Nb при температуре T = 853−873K) от размера выделений. Результаты

расчета согласуются с экспериментальными данными других авторов.

Работа выполнена при поддержке грантов РФФИ № 07-02-92282-СИГ_а и ФЦП „Научные и научно-

педагогические кадры инновационной России“ на 2009−2013.

1. Введение

Основной задачей материаловедения является созда-

ние сплавов с заданными эксплуатационными характе-

ристиками [1–6]. Одним из факторов, влияющих на свой-

ства многокомпонентных сплавов, является состав фаз и

характер их распределения, обусловленный условиями

термической (механической) обработки или эксплуата-

ции [7–12]. В связи с этим разработка моделей, описыва-

ющих распределение фаз в многокомпонентных сплавах

в условиях равновесия, является одной из основных

задач термодинамики конденсированного состояния.

Особую роль в распределении фаз в многокомпонент-

ных сплавах играет граница раздела фаз, что становится

особенно заметным, если фазовые выделения харак-

теризуются размером порядка нескольких нанометров,

когда количества частиц, содержащихся на поверхности

и в объеме выделения, сопоставимы между собой. Реше-

ние задачи построения модели границы раздела фаз для

произвольного числа компонент раствора является весь-

ма затруднительным, поэтому на практике обычно рас-

сматривают простейший случай бинарных сплавов, для

описания которых используется несколько подходов [13].
Чаще всего для анализа фазового состава бинарных

сплавов применяется метод Гиббса в рамках прибли-

жения регулярных растворов. Одной из классических

работ по изучению границы раздела фаз с помощью

этого метода является работа Бекера [14], в которой

получено соотношение для поверхностной энергии σ

границы раздела фаз

σ = σ0(x
β
B − xα

B)2, (1)

где σ0 — поверхностное натяжение на границе раздела

фаз для чистых компонентов xα
B , xβ

B — содержание

компонента B в α- и β-фазах соответственно. И хотя

модель Бекера строилась для плоской границы раздела

между двумя макроскопическими фазами, она достаточ-

но часто применяется в современных исследованиях для

изучения критических явлений в бинарных сплавах, со-

держащих сферические выделения второй фазы [13–16].
Другим подходом к описанию границы раздела фаз яв-

ляется подход, разработанный Ван-дер-Вальсом (ссылки
на оригинальные работы приведены в [13]) и развитый

в работах Кана−Хиларда [17]. В соответствии с этим

подходом распределение вещества является непрерыв-

ной функцией координат, а поверхностная энергия вы-

ражается через соответствующий функционал состава.

При этом межфазная граница характеризуется неко-

торой шириной, на протяжении которой происходит

плавное изменение состава. В современной литературе

данный подход получил существенное развитие и носит

название метода функционала плотности и также часто

применяется на практике для анализа фазовых равнове-

сий [18,19].
Оба классических подхода обычно применяются для

анализа фазовых равновесий вблизи критической тем-

пературы. Кроме того, считается, что при удалении от

границы раздела фаз состав сплава стремится к соста-

ву соответствующей макроскопической фазы. Поэтому

классические модели требуют некоторого обобщения

для случая, когда размеры фазовых выделений малы.

В классической литературе достаточно хорошо изуче-

ны закономерности поведения состава твердых раство-

ров, находящихся в состоянии равновесия с искривлен-

ной поверхностью фазового выделения. Для описания

растворимости примесей над поверхностью выделения

в литературе используется (см., например, [20]) соотно-
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шение Гиббса−Томсона [21]

xα
B = xα∞

B exp

(

2σv0

RkT

)

, (2)

которое связывает состав α-фазы над искривленной

поверхностью выделения (xα
B) β-фазы, поверхностное

натяжение σ , температуру T и радиус фазового выде-

ления R. Это выражение может быть непосредствен-

но применено только для случая однокомпонентного

выделения, находящегося в состоянии равновесия с

разбавленным твердым раствором. Вопрос о возмож-

ности использования формулы (1), которая получена

для плоской границы раздела макроскопических фаз

в соотношении Гиббса−Томсона (2), в случае сфе-

рических выделений малого размера в литературе не

обсуждается.

Таким образом, развитие термодинамики конденси-

рованного состояния требует построения модели, опи-

сывающей как состав самих фазовых выделений, так

и матрицы в зависимости от температуры и размера

фазовых выделений. Конечной целью построения такой

модели, по всей видимости, должно стать определе-

ние условий образования и состава метастабильных

наноразмерных фаз в многокомпонентных (бинарных)
сплавах [22,23].

Следует отметить, что в последние годы существенно

расширилось количество экспериментальных данных по

изучению распределения фаз в промышленно значимых

сплавах, содержащих наноразмерные фазовые выделе-

ния. Особый интерес здесь представляют сплавы Fe−Cr

и Zr−Nb, которые имеют широкое применение в атом-

ной технике благодаря их повышенной радиационной

стойкости, обусловленной выделением частиц второй

фазы [1–6].

В большинстве работ образующиеся в сплавах Fe−Cr

и Zr−Nb преципитаты считаются приближенными к

составу, определяемому с помощью диаграмм фазово-

го равновесия [7–12]. С другой стороны, последние

исследования свидетельствуют о зависимости фазового

состава этих сплавов от размера выделений. Результа-

ты работы [3] и последние исследования, проведенные

в ОАО „ГНЦ НИИАР“, выявляют существенную зави-

симость фазового состава системы от размера фазовых

выделений для этих сплавов, при этом состав выделений

малого размера в несколько раз отличается от состава

макроскопических фаз.

Целью настоящей работы является создание модели

фазового равновесия в бинарных сплавах на основе

методов классической термодинамики регулярных рас-

творов для случая образования выделений малого (на-
нометрового) размера. Кроме того, полученные теорети-
ческие результаты должны быть применены к описанию

наблюдаемых в эксперименте зависимостей фазового со-

става сплавов от размера фазовых выделений на примере

систем Fe−Cr и Zr−Nb.

2. Термодинамика образования
наноразмерных преципитатов
в бинарных сплавах

Рассмотрим бинарный сплав, состоящий из атомов

сорта A и B . Предположим, что атомы сорта A образуют

α-фазу (матрицу), в которой растворены атомы сорта B
в виде дефектов замещения и находятся преципитаты

(выделения β-фазы). Состав матрицы и преципитатов

определяется условиями термодинамического равнове-

сия и характером взаимодействия между компонентами

сплава.

Будем считать, что преципитаты состоят из NA и NB

атомов сорта A и B соответственно. Свободная энергия

преципитата, погруженного в матрицу, равна

Gβ = Gβ
bonds − kT ln

(

(NA + NB)!

NA!NB !

)

, (3)

где Gβ

bonds — энергия связей между атомами, находящи-

мися в преципитате, T — температура, k — постоянная

Больцмана.

Предположим, что взаимодействие между частицами

преципитата характеризуется средними энергиями пар-

ного взаимодействия: gAA, gBB , gAB .

Для расчета энергии связей Gβ
bonds будем опираться

на вероятностный подход [24,25], обычно используемый

в термодинамике регулярных растворов [14,26]. Будем
полагать, что граница раздела между преципитатом и

матрицей является достаточно резкой, а атомы преципи-

тата (A или B) соседствуют только с атомами сорта A

Gβ
bonds = gAA

z
2

(NA)2

NA +NB
+gAB

z NANB

NA +NB
+gBB

z
2

(NB)2

NA + NB

+ z SNS
A

(

gAA − gAA
NA

NA + NB
− gAB

NB

NA + NB

)

+ z SNS
B

(

gAB − gAB
NA

NA + NB
− gBB

NB

NA + NB

)

, (4)

где z S — количество связей атома, находящегося на по-

верхности преципитата, с атомами матрицы, NS
A и NS

B —

количества атомов сорта A и B на поверхности преципи-

тата. В случае необходимости формула (2) может быть

легко обобщена на случай произвольного количества

компонент сплава.

Полагая, что преципитат имеет сферическую форму,

можно определить количество атомов NS
A и NS

B , находя-

щихся на поверхности.

NS
A =

αNA

(NA + NB)1/3
, NS

B =
αNB

(NA + NB)1/3
. (5)

Здесь использована связь между числом атомов, на-

ходящихся на поверхности сферического преципитата

NS = α(NA + NB)2/3, α — параметр, определяемый ти-

пом кристаллической решетки.
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После несложных преобразований формула (1) с по-

мощью (2) и (3) может быть преобразована к оконча-

тельному выражению

Gβ =
z
2

gAA
(NA)2

NA + NB
+ gAB

z NANB

NA + NB

+
z
2

gBB
(NB)2

NA + NB
+ z S(gAA − gAB)

αNANB

(NA + NB)4/3

+ z S(gAB − gBB)
αN2

B

(NA + NB)4/3
− kT ln

(

(NA + NB)!

NA!NB !

)

.

(6)

Если рассматриваемая система находится в усло-

вии термодинамического равновесия, тогда выполняется

условие равенства химических потенциалов для атомов

обоих сортов внутри преципитата и в матрице [27]

µ
β
A = µα

A, µ
β
B = µα

B .

Химические потенциалы µ
β
A и µ

β
B представляют собой

свободную энергию Gβ в расчете на один атом соответ-

ствующего сорта и могут быть вычислены с помощью

соотношений

µ
β
B =

(

∂Gβ

∂NB

)

, µ
β
A =

(

∂Gβ

∂NA

)

. (7)

Вычисляя производные (7) с помощью формулы (6), по-
лучим выражения для химических потенциалов атомов

в β-фазе

µ
β
A =

z
2

gβ
AA + �

(

xβ
B

)2

+
αz Sa
3z R

{

z (gAB − gAA)x
β
B

− 8�
(

xβ
B

)2
}

+ kT ln xβ
A, µ

β
B =

z
2

gBB+�
(

xβ
A

)2

+
αz Sa
3z R

{

2z (gAB − gBB)+z (3gAB − gAA − 2gBB)xβ
A

− 8�

(

xβ
B

)2}

+ kT ln xβ
B . (8)

Здесь мы ввели стандартное обозначение парамет-

ра квазихимического взаимодействия � = z (2gAB − gAA

− gBB)/2 и радиус кластера R

R = a(NA + NB)1/3, a =

(

3v0

4πz ′

)1/3

, (9)

где v0 — объем элементарной ячейки, z ′ — количество

атомов в элементарной ячейке.

Химические потенциалы µα
A и µα

B могут быть записаны

с помощью традиционных выражений теории твердых

растворов [14]

µα
B = µα0

B + kT ln γα
B xα

B , µα
A = µα0

A + kT ln γα
A xα

A, (10)

где xα
A, xα

B — концентрации атомов сорта A и B в α-фазе,

µα0
A,B — стандартные химические потенциалы атомов и

γα
A,B — коэффициенты активности компонентов сплава

в α-фазе.

Следует отметить, что в общем случае свободная

энергия α-фазы Gα может быть определена аналогично

Gβ с помощью подсчета энергии однородного регуляр-

ного раствора и энергии, полученной при замещении

связей вдоль поверхности преципитатов. В этом случае

представленный подход будет приводить к формулам

для поверхностного натяжения, согласующимся с рабо-

той [14], однако анализ фазового состава будет требовать

рассмотрения ансамбля преципитатов различного разме-

ра и решения задачи о минимизации свободной энергии

бинарного сплава [28].
Из соотношений (8−10) следуют окончательные вы-

ражения, которые позволяют определять состав обеих

фаз, находящихся в состоянии термодинамического рав-

новесия

xβ
A = Xβ

A (T ) exp

(

−
3Sαa
3z kTR

[

z (gAB−gAA)xβ
B −8�

(

xβ
B

)2
])

,

xα
B = Xα

B (T ) exp

(

z sαa
3z kT R

[

2z (gAB − gBB)

+ z (3gAB − gAA − 2gBB)xβ
A − 8�

(

xβ
A

)2
])

. (11)

В формулах (11) введены зависимости состава преципи-

татов и матрицы для макроскопических кристаллов (т. е.
при R → ∞)

Xβ
A (T ) = xα

Aγ
α
A exp

(

−
1

kT

[

z
2

gAA − µα0
A + �

(

xβ
B

)2])

,

Xα
B (T ) =

xβ
B

γα
B

exp

(

−
1

kT

[

z
2

gBB − µα0
B + �

(

xβ
A

)2])

,

которые для упрощения дальнейшего анализа будем

считать независимыми от размера преципитатов, а их

значения будем определять с помощью диаграмм фазо-

вого равновесия для макроскопических систем.

Следует отметить, что зависимость xα
B от радиу-

са R (11) для случая однокомпонентных преципитатов

(xβ
A = 0) переходит в формулу Гиббса−Томсона (2), при-

меняемую в литературе для описания состава матрицы

над поверхностью однокомпонентных фазовых выделе-

ний.

Для последующих расчетов формулы (11) удобно

преобразовать к параметрическому виду

R

(

xβ
B , T

)

=
aαz S

3z

z (gAB − gAA)xβ
B − 8�

(

xβ
B

)2

kT ln

(

Xβ

A (T )

1−xβ

B

)
, (12)

xα
B(xβ

B , T ) = Xα
B (T ) exp

(

z Sαa

3z kT R
(

xβ
B , T

)

[

2z (gAB − gBB)

+ z (3gAB − gAA − 2gBB)xβ
A − 8�

(

xβ
A

)2])

.

(13)

В формулах (12) и (13) введены функции растворимо-

сти для макроскопических кристаллов Xα
B (T ) и Xβ

A (T ),
определяемые из диаграмм фазового равновесия.
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Следует заметить, что изменение состава преципи-

татов и матрицы в зависимости от размера преципи-

татов может иметь две принципиально отличные друг

от друга зависимости, соответствующие гетерогенному

и гомогенному характеру зарождения частиц второй

фазы [29]. Реализация того или иного механизма зависит

от характера взаимодействия между частицами и может

быть связана с изменением знака числителя в форму-

ле (12). Переход от одного механизма к другому удобно

связывать с параметром

η = z (gAB − gAA) − 8�Xβ
B . (14)

Если параметр η > 0, то наноразмерные преципитаты

в основном состоят из атомов сорта B (гомогенное за-

рождение). Если η < 0, то наноразмерные преципитаты

состоят из атомов обоих сортов, причем концентрация

атомов сорта xβ
A может многократно превышать со-

став, определяемый по диаграммам фазового равновесия

Xβ
A (T ) (гетерогенное зарождение).

3. Влияние типа кристаллической
решетки на основные
параметры модели

Основными параметрами разработанной выше мо-

дели, зависящими от типа кристаллической решетки,

являются α, z S и z . Для их определения было проведено

моделирование преципитатов различного размера, соот-

ветствующих некоторым типам решетки (ГЦК, ОЦК и

ГПУ). Для расчета проводилось послойное заполнение

оболочек преципитатов радиусом R, который принимал-

ся равным расстоянию между центром преципитата и

наиболее удаленным от него атомом.

Как было выявлено при расчетах, зависимости α(R)
и z S(R) являются немонотонными и стремятся к посто-

янным значениям для больших радиусов (соответствую-
щих нескольким десяткам тысяч атомов).

Следует отметить, что в настоящей работе непосред-

ственно используется только комбинация параметров α

и z S : α(R)z S(R)/z . Как показывают расчеты (табл. 1), это
значение слабо зависит от типа кристаллической решет-

ки, а соответствующее значение α(R)z S(R)/z практиче-

ски не изменяется уже для преципитатов, содержащих

Таблица 1. Характеристики сферических преципитатов

(104−105 атомов) для различных типов кристаллической ре-

шетки

Тип

решетки
〈α〉 〈z S〉 z

〈

α(R)z S(R)
z

〉

ОЦК 4.373± 0.027 2.412± 0.017 8 1.318± 0.004

ГПУ 4.999± 0.011 3.394± 0.007 12 1.414± 0.001

ГЦК 4.706± 0.031 3.459± 0.017 12 1.356± 0.003

несколько тысяч атомов. Такой вывод позволяет при-

менять формулы (12) и (13) для сравнительно неболь-

ших преципитатов, имеющих размер порядка нанометра

(R > 1 nm). Для преципитатов меньшего размера гео-

метрический фактор α(R)z S(R)/z характеризуется весь-

ма близкими значениями, представленными в табл. 1,

однако погрешность его определения несколько возрас-

тает. Например, для преципитатов в альфа-железе разме-

ром 0.5 < R < 1 nm α(R)z S(R)/z = 1.33 ± 0.11. Таким

образом, формулами (12) и (13) можно пользоваться

и для совсем небольших преципитатов, содержащих

порядка 100 атомов, при этом необходимо учитывать

некоторую погрешность, связанную с определением гео-

метрического фактора.

Сделанные выводы относительно независимости фа-

зового равновесия от типа кристаллической решетки

согласуются с результатами работы Смирнова [30], где
была установлена независимость поверхностной энергии

преципитатов (кластеров) от типа кристаллической ре-

шетки.

4. Расчет фазового состава
сплавов Fe−Cr и Zr−Nb

Проведем расчет фазового состава с помощью разра-

ботанной выше модели для сплавов Fe−Cr и Zr−Nb, для

которых имеются экспериментальные данные о зависи-

мости фазового состава сплава от их размера.

В работе [3] подробно изучено изменение микрострук-

туры сплава Fe−20 at.%Cr в процессе термического

отжига (T = 773K) с помощью томографического атом-

ного зондирования. Авторами определены зависимости

концентрации, среднего радиуса преципитатов (α′-фаза),
а также фазового состава сплава от времени отжига при

температуре 773K.

Экспериментальные данные по зависимости состава

преципитатов от их размера в сплаве Zr−1 at.%Nb,

отожженного при температуре 853−873K, получены

в ОАО „ГНЦ НИИАР“. Исследуемые образцы пред-

ставляли собой фрагменты листового материала. Со-

став преципитатов был определен с помощью метода

трансмиссионной электронной микроскопии с исполь-

зованием электронного микроскопа JEM-2000FXII и

системы рентгеновского микроанализа EDAX GENESIS

XM260 для проведения элементного анализа матри-

цы и выделений избыточных фаз. Элементный анализ

проводился на частицах, экстрагированных из образцов

с помощью лаково-угольных реплик. Относительные

погрешности определения размера не превышали 5%,

для состава — 1%.

Для расчета зависимостей фазового состава сплавов

от размера выделений воспользуемся характеристиками

взаимодействия между атомами сплава, заимствованны-

ми из литературы (табл. 2). Для определения энергии

взаимодействия между атомами одного типа была ис-

пользована энергия сублимации для чистых материа-
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Таблица 2. Параметры взаимодействия между компонентами

бинарных сплавов Fe−Cr и Zr−Nb

Параметр Значение Параметр Значение

hFeFe, eV −1.072 hZrZr eV -1.053

hCrCr, eV −1.025 hNbNb eV -1.262

hFeCr, eV −0.998 hZrNb eV -0.0952

Xα′

Cr at.% 90 Xβ

Nb at. % 90

Xα
Cr at.% 12 Xα

Nb at. % 0.008

лов (Fe−Cr [31], Zr−Nb [32]). Энергия взаимодействия

между атомами железа и хрома была определена с

помощью энтальпии смещения [1] разупорядоченного

сплава для состава XCr = 50 at.% : � = 41Hmix. Энергия

взаимодействия между атомами циркония и ниобия была

получена с помощью энергии образования дефектов

замещения в сплаве Zr−Nb, рассчитанной в работе [33].
Как было указано выше, в бинарных сплавах может

реализовываться механизм либо гетерогенного, либо

гомогенного зарождения. Критерием реализации того

или иного механизма является изменение знака пара-

метра η (14). Подстановка данных из табл. 2 приводит

к значению η < 0 для обоих сплавов (Fe−Cr, Zr−Nb),
что соответствует гетерогенному характеру зарождения.

Именно такой характер зависимости состава преципита-

тов от их размера наблюдается в эксперименте.

На рис. 1 изображены зависимости фазового состава

сплава Fe−Cr от среднего радиуса преципитатов, полу-

ченные с помощью формул (12) и (13) для параметров,

приведенных в табл. 2. Определенные при расчетах

составы макроскопических фаз Xα
Cr и Xα′

Cr (показаны
в табл. 2) согласуется с данным других авторов [3].
Как видно из рисунка, разработанная модель, удовле-

творительно описывает экспериментально наблюдаемую

зависимость между составом преципитатов и матрицы

от размера выделений. Некоторое различие имеется для

преципитатов, образованных на ранних стадиях отжига,

что может быть объяснено вкладом коагуляции в рост

частиц α-фазы [3]. Можно ожидать, что преципитаты,

образовавшиеся в процессе коагуляции, достигают рав-

новесного состава в процессе отжига с некоторым опоз-

данием, поэтому значения, получаемые в эксперименте

на ранних стадиях отжига, должны быть несколько

занижены по сравнению с равновесными значениями

состава преципитатов, полученными в рамках настоя-

щей работы. При расчетах варьировались параметры

Xα′

Cr и Xα
Cr, полученные значения (табл. 2) несколько

отличаются от значений, приводимых в литературе:

Xα
Cr = 11−14 at.% [3], Xα′

Cr = 86 at.% [8].
На рис. 2 представлены результаты расчета фазового

состава в сплаве Zr−Nb с помощью формул (10) и (11)
для параметров, приведенных в табл. 2. При расчетах

было определено также значение состава бета-ниобия

для макроскопических выделений Xβ

Nb (табл. 2). По-

лученное значение соответствует значениям, обычно

приводимым в литературе (Xβ

Nb = 85−90 at.% [34]). Пре-

дельное значение состава матрицы для сплава Xα
Nb было

определено с помощью диаграммы фазового равнове-

сия [34].

Как следует из рис. 1 и 2, разработанная модель поз-

воляет удовлетворительно описать экспериментальные

данные по зависимости фазового состава сплавов Fe−Cr

и Zr−Nb от размера выделений.

Рис. 1. Зависимость фазового состава в сплаве Fe−Cr от

радиуса преципитатов при температуре T = 773K: 1 — состав

преципитатов, 2 — состав матрицы. Сплошная линия —

расчет, точки — экспериментальные данные [3].

Рис. 2. Зависимость фазового состава сплава Zr−Nb от

радиуса преципитатов при температуре 853−873K: 1 — состав

преципитатов (точки — эксперимент, сплошная линия —

расчет), 2 — состав матрицы (расчет).
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Примечательно, что составы фаз в обоих случаях

сближаются, что свидетельствует в пользу флуктуаци-

онного характера зарождения частиц второй фазы [29].

Следует отметить, что зависимости состава матрицы

от размера фазовых выделений (для гетерогенного слу-

чая зарождения), полученные с помощью формул (12)
и (13), имеют характерные точки, которые могут быть

связаны с критическим размером и составом сплава,

превышение которых приводит к устойчивому росту

преципитатов [29].

Для сплава Fe−Cr критическому размеру и составу со-

ответствует точка максимума [29] на зависимости соста-

ва матрицы от размера преципитатов (рис. 1). Количе-
ственно критический размер и состав сплава Fe−Cr оце-

ниваются как RC = 0.5± 0.1 nm и
(

Xα
Cr

)

C
= 21± 1 at.%.

Для сплава Zr−Nb точка экстремума состава
(

Xα
Cr

)

C
соответствует физически недостижимому случаю

Xα
Cr > 1, поэтому в качестве характерной точки, преодо-

ление которой может приводить к устойчивому росту

преципитатов, может быть выбрана точка, соответству-

ющая совпадению составов фаз (точка пересечения

кривых на рис. 2), которая характеризуется значениями
(

Xα
Cr

)

C
= 38± 1 at.% и RC = 1.4± 0.3 nm.

5. Выводы

1) На основе теории регулярных растворов разработа-

на модель фазового равновесия для двухкомпонентных

бинарных сплавов, содержащих частицы второй фазы

произвольного размера.

2) С помощью разработанной модели проведен расчет

фазового равновесия для сплавов Fe−Cr и Zr−Nb.

Доказано, что для обоих сплавов реализуется гете-

рогенный механизм зарождения частиц второй фазы,

т. е. наноразмерные преципитаты содержат значительно

больше атомов основного компонента сплава (железо и

цирконий), чем это предсказывает диаграмма фазового

равновесия. Расчетные зависимости фазового состава

сплава от размера преципитатов согласуются с экспе-

риментальными данными.

3) Результаты расчета зависимости фазового состава

от размера преципитатов для сплавов Fe−Cr и Zr−Nb

могут быть применены для моделирования изменения

микроструктуры изготовленных из них изделий в про-

цессе термического отжига, так как позволяют опреде-

лить ряд кинетических коэффициентов, характеризую-

щих рост преципитатов.
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