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ІНФОРМАЦІЯ ДЛЯ АВТОРІВ 
Міжнародний науковий журнал «Металофізика та новітні технології» (МНТ) щомісяця публікує статті, 
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мають містити результати експериментальних і теоретичних досліджень в області фізики та технологій 

металів, сплавів і сполук з металічними властивостями; рецензії на монографії; інформацію про конферен-
ції, семінари; відомості з історії металофізики; рекламу нових технологій, матеріалів, приладів. Журнал 

дотримується загальноприйнятих принципів, зазначених на його сайті в документах з публікаційної етики 

та неприйнятних практик. 
 Тематика журналу: Електронні структура та властивості, Дефекти кристалічної ґратниці, Фазові 
перетворення, Фізика міцності та пластичності, Металічні поверхні та плівки, Будова та властивості 
наномасштабних і мезоскопічних матеріалів, Аморфний і рідкий стани, Взаємодії випромінення та час-
тинок із конденсованою речовиною, Матеріали в екстремальних умовах, Реакторне й авіакосмічне ме-
талознавство, Медичне металознавство, Нові металеві матеріали та синтетичні метали, Металов-
місні смарт-матеріали, Фізико-технічні основи експерименту та діагностики, Дискусійні повідомлення. 
 Статті публікуються однією з двох мов: англійською (дається перевага) або українською. 
 Статті, в оформленні яких не дотримано наступних правил для опублікування в МНТ, повертаються 

авторам без розгляду по суті. (Датою надходження вважається день повторного надання статті після дотри-
мання зазначених нижче правил.) 
 1. Стаття має бути підписаною всіма авторами (із зазначенням їхніх адрес електронної пошти); слід 

вказати прізвище, ім’я та по батькові автора, з яким редакція буде вести листування, його поштову адресу, 
номери телефону та факсу й адресу електронної пошти. 
 2. Викладання матеріалу має бути чітким, структурованим (розділами, наприклад, «1. Вступ», «2. Екс-
периментальна/Теоретична методика», «3. Результати та їх обговорення», «4. Висновки», «Цитована літе-
ратура»), стислим, без довгих преамбул, відхилень і повторів, а також без дублювання в тексті даних таб-
лиць, рисунків і підписів до них. Анотація та розділ «Висновки» мають не дублювати один одного. Числові 
дані слід наводити в загальноприйнятих одиницях. 
 3. Об’єм статті має бути не більше 5000 слів (з урахуванням основного тексту, таблиць, підписів до рису-
нків, списку використаних джерел) і 10 рисунків. Ухвала про публікацію наукових оглядів (до 9000 слів та 

30 рис.) приймається редколеґією після ознайомлення з розширеною анотацією роботи. 
 4. До редакції може надаватися 1 друкований (А4, подвійний інтервал) примірник рукопису з ілюстра-
ціями. 
 5. До редакції обов’язково надається (по e-mail) файл статті, набраний у текстовому редакторі Microsoft 

Word 2003, 2007 або 2010, з назвою, що складається з прізвища першого автора (латиницею), наприклад, 
Smirnov.doc. 
 6. Електронна версія рукопису та його друкований варіант (в разі його надання) мають бути ідентични-
ми. Вони мають оформлюватися за шаблоном, який можна завантажити з сайту журналу, і містити 6–7 

індексів PACS в редакції ‘Physics and Astronomy Classification Scheme 2010’. Тексти статей мають також 

містити назву статті, список авторів, повні назви та поштові адреси установ, в яких вони працюють, анота-
цію статті (200–250 слів), 5–6 ключових слів двома мовами (англійською, українською), а заголовки таб-
лиць і підписи до рисунків мають подаватися як мовою рукопису, так і англійською мовою; англомовна 

анотація може бути представленою в більш розгорнутому варіанті (до 500 слів). Назва статті, її анотація та 
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ELECTRONIC STRUCTURE AND PROPERTIES 

PACS numbers: 62.20.-x, 63.20.dk, 71.15.-m, 71.15.Mb, 71.20.Nr, 71.27.+a 

Effect of Atomic Substitutions on the Electronic Structure of 

Pt1−xNixMnSb Alloys (x = 0.0–1.0) 

V. M. Uvarov and M. V. Uvarov  

G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics, N.A.S. of Ukraine, 
36 Academician Vernadsky Blvd., 
UA-03142 Kyiv, Ukraine 

Using zone calculations in the FLAPW (the full-potential linearized aug-
mented-plane-waves) model, information on the energy, charge and spin 

characteristics of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0) is obtained. As estab-
lished, with an increase in the concentration of nickel atoms in Pt1−xNixMnSb 

alloys, the interatomic space density of electrons decreases, covalent bonds 

weaken, and the cohesive energies of the alloys decrease. The dominant con-
tributions to the formation of magnetic moments in Pt1−xNixMnSb alloys are 

provided by 3d electrons of manganese atoms. In alloys with х ≥ 0.50, a com-
plete polarization of Fermi electrons is registered that converts these alloys 

to a half-metallic state. 

Key words: band-structure calculations, Heusler alloys, band structure, 

magnetic moments, polarized band-structure state, spintronics. 

За допомогою зонних розрахунків у моделі FLAPW (the full-potential line-
arized augmented-plane-waves) одержано інформацію про енергетичні, за-
рядові та спінові характеристики стопів Pt1−xNixMnSb (x = 0,0–1,0). Вста-
новлено, що зі збільшенням концентрації атомів Ніклю в стопах 

Pt1−xNixMnSb зменшується міжатомова просторова густина електронів, 

послаблюються ковалентні зв’язки і понижуються когезійні енергії сто-
пів. Домінувальні внески у формування магнетних моментів у стопах 

Pt1−xNixMnSb вносять 3d-електрони атомів Манґану. У стопах з х ≥ 0,50 

зареєстровано повну поляризацію Фермійових електронів, що переводить 

ці стопи в напівметалевий стан. 
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1. INTRODUCTION 

A variety of materials with complex crystal structures that exhibit 

unusual electronic and magnetic properties have always attracted con-
siderable attention from both theorists and experimenters for the pur-
pose of using these unconventional properties in possible practical ap-
plications. One such group of materials, which is being actively inves-
tigated at the moment, are the Heusler compounds. The parent Heusler 

compounds, the so-called the full-Heusler phases (L21 structures), 
have the general formula X2YZ, where X and Y are transition metals 

and Z is an sp-valent element. The half-Heusler phases (C1b structures) 
have the same structure, except that one of the sites occupied by the X 

atom in the parent compound is empty, giving a general formula XYZ 

[1]. These phases have [2–5] a complex of magnetic, kinetic, optical, 
magneto-optical, superconducting, thermoelectric, and other im-
portant properties. In the system of compounds under discussion, it is 

possible to implement topological insulators and the so called half-
metallic state of a solid with a completely uncompensated spin density 

of band electrons at the Fermi level—an important property necessary 

in technologies for creating materials for spintronics devices. 
 In 1983 de Groot and co-workers [6] discovered by ab-initio calcula-
tions that one of the half-Heusler alloys, NiMnSb, is half-metallic, i.e., 
the minority band have a band gap at the Fermi level. This conclusion 

is confirmed in a series of other works see, for example, reviews [7, 8]. 
C1b type Heusler compounds have attracted much attention since the 

discovery of the very large Kerr effect in PtMnSb [9]. This large effect, 

a maximum of 1.3° at 1.7 eV in the room-temperature Kerr-rotation 

spectrum, has been attributed to the unusual electronic structure of 

this material. Long-standing calculations [6] of the zone structure 

showed that PtMnSb belongs to the class of so-called half-metallic ma-
terials, but there is no convincing experimental evidence for this fact 

in the literature. Moreover, in the calculations [7, 8], the value of 

66.5% was obtained for the polarization of valence electrons at the 

Fermi level in the PtMnSb compound. 
 The sequential transition of PtMnSb → NiMnSb was studied in [10, 
11] using the system of solid solutions Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–
1.0). It is established here that this transition does not lead to a change 

in the symmetry of the crystal lattices of solutions. Using X-ray dif-
fraction, the parameters of their cubic lattices were determined, and 

the magnetic, temperature, and magneto-optical characteristics were 
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measured. 
 Outside of the cited works, a few comparative characteristics of the 

electronic structure of these alloys have not been studied. There was no 

complete information about their energy characteristics, the spin and 

charge states of atoms, the nature of interatomic chemical bonds, the 

structure of valence bands and conduction bands. This paper is devoted 

to finding answers to these problems. 

2. THE METHODOLOGY OF THE CALCULATIONS 

The ‘parent’ half-Heusler alloys PtMnSb and NiMnSb crystallize in 

cubic syngony with the space group F−43m (No. 216) [12]. As already 

mentioned, experimental studies of alloys of mixed atomic composi-
tion Pt1−xNixMnSb [10, 11] did not reveal a significant rearrangement 

of the symmetry of their crystal lattices. To simplify the calculation 

procedure in this paper, the positions of the component-atoms of the 

Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0) are set using the symmetry opera-
tions of a simple cubic lattice P. The correctness of this approach on 

the example of the study of half-Heusler phases is proved by us in [13, 
14]. 
 Band calculations were performed by the LAPW method [15] with a 

gradient approximation of the electron density (GGA-generalized gra-
dient approximation) in the form [16]. A spin-polarized version of this 

method was used to calculate the characteristics of the electronic 

structure [17]. The parameters a of the cubic lattices of the 

Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0) required for the calculations are bor-
rowed from the experimental data, obtained in [10]. The radii (Rmt) of 

the MT (muffin-tin)—atomic spheres were chosen from the considera-
tion of minimizing the size of the inter-sphere region in the NiMnSb 

alloy, which has the smallest unit cell volume. For all alloys and all the 

atoms in them, these radii were 2.18 Bohr radius (1 Bohr radius = 

5.2918⋅10−11
 м). When calculating the characteristics of the electronic 

structure of all alloys, 172 points in the irreducible parts of their Bril-
louin zones were used. APW+lo bases are used to approximate the wave 

functions of the 3d electrons of all atoms, and LAPW bases are used for 

the wave functions of the remaining valence electrons. The size of the 

basis set was determined by setting the product RmtKmax = 7.0 (Kmax is 

the maximum value of the inverse lattice vector). When selecting the 

maximum orbital quantum number for partial waves inside the MT 

spheres, the value l = 10 is used. The non-muffin-tin matrix elements 

were calculated using l = 4. The convergence parameters for calculat-
ing the energies and charges at the final iteration of the calculations 

were 0.0001 Rydberg and 0.0001e−
 (electron charge), respectively. 

These parameters determine the accuracy of determining the energy 

and charge characteristics of the alloys under study. 
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 The binding energies (cohesion energies) were calculated as the dif-
ferences between the total energies of the atoms forming the unit cells 

of the alloys themselves, and the sum of the total energies of their con-
stituent atoms, separated from each other by ‘infinity’. They were de-
termined in accordance with the recommendations [18]. 
 The degree of polarization (P) of Fermi electrons was determined by 

the formula [19]: 

 ↑ ↓

↑ ↓

−
=

+
( ) ( )

,
( ) ( )

F F

F F

D E D E
P

D E D E
  

where ↑ ( )FD E  and ↓ ( )FD E  are the total electron state densities at the 

Fermi level (EF) with the spin directions up and down, respectively. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

In the works [13, 14, 20], it was found that the chemical composition 

and atomic disorderings corelationally affect the interatomic bond en-
ergies, the degree of their covalence, and the parameters of the unit 

cells in half-Heusler alloys. Similar dependences, as indicated in Fig. 
1, are also characteristic of Pt1−xNixMnSb (x = 0.0–1.0) alloys. As can 

be seen, the drop in the charge density in the interatomic region is ac-
companied by a decrease in the binding energies of the atoms in the al-
loys under study. Based on this and the theory of valences [21], the fol-
lowing conclusion can be formulated: a decrease in the spatial density 

of electrons in interatomic regions with an increase in the concentra-
tion of nickel atoms in Pt1−xNixMnSb alloys leads to the loosening of 

chemical interatomic bonds. By-turn, this same reason leads to a con-
comitant decrease in the cohesive energies of atoms in these alloys. The 

latter fact may indicate a loss of thermodynamic stability of 

 

Fig. 1. Interatomic charges (Q, e—electron charge) and binding energies (Ecoh) 
of atoms in Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0). 
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Pt1−xNixMnSb alloys with an increase in nickel concentrations in them. 
 The concentration dependence of the parameters a of the crystal lat-
tices correlates with the charges of the atoms in the alloys. The quanti-
tative values of these charges and their dependences on the concentra-
tions of nickel atoms in the alloys are shown in Fig. 2. As can be seen, 
with increasing nickel concentration in Pt1−xNixMnSb alloys, the num-
ber of electrons in the atomic spheres of metals increases monotonical-
ly. Note that the transition to alloys with a maximum nickel concentra-
tion is accompanied by a small increase in the number of electrons on 

the Pt and Sb atoms by 0.09 and 0.06 percent, respectively. Slightly 

larger values in the variations of these charges are characteristic of the 

Ni and Mn atoms—0.41 and 0.12 percent, respectively. A possible rea-
son for such variations in Q is an increase in the degree of delocaliza-
tion of valence electrons in a few atoms Pt, Sb, and Ni, Mn—a reaction 

to a sequential decrease in the charges of the nuclei of these elements. 
In particular, the increased delocalization of the valence electrons of 

nickel and manganese atoms provides an increased dynamics of the 

formation of their chemical bonds with the surrounding atoms and, as 

a result, leads to large changes in the Q values. The primary cause of 

these changes in the charge states of atoms is obviously a reduction in 

the parameter a of the crystal lattices of alloys with an increase in 

nickel concentrations in them (Fig. 2, right panel). 

 

Fig. 2. Concentration dependences of atomic charges (Q, e—electron charge) 

and parameters (a) of conventional cells of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0). 
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 This dependence of the parameter a on the nickel concentration in 

Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0) is due to the reduced atomic radius of 

nickel, equal to 1.24 Å, compared with the same for platinum atoms, 

equal to 1.39 Å [22]. Because of this and the already mentioned ‘aspi-
ration’ of alloys to dense atomic packages (F structures), it should in-
evitably lead to a decrease in the values of parameter a with an increase 

in the concentration of nickel in the alloys. If the atomic radii of the 

substituting components exceed the size of the platinum atoms, then, 

according to the above considerations, in a series of solid solutions, the 

parameter a should increase with increasing concentrations of the em-
bedded atoms. Indeed, such a pattern can be seen for a series of 

Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0) [11] for which the atomic radius of 

gold is 1.44 Å [22]. Another confirmation of the above assumptions is 

the course of the dependence a(x) in the Pt1−xCuxMnSb series of alloys 

(x = 0.0–1.0) [11]: here, at an atomic radius of 1.28 Å of copper [22], a 

decreasing course of the curve a(x) at x → 1.0 is observed, as in alloys 

with nickel. It should be noted that the current values of a(x) in copper 

alloys exceed those for nickel alloys [11]. The latter circumstance is 

explained by a somewhat larger radius of copper atoms. 
 Additional information about the nature of chemical bonds in the 

studied alloys can be obtained by considering the energy structure of 

their valence bands and zones of vacant states. The corresponding data 

in the form of curves representing the electron state densities are 

shown in Fig. 3. Total densities and the total atomic densities of the 

electronic states of the studied phases for both spin orientations are 

complex structures that change with the atomic composition of the al-
loys. These changes affect the shape and energy localization of atomic 

valence states. 
 The maximum contributions to the densities of states from antimo-
ny atoms in all alloys are concentrated in the region of deep lying 

(∼ −10 eV) quasi-core states genetically associated with Sb5s- electrons. 

In general, these contributions are insignificant. The states of antimo-
ny atoms in the region of valence electron localization (0–−5 eV) have 

even smaller contributions. This indicates that the antimony atoms in 

the crystal lattices of the alloys are mainly held by ionic bonds. 
 The localization of the electronic states of metal atoms in this ener-
gy region and their hybridization (mixing) indicate that the metal at-
oms in the alloys are bound together mainly by covalent interaction. 
Their further analysis is based on the basic principles of quantum 

chemistry [21]: in the absence of spatial symmetry constraints, the de-
gree of interactions of the electrons entering into chemical bonds de-
pends on the proximity of their energies and manifests itself in the en-
ergy splitting of the final states and the degree of their hybridization. 
 As can be seen from Fig. 3, the hybridization of the electronic states 

of metal atoms depends on the atomic composition of the alloys. In the 
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PtMnSb alloy, the states of metal atoms occupy close energy positions, 
hybridize well and split energetically. These facts indicate a high de-
gree of covalence of PtMn chemical bonds, which provides high values 

of the binding energy of the PtMnSb alloy (Fig. 1). 
 A consistent increase in nickel concentrations in Pt1−xNixMnSb al-
loys (x = 0.0–1.0) is accompanied by a decrease in the degree of hybrid-
ization of the electronic states of platinum atoms. In the limiting case 

(x = 0.75), the electronic states of platinum are localized in a narrow 

energy region remote from those similar for nickel and manganese at-
oms. The latter remain well hybridized throughout the changes in 

nickel concentrations, thereby providing covalent Mn–Ni interactions. 
 Based on these arguments, we can understand the fact that the con-
centration decreases in the cohesive energies (Fig. 1) of Pt1−xNixMnSb 

alloys is probably due to a decrease in the covalent interactions of plat-
inum atoms with the surrounding atoms. 
 It also follows from Fig. 3 that the states of the conductivity bands 

of the alloys are mainly formed by the electrons of the manganese at-
oms with a spin-down orientation. Attention is drawn to the discrepan-

 

Fig. 3. Total electron densities (top panel) and total atomic electron densities 

of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–1.0). Densities with positive and negative 

values correspond to the spin-up and spin-down orientations of the electrons 

respectively. EF is the position of the Fermi level. 
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cy between the shapes and values of the electron densities correspond-
ing to different spin directions, which indicates the polarization of the 

electronic states. This effect is most pronounced in manganese. 
 Polarization effects lead to the appearance of magnetic moments on 

the atoms. It is useful to consider the question to what extent certain 

electronic states are involved in the formation of magnetic moments on 

the atoms of the alloys under discussion? The relevant data are shown 

in Fig. 4. As can be seen, the determining contributions to the for-
mation of magnetic moments in alloys are assigned to the 3d electrons 

of manganese atoms. The contributions of Mns,p-electrons are negligi-
ble. This can be fully attributed to the electrons of all the symmetries 

 

Fig. 4. Partial contribution of electronic states to the formation of magnetic 

moments (M, µB—Boron magneton) on atoms in Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–
1.0). 
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of other metal atoms and antimony in all types of alloys. 
 Figure 5 shows the concentration dependences of the magnetic mo-
ments falling on the formula units of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 0.0–
1.0). In the experimental work [10], it was noted that the values of 

these magnetic moments essentially remain constant over the entire 

range of nickel concentrations in the alloys. In Figure 5, this is indi-
cated by a horizontal line, which, according to the authors, is the result 

of averaging experimental data. These data at the qualitative level co-
incide with those obtained in this work. Indeed, the calculated values 

of the magnetic moments practically do not depend on the concentra-
tion of nickel atoms in the studied alloys. Recall that the ‘outliers’ of 

the values of experimentally measured magnetic moments at the con-
tent of nickel atoms x = 0.25 in alloys are associated [10] with the pres-
ence of other phases with concentrations reaching 15%. In general, the 

samples studied here also contained other phases in concentrations up 

to 5%. Perhaps these reasons led to systematic differences between the 

experimental and calculated values of magnetic moments. Note that 

these differences for most alloys (x ≥ 0.25) were ∼1.5%. As for the ini-
tial composition of PtMnSb, the experimental and calculated values of 

the magnetic moments coincided. 
 Substituting nickel atoms change the polarization P of electrons at 

the Fermi level (Fig. 5). The transition from the PtMnSb metal alloy 

with a relatively high (P = 0.76) electron polarization to alloys with x ≥ 

≥ 0.5 is accompanied by full polarization of Fermi electrons (P = 1.0) 

and converts these alloys to half-metallic state. 

4. CONCLUSIONS 

1. With an increase in the concentration of nickel atoms in 

 

Fig. 5. Magnetic moments (M) per formula unit of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 

= 1.0–0.0). The horizontal solid line in the experimental part of the figure is 

the result of averaging the measurements [10]. P—electron polarization at 

the Fermi level in Pt1−xNixMnSb alloys. 
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Pt1−xNixMnSb alloys, the interatomic spatial density of electrons de-
creases, which leads to a weakening of interatomic covalent bonds and, 
as a result, to a decrease in the cohesive energies of the alloys. 
2. The course of the concentration dependences of the parameters a(x) 
of cubic crystal lattices of Pt1−xMxMnSb solid solutions (M = Ni, Cu, 
Au; x = 0.0–1.0) is determined by the ratio of the radii of the substitu-
tion atoms and platinum. If this ratio is less than one (M = Ni, Cu), then 

the dependence a (x → 1.0) has a descending and in the opposite case 

(M = Au) an increasing character. 
3. The densities of the electronic states of Pt1−xNixMnSb alloys (x = 

= 0.0–1.0) are complex structures that vary in shape, energy position 

and localization. The zones of valence electrons (0–−5 eV) of alloys are 

dominated by hybridized states of metals, while the vacant states are 

formed mainly by Mn electrons with spins oriented downwards. 
4. Antimony atoms in the crystal lattices of Pt1−xNixMnSb alloys are 

mainly held by ionic bonds, whereas metal atoms are mainly covalently 

bound to each other. Covalent interactions are maximal in PtMnSb, 
and with an increase in nickel concentrations in alloys, they weaken 

due to a decrease in the role of platinum valence electrons in the for-
mation of chemical bonds. 
5. The densities of electronic states with different spin orientations do 

not correspond to each other, which indicates the polarization of elec-
trons in alloys. Polarization effects lead to the appearance of magnetic 

moments on the atoms. The determining contributions to the for-
mation of magnetic moments in alloys are associated with the 3d elec-
trons of manganese atoms. The values of the magnetic moments prac-
tically do not depend on the concentration of nickel atoms in the stud-
ied alloys. 
7. Substituting nickel atoms change the polarization P of electrons at 

the Fermi level. The transition from the PtMnSb metal alloy with a rel-
atively high (P = 0.76) electron polarization to alloys with x ≥ 0.5 is ac-
companied by full polarization (P = 1.0) of Fermi electrons and con-
verts these alloys to half-metallic) state. 
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PHYSICS OF STRENGTH AND PLASTICITY 

PACS numbers: 62.20.F-, 62.20.fk, 62.20.Hg, 81.05.Bx, 81.70.Bt, 81.70.-q 

Впорядковані стопи цирконію з інтерметалідним зміцненням 

О. М. Малка, П. М. Романко, В. Г. Ткаченко, О. І. Кондрашев  

Інститут проблем матеріалознавства ім. І. М. Францевича НАН України, 
вул. Академіка Кржижановського, 3, 
03142 Київ, Україна 

В даній роботі обґрунтовані хемічні склади і режими оброблення нових 

експериментальних стопів в системі Zr–8Al–1Nb з інтерметалідним 

(Zr3Al) зміцненням для подальшого підвищення механічних властивостей 

цирконійових стопів на основі формування впорядкованої надструктури 

L12. Представлені результати вимірювань за температур 293 і 673–973 К 

різних параметрів короткочасних і тривалих механічних властивостей 

цирконійових стопів Zr–8Al і Zr–8Al–1Nb, істотно впорядкованих на ос-
нові фази Zr3Al. Встановлено, що їх механічні характеристики визнача-
ються в основному властивостями впорядкованої за типом L12 структури 

інтерметаліду Zr3Al (до 92%). Леґування Ніобієм додатково підвищує жа-
роміцність, релаксаційну стійкість і опір дислокаційній повзучості стопу 

Zr–8Al–1Nb. Макроскопічна межа плинности стопу практично не зміню-
ється з підвищенням температури, а високотемпературні механічні влас-
тивості цирконійового стопу з інтерметалідним Zr3Al зміцненням більш 

ніж в два рази вище аналогічних показників цирконійових стопів з твер-
дорозчинним зміцненням (Zircaloу). Досліджені модифікації істотно впо-
рядкованих цирконійових стопів з інтерметалідним зміцненням розгля-
даються як перспективні матриці для композиційних матеріалів нового 

покоління з найбільш високими експлуатаційними характеристиками в 

ядерній енергетиці. 

Ключові слова: цирконійовий стоп, Zr3Al впорядкування, міцність, плас-
тичність, механізм повзучости. 
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This research article outlines a detailed study of mechanical properties of 

zirconium alloys in the Zr–8Al and Zr–8Al–1Nb systems using strain rate 

change measurements and tensile tests in a wide temperature range, to opti-
mize their specific properties such as dislocation creep resistance, high tem-
perature strength and low temperature ductility. In this approach, suitable 

combination of the innovative are melting, hot-working and annealing 

treatment of the Zr–8Al–1Nb alloy to produce a substantially continuous 

matrix of the L12 ordered intermetallic compound Zr3Al (up to 92%). A series 

of mechanical tests has been carried out with the Zr3Al based alloys which 

should consider as discontinuously reinforced composite materials by the 

very nature themselves. Post thermomechanical treatment of as-cast Zr3Al 
based alloys indicates owing to their unchangeable yield stress at 293 and 

673–973 K. Mechanical properties of the essentially ordered Zr3Al based al-
loys are at least two times higher than that observed for solution hardened 

zirconium alloys (Zircaloys). The Zr3Al induced structure developed by ther-
momechanical treatments with subsequent annealing improves the chemical 
and structural homogeneity of the composite material as a whole. The for-
mation of inhibitory jog type obstacles on the screw dislocations is assumed 

to be the rate controlling deformed mechanism of Zr3Al ordered alloy 

strengthening which is dependent on the dislocation density. The excellent 

combination of short-term mechanical properties at 293 K and relaxation 

strength at 673–773 K revealed in the Zr3Al based alloys leads to their ability 

for high performance applications in nuclear energetic. 

Key words: zirconium alloy, Zr3Al ordering, strength, plasticity, creep 

mechanism. 

(Отримано 2 жовтня 2021 р.; остаточн. варіянт — 21 лютого 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Тепловиділяючі елементи у вигляді сформованого порошку оксиду 

урану розміщують в трубних оболонках зі стопу цирконію з добав-
ками Nb і Sn і потім використовують в енергетичних ядерних реак-
торах на теплових нейтронах з водяним теплоносієм [1]. У зв’язку з 

технологічними вимогами підвищення температури для ефектив-
ної роботи теплоносія до 723 К відомі промислові стопи в цих умо-
вах не можуть бути використані через їх недостатню міцність і опір 

повзучості. У зв’язку з цим зростаючий інтерес фахівців викликає 

ряд перспективних систем цирконійових стопів на основі інтерме-
таліду Zr3Al з впорядкованою надструктурою типу L12 [2–4]. На ві-
дміну від металевих стопів, наприклад, з твердорозчинним зміц-
ненням, де спостерігається різке зниження межі плинности з під-
вищенням температури, хемічна сполука Ni3Al характеризується 

аномальним ходом її температурної залежности завдяки більш ви-
сокому термічному опору його впорядкованої структури. Є всі підс-
тави припустити подібну температурну залежність межі плинности 
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для впорядкованої сполуки Zr3Al. Оскільки Zr3Al відрізняється ма-
лим перетином захоплення теплових нейтронів, корозійною стійкі-
стю і потенційно високим опором повзучості, роботи в області дос-
ліджень структури і властивостей цирконійових стопів на основі 
Zr3Al проводяться протягом багатьох років [5–7]. 
 Цирконійові стопи з матрицею з впорядкованого інтерметаліду 

Zr3Al запатентовані в США [2]. Ці стопи в литому стані піддавались 

гарячій деформації за температури 1273 К в двофазній області βZr–
Zr2Al і відпалені за температури 1265 К. Були виявлені помітні по-
ліпшення короткочасної міцности, опору повзучості і корозійної 
стійкости в стопах цирконію, що містять від 7,5 до 9,5% мас. Al. В 

даних стопах інтерметалідне зміцнення здійснювалось по перитек-
тоїдній реакції βZr + Zr2Al ↔ Zr3Al (8,97% Al). Причому, інтермета-
лід Zr3Al, що має впорядковану ГЦК-структуру кристалу типу 

Cu3Au, стає основною фазою в зазначених литих стопах, якщо її кі-
лькість перевищує 50% за обсягом. Такі стопи, на жаль, мають об-
межену пластичність δ (∼3% за температури 293 К і ∼10% за темпе-
ратури 573 К) і низьку технологічність. Їх поки що не можна вико-
ристовувати в якості конструкційних матеріялів в реакторах ново-
го покоління не тільки внаслідок недостатньої пластичности за кі-
мнатної температури, але і через аморфізацію, викликану нейтрон-
ним опроміненням. Деякі обнадійливі результати було одержано на 

литих стопах в системі Zr–Al–Nb після тривалого термооброблення 

(відпалу) [8]. При цьому морфологія фаз і розподіл фази Zr3Al 
пов’язується з активацією контролювального далекодійного (дифу-
зійного) механізму. 
 Таким чином, короткочасні і тривалі механічні властивості цир-
конійових стопів з Zr3Al інтерметалідним зміцненням вивчені не-
достатньо, особливо в діяпазоні напруг і температур, які відповіда-
ють їх потенційному застосуванню. У цьому контексті стає доціль-
ним вибір хемічних складів стопів в системі Zr–Al–Nb, які забезпе-
чать завдяки використанню нового технологічного циклу, тобто їх 

термомеханічного і термічного оброблення, оптимальне поєднання 

високих значень міцности та пластичности за температури 293 К і 
підвищених температурах не нижче 673 К. 

2. МАТЕРІЯЛ І ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНА МЕТОДИКА 

Зливки стопів Zr–8Al і Zr–8Al–1Nb були одержані з використанням 

йодидного цирконію, алюмінію марки А-99 і ніобію марки НбШОО. 
Витоплення відливок проводилось в електродуговій печі з невитра-
тним вольфрамовим електродом в середовищі чистого арґону з кі-
лькістю перетопів 7 разів. Хемічні та фазові склади цих стопів були 

визначені з використанням рентґенівської флюоресцентної та 

рентґенівськоої фазової аналіз. Одержані зливки були підготовлені 
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для досліджень в литому, деформованому і відпаленому станах за 

режимами, наведеними в табл. 1. 
 Відповідно до діяграми фазових рівноваг (рис. 1) стоп Zr–8Al 
знаходиться в двофазній області αZr + Zr3Al. Тугоплавкий інтерме-
талід Zr3Al за температур вище 1261 К утворюється по перитектоїд-
ній реакції βZr + Zr2Al ↔ Zr3Al, а нижче 1213 К — по перітектоїдній 

реакції αZr + Zr2Al ↔ Zr3Al. Цим пояснюється вибір режимів термо-
механічного і термічного оброблення (табл. 1). Сам інтерметалід 

Zr3Al є впорядкованою надструктурою з ГЦК-ґратницею типу Cu3Al 
(L12, cP4) з періодом ґратниці а = 0,4372 нм за кімнатної темпера-
тури (рис. 2). Цей тип упорядкованого інтерметалліду Zr3Al утво-
рюється за термообробленні (відпал за температури 1153 К протя-
гом 4-х годин) в процесі перитектоїдної реакції. 
 Після ТО1 структура стопу, що складається з 10% об. αZr і 90% 

фази Zr3Al стає недеформованою вже після деформації ∼30% з під-
вищеною чутливістю до локальної концентрації окрихчувальних 

напружень. Після інтенсивної деформації е від 0,34 до 0,56 стопи 

піддавали термообробленню за температури 1153 К для виділення 

максимальної кількости фази Zr3Al. Через низьку технологічність 

Zr3Al в матриці αZr частина режимів термооброблення була прове-
дена за температур 1237 К → 1173 К, які відповідають більш висо-

 

Рис. 1. Діяграма стану Zr–Al. 

Fig. 1. Zr–Al equilibrium phase diagram. 
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кій пластичності βZr. 
 Стандартні механічні випробування на розтяг проводили на ци-
ліндричних зразках ∅3 мм і довжиною робочої частини l0 ≈ 18,5 мм 

на машині 1246Р-2/2300 конструкції НИКИМП за швидкости де-
формації ε′ = 10−3

 с−1
 у відповідності до ДСТУ EN 10002-1:2006 за кі-

мнатної температури на повітрі і ДСТУ EN 10002-5:2006 за підви-
щених температур у вакуумі не вище 0,013 Па. При цьому швид-
кість зростання напруження в зразку складала ∼3 МПа/с. Подов-
ження фіксували тензометричним датчиком безпосередньо з робо-
чої частини зразка. Зразки вирізали з центральної частини відли-

ТАБЛИЦЯ 1. Режими термічного і термомеханічного оброблення цирко-
нійових стопів. 

TABLE 1. Processing modes of thermal and thermomechanical treatment of 

zirconium alloys. 

Стоп Вид оброблення Позначення 

Zr–8Al 
Zr–8Al–1Nb 

Відпал за температури 1153 К 4 години ТO1 

Zr–8Al Гаряче кування на е = 0,34 за температури 

1237 К → 1173 К; відпал 1173 К 10 хв; 

відпал за температури 1153 К 4 години 

ТМО + ТО2 + ТО1 

Zr–8Al–1Nb Гаряче кування на е = 0,34 за температури 

1237 К → 1173 К; відпал за температури 

1273 К 10 хв 

ТМО + ТО3 

Zr–8Al–1Nb Гаряче кування на е = 0,34 за температури 

1237 К → 1173 К; відпал за температури 

1273 К 10 хв; відпал за температури 1153 

К 4 години 

ТМО + ТО3 + ТО1 

 

Рис. 2. Порядок укладання атомів і кристалічна ґратниця Zr3Al. 

Fig. 2. The stacking order of the atoms and the crystal lattice Zr3Al. 
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вок. Випробування на релаксацію також проводили на цій же ма-
шині і ідентичних зразках. 
 Для того, щоб встановити величину опору повзучості цирконійо-
вих стопів в широкому інтервалі температур, було проведено ви-
пробування на релаксацію напружень за температур 623–923 К на 

машині 1246Р-2/2300 у вакуумі не вище 0,013 Па. Точність підт-
римки температури складала ±0,25 К. Методика проведення експе-
рименту приведена в [9]. Сам експеримент проводився з тією лише 

різницею, що за температур 673 і 773 К навантаження проводилось 

до деформації 8% через те, що дані стопи за температур менших 

∼800 К за швидкости активного навантаження 10−4
 с−1

 і навіть при 

дуже високих ступенях деформації не виходять на стадію усталеної 
течії, а деформуються з практично лінійним деформаційним зміц-
ненням (коефіцієнт деформаційного зміцнення dσ/dε ≈ 2,5 ГПа) до 

руйнування. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Результати рентґенівської фазової аналізи стопів Zr–8Al і Zr–8Al–
1Nb наведені в табл. 2. 
 За цими даними об’ємна частка фази Zr3Al в деформованих і від-
палених стопах Zr–8Al–1Nb становить 80,6–84,5%. Інший об’єм 

займає твердий розчин на основі αZr. Зменшення періоду ґратниці 
αZr стопу Zr–8Al–1Nb (в порівнянні з періодом ґратниці стопу Zr–
8Al означає, що ніобій розчиняється в αZr, при цьому практично не 

розчиняється в Zr3Al, оскільки період ґратниці Zr3Al практично не 

змінюється за даними рентґеноструктурної аналізи. До цього слід 

додати, що додаткове леґування Zr–8Al Ніобієм уповільнює процес 

перитектоїдного перетворення, знижуючи об’ємну частку Zr3Al і 
збільшуючи об’ємну частку αZr. 
 Досліджені литі стопи систем Zr–Al і Zr–Al–Nb володіють обме-
женою пластичністю, що не перевищує декількох відсотків за тем-
ператури 293 К (табл. 3). Подальше термомеханічне оброблення 

(ТМО) цих стопів з подальшим відпалом за температури 1153 К 

протягом 4 годин приводить до істотного збільшення міцности та 

пластичности. За термомеханічного оброблення стопів різко під-
вищується концентрація вакансій, що приводить до підвищення 

дифузійної рухливости атомів і пришвидшує процеси утворення 

фази Zr3Al в процесі перитектоїдного перетворення. Певна роль у 

формуванні механічних властивостей стопів в системі Zr–Al–Nb 

належить твердим розчинам на основі цирконію. Зокрема, зі збі-
льшенням об’ємної частки αZr при переході від стопу Zr–8Al до Zr–
Al–Nb зростає і залишкова деформація (табл. 3 і 4). 
 Деформація стопів на основі інтерметаліду Zr3Al (надструктура 

L12) має свої особливості в широкому інтервалі температур. 1) В ін-
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тервалі температур 293–773 К ці стопи зберігають рівномірне подо-
вження від початку деформації до повного руйнування, тобто не 

виявляють схильности до локалізації деформації з утворенням 

шийки, а їх пластичність збільшується з підвищенням температури 

(до 873 К). 2) Характерною особливістю досліджених стопів на ос-
нові Zr3Al є фактична відсутність виразної температурної залежно-
сти межі плинности, наприклад, для стопу Zr–8Al (92% Zr3Al) 
(табл. 3 і 4). Цей результат є ознакою більш ефективного термічного 

опору впорядкованої структури L12 інтерметаліду Zr3Al в порів-
нянні зі стопами з твердорозчинним зміцненням в системі Zircaloy, 
у яких межа плинности зменшується з підвищенням температури 

(рис. 3). 
 Збереження межі плинности стопу Zr–8Al з підвищенням темпе-
ратури (606 МПа за температури 293 К і 604 МПа за температури 

673 К (табл. 3 і 4) ймовірно пов’язано з появою загальмованих ком-
плексів Кіра–Вільсдорфа та бар’єрів Ломера–Коттрелла [3, 4] за 

даних умов швидкости зростання напруження в зразку (∼3 МПа/с). 
Більш того, всі механічні властивості досліджених цирконійових 

стопів на основі Zr3Al істотно вище, ніж аналогічні властивості сто-
пів в системі Zr–Nb–Sn [1] і промислових стопів Э-110, Э-635. 3) 

Криві розтягу цирконійових стопів з різною матрицею показують 

ТАБЛИЦЯ 2. Фазовий склад деформованих стопів. 

TABLE 2. Phase composition of deformed alloys. 

Стоп 
αZr (ГПУ) Zr2Al (гексагональна) 

Параметри 

ґратниці, нм 
Об’ємна 

доля, % 
Параметри 

ґратниці, нм 
Об’ємна 

доля, % 

Деформований стан 

Zr–8Al a = 0,32070 
c = 0,51072 

c/a = 0,15925 
71,63 

a = 0,49003 
c = 0,59511 28,37 

Zr–8Al–1Nb a = 0,32091 
c = 0,51145 
c/a = 1,5937 

80,39 
a = 0,49003 
c = 0,59498 19,61 

Деформований і відпалений стан 

 αZr (ГПУ) Zr3Al (ГЦК) 

Zr–8Al a = 0,32250 
c = 0,51575 

c/a = 0,15937 
7,36 а = 0,43761 92,64 

Zr–8Al–1Nb a = 0,32156 
c = 51369 

c/a = 1,5975 
16,22 а = 0,43751 83,78 
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(рис. 3), що за характеристиками міцности та пластичности стопів 

на основі Zr3Al більш ніж в два рази перевершують аналогічні ха-
рактеристики стопу з твердорозчинним зміцненням матриці на ос-
нові αZr. Ніобій додатково підвищує пластичність упорядкованих 

стопів після термооброблення за температури 1153 К, яка змінює 

співвідношення твердої Zr3Al і м’якої αZr фаз і збільшує об’ємну ча-
стку м’якої складової αZr в стопі Zr–8Al–1Nb. Наявність зуба плин-
ности при проміжних розвантаженнях пов’язується з розмножен-
ням дислокацій і розвитком деформаційного старіння, обумовлено-
го утворенням кисневих атмосфер на ядрах дислокацій. 
 На рисунку 4 приведені результати досліджень залежности шви-
дкости усталеної повзучости від величини діючого напруження за 

результатами випробувань на релаксацію напружень цих стопів. 
На графіках точки на кривих відповідають експериментальним да-
ним, а лінії — екстраполяційним та прогнозованим залежностям 

швидкости усталеної повзучости. 

ТАБЛИЦЯ 3. Механічні властивості цирконійових стопів з матрицею на 

основі Zr3Al за температури 293 К. 

TABLE 3. Mechanical properties of zirconium alloys with a matrix based on 

Zr3Al at 293 K. 

№ Стоп НV30, МПа Е, ГПа σ0,002, МПа σ0,2, МПа σв, МПа δ, % ψ, % 

 Литий стан + ТО1 

1 Zr–8Al 2607 126 445 606 607 0,3 2,0 

2 Zr–8Al–1Nb 2821 122 345 601 845 3,6 6,4 

 Литий стан + ТМО + ТО1 

3 Zr–8Al 2,72 122 477 526 807 5,8 10,4 

4 Zr–8Al–1Nb 2,74 106 510 618 950 7,9 13,0 

5 Zr–8Al–1Nb* 2,56 122 377 519 962 8,2 7,5 

*
 — між ТМО і ТО1 проводилося ТО3. 

ТАБЛИЦЯ 4. Механічні властивості цирконійових стопів з матрицею на 

основі Zr3Al за температури 673 К. 

TABLE 4. Mechanical properties of zirconium alloys with a matrix based on 

Zr3Al at 673 K. 

№ Стоп Е, ГПа σ0,002, МПа σ0,2, МПа σв, МПа δ, % ψ, % 

 Литий стан + ТО1 

1 Zr–8Al 106 383 604 776 14,4 24,8 

2 Zr–8Al–1Nb 99 394 540 874 24,2 19,6 
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 Для термоактиваційної аналізи і побудови екстрапольованих і 
прогнозованих функцій на рис. 4 користувалися узагальненим 

співвідношенням (1) [10], яке було використано в попередній роботі 

авторів [9]. При розрахунках було використано значення вектора 

Бюрґерса надчасткової дислокації b = 0,4372 нм і коефіцієнта Пуа-
ссона µ = 0,34 для αZr. Результати його приведені безпосередньо на 

рис. 4. Термоактиваційну аналізу було проведено по тих експери-
ментальних точках кривих, які відповідають одному й тому ж зна-
ченню активаційного об’єму. 

 
− ττ   = −   

   
 

0
0 exp ,

m
H V

e e
G kT

 (1) 

де 0e  — константа швидкости повзучости; τ = σ/2 — напруження 

зсуву; G — модуль зсуву; m — ступінь деформаційного зміцнення, 
пов’язана з залежністю густини рухомих дислокацій від напру-
ження (зазвичай m = 2); Н0 — удавана енергія активації (е.а.); V — 

удаваний активаційний об’єм (а.о.); k — константа Больцманна; Т 

— абсолютна температура. 
 Для додаткової аналізи особливо в області малих напружень за 

температури 973 К було використано залежність (2): 

 

Рис. 3. Криві розтягу для цирконійових стопів з нанофазним і твердороз-
чинним зміцненням (1) та відповідно стопів на основі Zr3Al за температури 

673 К для стопів Zr–1Nb–1,5Sn–0,17Fe–1,5Y2O3(<40 нм) (1); Zr–8Al + ТО1 

(2) і Zr–8Al–1Nb + ТО1 (3). 

Fig. 3. Tensile curves for a zirconium alloy with nanophase and solid solution 

strengthening (1) and essentially ordered Zr3Al based alloys at temperature 

673 K for alloys Zr–1Nb–1.5Sn–0.17Fe–1,5Y2O3(<40 нм) (1); Zr–8Al + ТО1 

(2) and Zr–8Al–1Nb + ТО1 (3). 
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 = τ − 
 



0exp ,n H
e A

kT
 (2) 

де n = m + 1. Результати аналізи за формулою (2) приведені в табл. 5. 
 Аналіза даних табл. 5 за температури 973 К показала, що вели-
чина n в районі 2 вказує на вклад дислокаційної повзучости пере-
важно в приграничній області зерен, тоді як при більших напру-
женнях (правіше штрихової лінії) скоріш за все переважає матрич-
ний внутрішньозеренний дислокаційний механізм повзучости. 
 При розрахунках модуля зсуву використовувалась температурна 

залежність модуля Юнґа (рис. 5). 
 Експериментальні точки, які одержані за температури 673 К і 
частині даних за температури 773 К (високі напруження) при вико-
нанні термоактиваційної аналізи не брали. Причина — зразок не 

 

Рис. 4. Залежність швидкости повзучости від напруження і температури 

для стопів Zr–8Al + ТО1 (а), Zr–8Al + ТМО(e = 0,4) + TO3 + ТО1 (б), Zr–8Al–
1Nb + ТО1 (в), Zr–8Al–1Nb + ТМО(е = 0,52) + TO3 + ТО1 (г). 

Fig. 4. The dependence of creep strain rate on stress and temperature for al-
loys Zr–8Al + ТО1 (а), Zr–8Al + ТМО (e = 0,4) + TO3 + ТО1 (б), Zr–8Al–1Nb + 

+ ТО1 (в), Zr–8Al–1Nb + ТМО (е = 0.52) + TO3 + ТО1 (г). 
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доведений до стадії течії оскільки навіть при 8% деформації він 

продовжував майже лінійно зміцнюватися з невеликим коефіцієн-
том деформаційного зміцнення dτmax/dγmax ∼ 0,03G за температури 

672 К. З літератури [11, 12] відомо, що друга майже лінійна стадія 

зміцнення (нагартування) за теоріями Мотта і Гірша для ГЦК-
металів за коефіцієнта деформаційного зміцнення 0,03G пов’язана 

з утворенням на гвинтових дислокаціях сходинок. На утворення 

кожної сходинки необхідна енергія αGb3, де α ∼ 0,2–0,5 — коефіці-
єнт Мотта. Дані сходинки можуть консервативно рухатися вздовж 

дислокацій і неконсервативно переміщуватися разом з дислокація-
ми в напрямку їх руху. При цьому такий рух супроводжується 

утворенням або вакансій, або міжвузлових атомів в залежності від 

напрямку руху сходинки. Неконсервативний рух можливий тільки 

за рахунок дуже сильної термічної активації з енергією ∼0,5–1Gb3. 

Саме величина концентрації цих сходинок і визначає величину де-
формаційного зміцнення. І оскільки усталена повзучість, згідно 

уявлень Мотта, виникає коли швидкість деформаційного зміцнен-
ня поступово знижуючись досягає величини, яка дорівнює швидко-
сті термічно активованого повернення, то логічно припустити, що 

термічно активованими бар’єрами є сходинки на гвинтових дисло-
каціях, а найбільш ймовірним контролюючим термічно активова-
ним механізмом є їх неконсервативний рух. Це також підтверджу-
ється величинами енергії активації 3,2–3,5 еВ (0,5–0,74Gb3). 
 До того ж, як показано в літературі [13], на подібному стопі 
(Ni3Al) з тією ж структурою L12, що при малих швидкостях дефор-
мації 10−6

 с−1
 порівняно з високими 10−3

 і 10−2
 с−1

 аномальної залеж-
ности величини σ0,2 не спостерігається внаслідок того, що наддис-
локації за механізмом поперечного ковзання встигають повністю 

переходити з октаедричних до кубічних площин ковзання і навпа-
ки, і загальмовані комплекси майже відсутні. Тож пов’язати одер-

ТАБЛИЦЯ 5. Розраховані значення параметру n за виразом (2). 

TABLE 5. The calculated value of the parameter n according to formula (2). 

Стоп 
Температура випробувань, К 

673 773 873 973 

Zr–8Al + ТО1 13–97 9–35 3,4–13 – 

Zr–8Al + ТМО (e = 0,4) + TO3 + ТО1 16–71 9–31 3–14 1,6–2,8 

Zr–8Al–1Nb + ТО1 9–77 10–35 2,9–10 – 

Zr–8Al–1Nb + ТМО (е = 0,52) + TO3 + ТО1 19–69 10–31 3,4–16 – 

В табл. 5 менші значення n відносяться до найменших напружень дослі-
дження, більші — до найбільших. 
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жану нами величину е.а. з доланням бар’єрів Кіра–Вільсдорфа в 

експериментах на релаксацію з малими швидкостями деформації 
неможливо. 
 Також з експериментів на гаряче кування стопу Zr–8Al переве-
деного термообробленням ТО1 в надструктуру Zr3Al (90%) можна 

зробити висновок, що при великих швидкостях зростання напру-
ження в матеріялі відбувається дуже інтенсивне утворення загаль-
мованих комплексів Кіра–Вільсдорфа і можливо сидячих дислока-
цій типу Ломера–Коттрелла. Причому інтенсивність накопичення і 
термічна міцність цих бар’єрів така, що після деформації куванням 

30% навіть за температури 1273 К кування вже не можливе. При 

збільшенні енергії удару зразки крихко руйнуються. Внаслідок 

цього інтенсивне термомеханічне оброблення стопів на основі над-
структури L12, зокрема Zr3Al, проводити недоцільно. Доцільно 

проводити ТМО з малими швидкостями деформації, наприклад 

екструзією. Це витікає з експериментів на релаксацію (рис. 4, б). 

Там видно, що вже за температури 971 К, яка на 300 К нижче ніж 

температура кування, пластична течія металу відбувається віднос-
но легко (10−6

 с−1) за малих напружень (20 МПа). 
 Таким чином очікується, що представлені обнадійливі результа-
ти досліджень будуть сприяти подальшій розробці цирконійових 

стопів з потенціялом їх технологічного використання за більш ви-
соких температур і напруженнях в якості оболонкових стопів для 

твелів в ядерній енергетиці. 

 

Рис. 5. Температурна залежність модуля Юнга для стопів Zr–8Al + ТО1 (1), 

Zr–8Al + ТМО (e = 0,4) + TO3 + ТО1 (2), Zr–8Al–1Nb + ТО1 (3), Zr–8Al–
1Nb + ТМО (е = 0,52) + TO3 + ТО1 (4). 

Fig. 5. The temperature dependence of the Young’s modulus for alloys Zr–
8Al + ТО1 (1), Zr–8Al + ТМО (e = 0,4) + TO3 + ТО1 (2), Zr–8Al–1Nb + ТО1 (3), 
Zr–8Al–1Nb + ТМО (е = 0,52) + TO3 + ТО1 (4). 
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4. ВИСНОВКИ 

1. Результати короткочасних випробувань литих, деформованих і 
відпалених цирконійових стопів в системі Zr–Al–Nb за температур 

293 і 673 К, а також випробувань на релаксацію напружень в інтер-
валі температур 673–973 К переконують в тому, що основна роль у 

формуванні механічних властивостей цих стопів визначається ін-
терметалідом Zr3Al з упорядкованою надструктурою L12, який зай-
має до 92% об’єму матеріялу. Причому у порівнянні з цирконійо-
вим стопом типу Zircaloy з αZr матрицею, що був зміцнений нано-
розмірними частинками Y2O3, цирконійові стопи з впорядкованою 

надструктурою Zr3Al відрізняються набагато вищими характерис-
тиками жароміцности в інтервалі температур 673–873К і пластич-
ности в інтервалі температур 293–673 К. 
2. Литі стопи на основі впорядкованого інтерметаліду Zr3Al з ГЦК-
ґратницею характеризуються порівняно низькою пластичністю за 

температури 293 К і обмеженою деформованістю навіть за підвище-
них температур. Для підвищення деформованости і механічних 

властивостей литих стопів на основі Zr3Al їх необхідно піддавати 

термомеханічному обробленню вище 1260 К з наступним термооб-
робленням до 1210 К в умовах, що забезпечують максимальну кіль-
кість фази Zr3Al. 
3. Додаткове леґування двофазного стопу Zr–8Al з ніобієм (до 1%), 

який розчиняється в первинному αZr і не взаємодіє з Zr3Al, істотно 

збільшує межу міцности і опір дислокаційній релаксації деформо-
ваного стопу з оптимальним поєднанням високих технологічних 

значень їх міцности та пластичности за температури 293 К. 
4. Встановлено, що межа плинности цих стопів на основі фази Zr3Al 
практично не залежить від температури, що свідчить про високий 

термічний опір їх двофазної структури за температур 673–773 К. 

При цьому межа плинности жароміцних стопів на основі Zr3Al 
більш ніж в два рази перевищує аналогічні показники цирконійо-
вих стопів з твердорозчинним зміцненням (типу Zircalloy), які від-
різняються сильною її температурною залежністю. 
5. Побудовано діяграми опору дислокаційній повзучості Zr–8Al і 
Zr–8Al–1Nb стопів в широкому діяпазоні нормованих напруг 

(0,02–7)⋅10−3
 σ/Е і температур 673–973К. В залежності від величин 

напруження і температури показано межі зміни механізмів з мат-
ричної на зерномежову повзучість. Причому ймовірним термічно 

активованим механізмом повзучости є неконсервативний рух поро-
гів на гвинтових дислокаціях з е.а. 3,2–3,5 еВ (∼0,5Gb3). 
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PACS numbers: 07.20.Ka, 47.80.Fg, 61.05.C-, 61.82.Bg, 62.20.Qp, 62.20.-x 

Температура солідусу та гаряча твердість стопів Ti–Nb–Mo 

О. М. Мисливченко, А. А. Бондар, В. М. Вобліков, Н. І. Циганенко, 

Т. А. Сілінська, О. П. Гапонова*  

Інститут проблем матеріалознавства ім. І. М. Францевича НАН України, 
вул. Академіка Кржижановського, 3, 
03142 Київ, Україна 
*Сумський державний університет, 
 вул. Римського-Корсакова, 2, 
 40007 Суми, Україна 

Методою дугового перетопу одержано 8 стопів системи Ti–Nb–Mo. Пока-
зано, що вони мають типові для лиття дендритні мікроструктури. Визна-
чено фазовий склад та встановлено періоди ґратниць утворених фаз. Ви-
користовуючи методу диференціальної термічної аналізи (ДТА) дослі-
джено фазові перетворення у твердому стані, а також визначено темпера-
тури початку топлення та кристалізації. Для стопів температура солідусу 

яких вище 2000°С разом з ДТА була також використана пірометрична 

метода Пірані–Альтермума. На основі експериментальних даних побудо-
вані температурні залежності твердости стопів та розраховано енергії ак-
тивації деформування матеріялу під індентором. Проведено аналізу кри-
вих залежності твердости стопів та визначена температура різкого знемі-
цнення матеріялу. Показано, що α → β-перехід в стопах системи Ti–Nb–
Mo з нестабільною бета фазою не призводить до суттєвої зміни твердості за 

даної температури переходу. 

Ключові слова: температура солідусу, гаряча твердість, жароміцність, 
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титанові стопи, кристалічна структура. 

Eight alloys of the Ti–Nb–Mo system are synthesized by the arc remelting 

method. As shown, they have dendritic microstructures typical of casting. 
The phase composition and lattice periods of the formed phases are deter-
mined. Using the method of differential thermal analysis (DTA), phase trans-
formations in the solid state are investigated, and the temperatures of the on-
set of melting and crystallization are determined. For alloys, the solidus tem-
perature of which is above 2000°C, together with DTA, the Pirani–
Althermum pyrometric method is also used. Based on the experimental data, 
the temperature dependences of the hardness of the alloys are constructed and 

the activation energies of deformation of the material under the indenter are 

calculated. The analysis of the curves of the dependence of the hardness of the 

alloys is carried out and the temperature of the sharp softening of the material 
is determined. As shown, that the α → β transition in titanium alloys with an 

unstable β-phase does not lead to a significant change in hardness. 

Key words: solidus temperature, hot hardness, high-temperature strength, 

titanium alloys, crystal structure. 

(Отримано 2 жовтня 2021 р.; остаточн. варіянт — 18 січня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Титанові стопи знаходять широке застосування, зокрема, як конс-
трукційний матеріял в аерокосмічній техніці та інших транспорт-
них засобах, у хемічній промисловості та в медицині. Відомо, що 

значно розширити галузі застосовування титанових стопів можна 

шляхом керованого леґування та подальшої термічної обробки, що 

забезпечують зміну структури та властивостей у заданому напрям-
ку. Хоча Ніобій та Молібден часто вживані леґувальні добавки до 

титанових стопів, на даний момент фазові рівноваги і фазові перет-
ворення у системі Ti–Nb–Mo вивчені недостатньо [1, 2]. Досліджені 
експериментально та представлені в літературі фазові рівноваги за 

низьких температур 500 і 1100°С [3] в області твердофазних рівно-
ваг. В роботі [4] представлений термодинамічний опис системи Ti–
Nb–Mo на основі першопринципних розрахунків і побудовано ізо-
термічний переріз за температури 600°С. Ізотермічні перерізи за 

температури 500°С [3] і за температури 600°С [4] суттєво відрізня-
ються за протяжністю ОЦК-твердого розчину (Ti, Nb, Mo). Діягра-
ми стану обмежувальних подвійних систем Ti–Nb, Ti–Mo та Nb–Mo 

побудовані надійно і представлені в роботах [5–7] відповідно. 
 Теоретично поверхня солідуса потрійної системи Ti–Nb–Mo опи-
сана в [8] за допомогою методи симплексних ґратниць. Поліном че-
твертого ступеня для системи Ti–V–Nb–Mo одержали на основі 
опорних вимірів температур початку топлення за методою Пірані–
Альтертума, використовуючи пірометр ОП-48. Поміряно три cтопи 
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потрійної системи Ti–Nb–Mo (склад у % за масою): 50% Ti–25% 

Nb–25% Mo (1940°C); 25% Ti–50% Nb–25% Mo (2180°C) і 25% Ti–
25% Nb–50% Mo (2075°C). 
 Оскільки стопи системи Ti–Nb–Mo мають здебільшого високі те-
мператури топлення, то ймовірно, що рівень високої міцности вони 

можуть зберігати до високих температур і варто провести оцінку їх 

жароміцности. Одною із методою вивчення температурної залежно-
сти міцнісних характеристик матеріялів є визначення їх гарячої 
твердости [9, 10]. Твердість добре відображає рівень такої характе-
ристики як міцність [11–14], а аналіза залежности твердости від 

температури дає температуру початку різкого знеміцнення металу, 
яка мало відрізняється від верхньої температурної межі можливого 

використання [15]. 
 Враховуючи, що фазові рівноваги та температури початку топ-
лення є важливими характеристиками при розробці нових жаромі-
цних стопів, а також метод їх одержання та термічної обробки, за 

мету даної роботи взято одержання експериментальних даних по 

визначенню температур поверхні солідуса стопів системи Ti–Nb–
Mo, а також оцінку жароміцности досліджених стопів за результа-
тами вимірювання гарячої твердости. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНИХ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Стопи витоплювали із чистих компонентів (із їх вмістом не менше 

99,90%) в електродуговій печі у захисному середовищі арґону, 
очищеного топкою титанового гетера тривалістю не менше 5 хв. 
Зразки перетоплювали не менше 6 разів для забезпечення їх одно-
рідности. Як визначено хроматографічно, зразки містили 0,04–
0,07% мас. Оксиґену, а вміст Нітроґену і Гідроґену не перевищував 

межі чутливости методи — 1⋅10−3
 % мас. 

 Дифрактограми одержано за допомогою дифрактометру Proto 

AXRD, використовуючи CuKα-випромінювання та широкополос-
ний кремнієвий детектор DECTRIS. Крок сканування складав 

0,02°, множник кроку 4, при експозиції в точці 0,5. Дослідження 

мікроструктури та локальна хемічна аналіза проведена на растро-
вому електронному мікроскопі Superprobe 8200 методою хвиледис-
персійної мікроаналізи (WDX). 
 Температуру початку топлення стопів визначали методою Піра-
ні–Альтермума за допомогою оптичного пірометра ЭОП-66 [16, 17] 

та методою високотемпературної диференційної термічної аналізи 

(метода Кочержинського та співавторів [18]) із струнною термопа-
рою вольфрам/ВР20). При використанні методи Пірані–
Альтермума були зроблені поправки на поглинання випроміню-
вання віконечком і недосконалість моделі чорного тіла (глухого 

отвору) [17]. 
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 Густину досліджуваних матеріялів визначали гідростатичною 

методою. Вимірювання твердости в інтервалі температур від кімна-
тної до 800°С проводили на ексклюзивному обладнанні при наван-
таженні 9,8 Н і витримці під корундовим індентором (піраміда Вік-
керса) 1 хв. Для запобігання окисненню зразка експеримент прово-
дили у вакуумі близько 4⋅10−3

 Па. Температуру робочого простору 

контролювали за допомогою термопари, гарячий спай якої поміща-
ли безпосередньо на зворотну поверхню випробовуваного зразка. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ОБГОВОРЕННЯ 

Витоплені та досліджені нами стопи 8-ми складів можна розбити на 

дві групи згідно прийнятої класифікації титанових стопів [19, 20]: 

1) стабільні бета і 2) стопи із нестабільною бета-фазою. Склад дослі-
джених стопів, їх густина та температура солідусу представлено в 

табл. 1. 

3.1. Стабільні бета титанові стопи 

Мікроструктура перших трьох литих стопів однакова і представляє 

собою типові для литого матеріялу дендрити округлої форми (рис. 
1, а). У литому стопі № 4 дендрити мають іншу форму з голкоподіб-
ними гілками (рис. 1, б). Осі дендриту третього порядку не спостері-
гаються. Хоча мікроструктури даних стопів виглядять як двофазні, 
згідно даних рентґеноструктурної аналізи (рис. 2) вони однофазні і 

ТАБЛИЦЯ 1. Густина та температура солідусу визначена методою Пірані–
Альтермума (№ 1–4) та ДТА (№ 5–8) досліджених стопів. 

TABLE 1. The density and temperature of the solidus were determined by the 

Pirani–Alterthum method (Nos. 1–4) and DTA (Nos. 5–8) of the studied al-
loys. 

№ Склад стопу, ат.% Густина, г/см3 Температура солідуса, °С 

1 Ti31Nb23Mo46 8,393 2300 ± 15 

2 Ti61Nb13Mo26 7,097 1927 ± 8 

3 Ti31Nb46Mo23 7,944 2215 ± 17 

4 Ti61Nb26Mo13 6,785 1907 ± 11 

5 Ti94Nb4Mo2 5,018 1726 ± 2 

6 Ti95,5Nb1,5Mo3 4,946 1683 ± 2 

7 Ti92,5Nb5Mo2,5 5,093 1725 ± 2 

8 Ti94Nb2Mo4 5,084 1718 ± 2 
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представляють собою твердий розчин заміщення з ОЦК-
кристалічною ґратницею. Результати локальної рентґеноспектра-
льної аналізи, вказують на те, що дендрити збагачені Ніобієм та 

Молібденом (більш тугоплавкими елементами), а міждендритна об-
ласть — Титаном. Оскільки рентґеноструктурна аналіза є інтегра-
льною, а не локальною методою (площа аналізи складала від 5 до 10 

мм2
 в залежності від кута дифракції), то варто звернути увагу на те, 

що дендрити та міждендритна область кожного стопу, не дивлячись 

на помітну різницю в хемічному складі, утворюють ОЦК-ґратницю. 
Період даної ОЦК-ґратниці зростає зі збільшенням номеру стопу. 
Таке зростання періодів ґратниці можна пояснити тим, що Титан 

має найбільший атомний радіус 146,2 пм, Ніобій — близький до 

142,9 пм, а Молібден суттєво менший — 136,3 пм [21]. Тому зміна 

вмісту молібдену і є основною причиною зміни періоду ґратниці. 
 В таблиці 1 наведено результати пірометричного вимірювання 

температур початку топлення. Стопи № 2 та № 4 мають температу-
ру топлення менше 2000°С і були додатково досліджені методою ви-
сокотемпературної диференційної термічної аналізи (рис. 3). Згідно 

цих даних ніяких термічних ефектів в твердому стані не спостеріга-
ється. Температури початку топлення визначені методою ДТА 

всього на 11 та 6°С вищі від встановлених пірометрично, тобто, ви-
міри узгоджуються в рамках похибки експериментів. Кінець топ-
лення складає 2028 та 1990°С для стопів № 2 та 4, відповідно. Варто 

звернути увагу, що процес кристалізації даних стопів (рис. 3) іде в 2 

етапи: 1) кристалізація центральної частини дендритів (гострий пік 

на кривій ДТА охолодження); 2) кристалізація периферії дендриту 

(полога крива). 
 Температурні залежності твердости стопів у звичайних коорди-

 

Рис. 1. СЕМ-мікроструктура стопів № 1 Ti31Nb23Mo46 (а); № 4 Ti61Nb26Mo13 

(б). 

Fig. 1. Microstructures of No. 1 Ti31Nb23Mo46 (а); No. 4 Ti61Nb26Mo13 alloys by 

SEM (б). 
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натах і в координатах Арреніуса ln(HV)–(−1/T) [12, 22], представ-
лені на рис. 4. 
 Найвищу твердість за кімнатної температури мають стопи з ви-
соким вмістом ніобію та молібдену (№ 1 та № 3). В координатах Ар-
реніуса одержані залежності для стопів № 1, № 2 та № 4 складають-
ся з трьох лінійних ділянок, які відповідають трьом рівням ефекти-
вних енергій активації деформування матеріялу під індентором і, 

очевидно, різним механізмам. Фізична природа процесів в кожній 

області розглянута в роботах [15, 22]. В інтервалі низьких темпера-
тур, від кімнатної до 270–475°С, енергія активації становить від 1,5 

до 4,7 кДж/моль. Це вказує на те, що механізм деформації контро-
люється впливом далекодіючих полів пружности дислокацій. За 

середніх температур від 270–475°С до 580–725°С ця енергія стано-
вить близько 9–13 кДж/моль, що відповідає взаємодії дислокацій з 

атомами проникнення (Карбон, Оксиґен). За вищих температур 

(понад 580–725°С) енергія активації становить від 35 до 64 

кДж/моль. Для стопу № 3 логарифмічна залежність від температу-
ри не описується ламаною лінією, а має складний характер. Ділян-
ка різкого знеміцнення (стрімке падіння твердости за високої тем-
ператури) чітко прослідковується у всіх досліджених стопах (на 

рис. 4 позначена штрих-пунктирною лінією). Найбільш тугоплав-
кий стоп (№ 1) має найнижчу температуру знеміцнення (580°С), а 

найвищу — стоп № 3 — 725°С. У стопах № 2 та № 4 температура рі-
зкого знеміцнення становить 675°С. Також варто звернути увагу, 
що в стопі № 4 перший перелом прямої настає за найвищої темпера-
тури (450°С). 

 

Рис. 2. Дифрактограми литих стопів системи Ti–Nb–Mo. 

Fig. 2. XRD patterns of as-cast Ti–Nb–Mo stable beta titanium alloys. 
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3.2. Стопи із нестабільною бета-фазою 

Мікроструктура, розподіл елементів між структурними складови-
ми, фазовий склад, температуру фазових перетворень, твердість та 

модуль пружности даних стопів досліджено нами раніше [23, 24]. 
 Температурні залежності твердости стопів із нестабільною бета-
фазою представлені на рис. 5. Вони мають схожий між собою хід 

кривих, які в координатах ln(HV)–(−1/T) чітко проявляють три лі-
нійних ділянки. В цих же координатах явно виражені температури 

початку різкого знеміцнення. В інтервалі низьких температур від 

кімнатної до 300−325°С ефективна енергія активації становить від 

1,3 до 2,6 кДж/моль. За середніх температур від 300−325°С до 

525−570°С ця енергія становить близько 16−31 кДж/моль. За ви-
щих температур (вище 525−570°С) енергія активації становить в 

середньому 185 кДж/моль (від 170 до 210 кДж/моль), що близько 

до енергії активації самодифузії у чистому титані (160 кДж/моль) 
[15]. Отже, температура початку різкого знеміцнення стопів із не-
стабільною бета-фазою відповідає початку превалювання процесів 

 

Рис. 3. ДТА криві стопів № 2 Ti61Nb13Mo26 і № 4 Ti61Nb26Mo13 зняті зі швид-
кістю 20°C/хв в тиглях з Sc2O3 (криві зсунуті вертикально). 

Fig. 3. DTA curves of alloys No. 2 Ti61Nb13Mo26 and No. 4 Ti61Nb26Mo13, taken 

at a rate of 20°C/min in crucibles with Sc2O3 (curves are shifted vertically). 
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дифузії над іншими механізмами деформації. 
 Складний характер залежности для стопів № 3 та № 8 може бути 

обумовлений фазовими перетвореннями, які відбуваються під 

впливом деформації матеріялу під індентором в певному темпера-
турному інтервалі (∼150–300°C). Різниця між ефективними енергі-
ями активації альфа та бета модифікацій (температури фазового 

переходу вказано в роботах [23, 24]) практично не проявляється на 

одержаних нами залежностях для стопів із нестабільною бета-
фазою. 

4. ВИСНОВКИ 

На основі досліджень стопів потрійної системи титан–ніобій–
молібден методами сканувальної електронної мікроскопії, рентґе-
ноструктурної аналізи, пірометрії, диференційної термічної аналі-
зи та виміру твердости за температур вище кімнатної було встанов-
лено: 
1. При кристалізації у досліджених стопах утворюються дендрити 

збагачені Ніобієм і Молібденом та міждендридна область, яка має 

підвищений вміст Титану. Дані структурні складові мають однако-
ву кристалічну ґратницю, хоч і відрізняються за хемічним скла-
дом. 

 

Рис. 4. Температурна залежність твердости литих стабільних бета-стопів 

системи Ti–Nb–Mo в координатах HV–T та ln(HV)–(−1/Т). 

Fig. 4. Temperature dependence of the hardness of cast stable beta alloys of 

the Ti–Nb–Mo system in the coordinates HV–T and ln(HV)–(−1/Т). 
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2. У титанових стопах зі стабільною бета-фазою період ґратниці 
суттєво залежить від вмісту Молібдену, а процес їх кристалізації 
йде в два етапи. 
3. Залежності між температурами солідусу та різкого знеміцнення 

не спостерігається. 
4. Титанові стопи з нестабільною бета-фазою за температур різкого 

знеміцнення мають енергію активації близьку до чистого титану, в 

стабільних бета-стопах за цих температур енергія активації має 

значно менші значення. 
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PACS numbers: 07.90.+c, 61.82.Bg, 62.20.Fe, 68.35.Dv, 89.20.Bb 

Вплив технології прокатування на властивості  
трансформаторної сталі 

А. А. Нестер, О. С. Дробот, О. О. Нікітін  

Хмельницький національний університет, 
вул. Інститутська, 11, 
29016 Хмельницький, Україна 

На металургійних заводах трансформаторну сталь одержують переважно 

методою дворазового чи триразового прокатування. Для спрощення тех-
нології одержання сталі можна використовувати одноразове прокатуван-
ня. Електромагнетні властивості готового листа трансформаторної сталі 
залежать від структури після первинної рекристалізації. Однак техноло-
гія проведення такого процесу вимагає експериментальних досліджень. В 

зв’язку з цим виникла потреба дослідити вплив стабілізації матриці після 

одноразового прокатування слябів з попереднім томленням слябів на фо-
рмування ребрової текстури. Досліджені зразки трансформаторної сталі з 

слябів, які не проходили гомогенізацію та такі, що піддавались гомогені-
заційному відпалу. Аналіза мікроструктури холоднодеформованих зраз-
ків після первинної рекристалізації показала, що гомогенізуючий відпал 

сприяє формуванню більш однорідної та дрібнозернистої структури сталі. 

Зразки, які піддавали одноразовому прокатуванню мають менший розмір 

зерна, ніж після дво- та триразового прокатування. Згідно проведених 

досліджень можна рекомендувати одноразове прокатування для отри-
мання готового листа трансформаторної сталі. 

Ключові слова: трансформаторна сталь, прокатування, рекристалізація, 

сляби, гомогенізаційний відпал, зерно. 

At metallurgical plants, transformer steel is produced mainly by double or 
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triple rolling. One-time rolling can be used to simplify the technology of steel 
production. The electromagnetic properties of the finished transformer steel 
sheet depend on the structure after primary recrystallization. However, the 

technology of such a process requires experimental research. Therefore, 

there is a need to investigate the effect of matrix stabilization after a single 

rolling of slabs with previous slacking of slabs on the formation of rib tex-
ture. Samples of transformer steel from slabs that did not undergo homoge-
nization and those that are subjected to homogenization annealing are stud-
ied. Analysis of the microstructure of cold-deformed samples after primary 

recrystallization shows that homogenizing annealing promotes the formation 

of a more homogeneous and fine-grained structure of steel. Samples that 

have been rolled once have a smaller grain size than after two and three rolls. 
According to research, it is possible to recommend a single rolling to obtain a 

finished sheet of transformer steel. 

Key words: transformer steel, rolling, recrystallization, slabs, homogeniza-
tion annealing, grain. 

(Отримано 11 січня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Україна має декілька потужних трансформаторних заводів (Запо-
ріжжя, Хмельницький), які постачають свою продукцію як в Укра-
їну, так і за кордон. Для виготовлення магнетопроводів електроте-
хнічного обладнання використовується спеціальна електротехніч-
на сталь з товщиною 0,23, 0,28, 0,3, 0,35 мм з особливою структу-
рою, що дозволяє забезпечити при відповідній технології високі ха-
рактеристики (особливо це важливо для потужних трансформато-
рів). Постачальниками таких сталей для підприємств України є за-
води Росії, Польщі, ФРН, Південної Кореї, Китаю. 
 Для виготовлення ефективних та з мінімальними втратами холо-
стого ходу трансформаторів електротехнічній промисловості потрі-
бні сталі високої якости, які дозволяють забезпечити ці мінімальні 
втрати холостого ходу. Однією з основних вимог, що висуваються 

до властивостей електротехнічної сталі, є мінімальна величина су-
ми втрат, віднесена до одиниці маси електротехнічної сталі. Ці 
втрати вимірюють у Вт/кг і їх називають питомими або ватними 

втратами. Виготовлення магнетопроводів (сердечників) з рафінова-
них сталей з чітко текстурованою структурою та усунення наклепу 

після складальних робіт дозволяє значно зменшити габарити та ма-
су трансформаторів, а також зменшити втрати та підвищити коефі-
цієнт корисної дії. 
 При одержані трансформаторної сталі будь-яким способом (в 

електропечах, мартенівських печах, чи кисневих конверторах) має 

бути забезпечений хемічний склад сталі, яка повинна містити мі-
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німальну кількість домішок. Корисним елементом трансформатор-
ної сталі є тільки Силіцій, вміст якого знаходиться в межах 2,9–
3,3%. 
 Важливими чинниками технології плавлення сталі є викорис-
тання шихтових матеріялів з низьким вмістом Хрому, Ніклю, Куп-
руму, одержання металу з низьким вмістом Карбону (менше 

0,035%), Нітроґену, Фосфору, Манґану та інших елементів, а та-
кож ретельне розкислення сталі. В готовому листі трансформатор-
ної сталі вміст домішок мінімальний: 0,003–0,010% Карбону (С), 

менше 0,12 (0,05–0,10)% Манґану (Mn), менше 0,003–0,005% Су-
льфуру (S), менше 0,010% Фосфору (P), менше 0,04% Хрому (Cr), 
менше 0,001–0,002% Нітроґену (N), менше 0,002–0,003% Оксиґе-
ну (O) [1]. 
 Існують різні варіянти технології виробництва трансформаторної 
сталі, але незалежно від варіянту сприятливо впливають на елект-
ромагнетні властивості такі фактори: висока чистота готового ме-
талу від шкідливих домішок і неметалевих включень, висока тем-
пература нагрівання злитків і слябів (1300–1350°С) при тривалому 

нагріванні 3–4 години і томлення більше 1 години. 
 Томлення сприяє гомогенізації металу та покращенню його влас-
тивостей в листі. Під час гомогенізуючого відпалу концентрація 

Силіцію (ліквація якого може сягати 250%) в прокаті вирівнюється 

швидше ніж в литій сталі. Після такої обробки питомі втрати зме-
ншуються, а індукція збільшується. Гомогенізація відбувається 

швидше при високих температурах нагрівання слябів (1280–
1300°С і вище), тому збільшення тривалости витримки та підви-
щення температури під час томлення при нагріванні слябів сприяє 

покращенню електромагнетних властивостей. 
 Підвищена температура стрічки при прокатуванні з температу-
рою змотування рулонів біля 600°С, високий ступінь зневуглецю-
вання в прохідних печах в атмосфері зволоженого Гідроґену чи зво-
ложеної азотно-водневої суміші при 800–900°С також сприяють 

покращенню його властивостей [2, 3]. 
 Особливу увагу потрібно приділяти отриманню досконалої реб-
рової текстури (110) [001], що залежить від достатнього ступеня де-
формації при першому та другому прокатуванні (50–70%), трива-
лою витримкою при первинній (450–550°С) і вторинній рекристалі-
зації (900–1000°С).Для одержання досконалої ребрової структури 

потрібно забезпечити в сталі перед високотемпературним відпалом 

вміст Карбону не більше 0,010%, а вміст Карбону в готовому листі 
має бути близько 0,005%. 
 Високотемпературний відпал потрібно проводити в ковпакових 

електричних печах в чистому сухому Гідроґені з точкою роси 50–
60°С чи в глибокому вакуумі (рзал = 10−3

 мм рт. ст.) при температурах 

та тривалости, які забезпечують достатньо повне видалення Нітро-
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ґену, Сульфуру та інших елементів. З метою прискорення нагрі-
вання стрічки та процесів, які відбуваються під час високотемпера-
турного відпалу, доцільно використовувати розпушені рулони. 
 Перед відпалом і нанесенням покриття на стрічку обов’язково 

потрібно проводити очистку поверхні від окислів, окалини, жирів, 
бруду, а перед фосфатуванням — від надлишків окису Магнію. Пе-
релічені рекомендації дозволять одержати сталь з високими елект-
ромагнетними властивостями [3]. 
 Високі електричні характеристики сталь має, якщо лист тексту-
рований і має орієнтацію кристалітів в напрямку (100) [001]. Така 

текстура утворюється під час первинної і вторинної рекристалізації 
та визначається вихідною структурою металу. Такі чинники як 

склад сталі, ступінь деформації листа при холодному прокатуванні, 

а також вплив домішок суттєво впливають на критичну температу-
ру рекристалізації. Як свідчать дослідження для утворення доско-
налої ребрової текстури в процесі вторинної рекристалізації необ-
хідним є наявність дисперсних включень другої фази. Роль вклю-
чень проявляється в тім, що вони перешкоджають під час вторинної 
рекристалізації нормальному росту зерен вихідної структури, за 

рахунок якої ростуть окремі зерна з орієнтацією (100) [001], що ут-
ворюються під час первинної рекристалізації. 
 Основне призначення високотемпературного відпалу (при 1100–
1150°С) — одержання досконалої ребрової текстури та рафінування 

сталі від шкідливих домішок (Карбону, Нітроґену, Оксиґену, Су-
льфуру тощо). 
 Внаслідок деформації стрічки після другого холодного прокату-
вання формується текстура (111) <112>, з якої після первинної 
(500–600°С) і вторинної (900–950°С) рекристалізації та витримки 

металу при більш високих температурах одержують реброву текс-
туру (110) [001]. 
 На металургійних заводах трансформаторну сталь одержують 

переважно методою дворазового чи триразового прокатування. Для 

спрощення технології та зменшення витрат одержання сталі можна 

використовувати одноразове прокатування. Однак технологія про-
ведення такого процесу вимагає експериментальних досліджень, 
які недостатньо описані в літературі. В літературі не обґрунтовані 
причини погіршення досконалости текстури при одноразовому 

прокатуванні, автори не дають відповіді на питання, що є причи-
ною цього: ступінь деформації, чи попередні та наступні після про-
катування технологічні операції, яким піддають метал. Можливо 

погіршення досконалости текстури після одноразового прокату-
вання спричинене не самим процесом прокатування, а залежить від 

попередньої обробки, якій піддавали метал [4, 5]. 
 Значна кількість експериментів показала, що досконала реброва 

текстура в трансформаторній сталі утворюється в тих випадках, 
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коли після первинної рекристалізації метал має дрібнозернисту од-
норідну структуру. Отже, структура первинної рекристалізації ви-
значає електромагнетні властивості готового листа трансформатор-
ної сталі. 
 Формуванню однорідної дрібнозернистої структури сприяє висо-
котемпературне томлення слябів і зменшення вмісту Карбону в ли-
тому мартенівському металі [6]. 
 На основі викладеного виникла потреба дослідити вплив стабілі-
зації матриці після одноразового прокатування слябів з попереднім 

томленням на формування ребрової текстури. 

2. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНА ЧАСТИНА 

Для визначення текстури рекристалізації трансформаторної сталі 
після різних варіянтів прокатування були досліджені зразки двох 

плавок — мартенівської та електроплавки з вихідною товщиною 

металу 2,5 мм. Зразки в лабораторних умовах піддавали холодному 

прокатуванню одноразовому, дворазовому та триразовому для оде-
ржання товщини сталі 0,35 мм. Відпал після прокатування прово-
дили при температурі 820–860°С в лабораторній вакуумній печі. 

 

Рис. 1. Текстурні криві, зняті з зразків металу, виплавленого в мартенів-
ській печі. 

Fig. 1. Texture curves are taken from samples of metal smelted in an open-
hearth furnace. 
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Для металографічних досліджень готували поверхню шліфа, яка 

перпендикулярна до площини і напрямку прокатування. 
 Аналіза мікроструктури холоднодеформованих зразків після пе-
рвинної рекристалізації, які попередньо піддавали гомогенізуючо-
му відпалу та без відпалу, показала, що метал після відпалу має 

більш однорідну структуру, ніж без відпалу. Зразки, які піддавали 

одноразовому прокатуванню, мають після первинної рекристаліза-
ції середній розмір зерен менший ніж після дворазового і триразо-
вого прокатування. Слід зауважити, що розмір зерен в поверхнево-
му шарі менший, ніж в середині листа. 
 Дослідження розміру зерна після одноразового, дворазового та 

триразового прокатування свідчить, що друге прокатування прове-
дене з малими ступенями сумарного обтискання (менше 22%) 
сприяє формуванню дрібного зерна — 0,3–0,5 мм і великому куту 

розсіювання текстури (12,6–13°), внаслідок чого сталь має низькі 
електромагнетні властивості (Р15 = 2,02 Вт/кг, В25 = 1,65 Гс) [3]. 

Ступінь обтискання під час другого прокатування в межах 36–59% 

забезпечує крупне зерно 6–11 мм та найменший кут розсіювання 

текстури (5–6°). Сталь з такою структурою має дуже високі елект-
ромагнетні характеристики (Р15 = 1,39 Вт/кг, В25 = 1,92 Гс). Різниця 

 

Рис. 2. Текстурні криві, зняті з зразків металу, виплавленого електропла-
вкою. 

Fig. 2. Texture curves are taken from samples of metal smelted by electric 

melting. 
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середнього розміру зерен по товщині листа має значний вплив на 

процеси текстуроутворення. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Для вивчення текстури первинної рекристалізації були зняті з хо-
лоднодеформованих зразків текстурні криві інтерференції (100), 

(200) у випроміненні FeKα на рентґенівському дифрактометрі УРС-
50 ИМ з використанням текстурної приставки ГП-2. 
 Текстурні криві зняті з зразків металу виплавленого в мартенів-
ській печі та в індукційній електричній печі. Зміна інтенсивности 

дифракційного відбивання від зразків трансформаторної сталі по 

товщині листа після різних видів прокатування — одноразового, 

дворазового та триразового представлена на рис. 1, 2. 
 Зйомка цих самих зразків на просвічування на установці ДРОН-1 

у випроміненні МоKα уможливила побудувати повні полюсні фіґ-

 
а 

Рис. 3. Текстурні криві інтерференції холоднодеформованих зразків при 

відбиванні від площин (100) та (200) для листів, що піддавались томленню 

(а) та без томлення (б). 

Fig. 3. Texture interference curves of cold-deformed samples when reflected 

from planes (100) and (200) for sheets subjected to languor (а) and without 

languor (б). 
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ури (рис. 4). 
 Дифрактометричні криві інтерференції (200) та (110) рекристалі-
зованих зразків знято після 1-разового, 2-разового та 3-разового 

прокатування з використанням фокусування за Бреґґом–Брентано 

в випроміненні МоKα (рис. 3). Дослідження зміни текстури по пере-
різу листа трансформаторної сталі проводили з дифрактометричних 

кривих інтерференції (200), (211), (321), (111), (130), (110) рекрис-
талізованих зразків після одноразового, дворазового та триразового 

прокатування. 
 На рисунку 3 показано результати пошарового дослідження від-
ношення інтеґральної інтенсивности відбитків від досліджуваних 

площин зразків рекристалізованої сталі до інтенсивности відповід-
них ліній відпаленого порошку карбонільного заліза (безструктур-
ного еталону). 
 За умовами експерименту зразки стравлювали по 0,02 мм і по 

0,03 мм з одного боку до середини. Для запобігання травлення зво-
ротної сторони зразки покривали спеціяльним лаком. Для щавлен-
ня зразків використовували розчин такого складу: перекис Гідро-
ґену — 4,0 ч., плавикова кислота — 1,0 ч., вода — 5,0 ч. 
 Співставлення інтенсивности цих ліній з інтенсивністю відповід-
них ліній безструктурного еталону дозволяє виявити розподіл по 

 
б 

Продовження рис. 3. 

Continuation of Fig. 3. 
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товщині листа кристалів, у яких площини (100), (112), (110), (310), 

(111), (321) орієнтовані паралельно площині прокатування. 
 Кількість кристалітів, орієнтованих площиною (321) паралельно 

поверхні листа, змінюється по перерізу листа від 120% на поверхні 
листа до 40% в середній його частині. 
 Для кристалів, орієнтованих площиною (111) паралельно повер-
хні листа виявлена така залежність: на поверхні кількість криста-
лів з таким орієнтуванням сягає 40%, на відстані 0,04 мм від пове-
рхні листа — 300%, в середині листа — 250%. 
 Кількість кристалітів, орієнтованих площиною (130) змінюється 

по перерізу листа не так суттєво (від 100% на поверхні листа та до 

50% до середини). 
 Аналіза повних полюсних фіґур, побудованих для зразків, що 

піддавались одноразовому, дворазовому та триразовому прокату-
ванню, показав, що після дворазового прокатування максимум по-
близу напрямку прокатування розщеплюється надвоє, наближаю-
чись до полюсів (111) [112]. Компонент текстури (111) [112] прояв-

 

Рис. 4. Прямі полюсні фіґури для зразків, одержаних одноразовим, двора-
зовим та триразовим прокатуванням. 

Fig. 4. Straight pole shapes for samples obtained by single, double, and triple 

rolling. 
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ляється сильніше, отже кількість зерен з орієнтацією, близькою до 

ребрової більша (рис. 4). 
 На полюсних фіґурах видно, що після дворазового прокатування 

текстурний максимум поблизу напрямку прокатування розщеплю-
ється надвоє, наближаючись до полюсів (110) орієнтації (111) (211), 

а після одноразового прокатування він розміщений поблизу напря-
мку прокатування. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Наші результати показали, що структура первинної рекристалі-
зації є визначальною в формуванні високих електромагнетних вла-
стивостей готового листа трансформаторної сталі. 
2. Згідно проведених досліджень можна рекомендувати одноразове 

прокатування для одержання готового листа трансформаторної 
сталі. В цьому випадку також формується досконала текстура так 

як кількість зерен з орієнтуванням близьким до ребрового є знач-
ною. Необхідною умовою формування заданої структури є прове-
дення гомогенізуючого відпалу. 
3. Гомогенізуючий відпал забезпечує виділення більш дисперсних 

неметалевих включень з твердого розчину. Це сприяє зменшенню 

середнього розміру зерен в структурі первинної рекристалізації, 

кращій стабілізації матриці неметалевими включеннями і форму-
ванню більш досконалої ребрової текстури. 
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PACS numbers: 43.35.Ae, 43.35.Bf, 43.35.Cg, 61.72.-y, 62.80.+f, 93.30.Tr 

Velocity and Absorption of Longitudinal Ultrasound
in an Extruded Mg–5% Sc Alloy 

O. S. Bulatov, V. S. Klochko, A. V. Korniyets, V. I. Spitsyna,
I. I. Papirov, A. I. Pikalov, and A. V. Shokurov

National Scientific Center 
‘Kharkov Institute of Physics and Technology’, N.A.S. of Ukraine, 
1 Academic Str., 
UA-61108 Kharkiv, Ukraine 

The behaviour of the velocity and the change in the absorption of longitudi-
nal ultrasound in the process of structural relaxation is investigated at a fre-
quency of 50 MHz using ultrasonic spectroscopy in the temperature range 
77–300 K in the Mg–5% Sc alloy deformed by equal-channel angular extru-
sion. Peaks of acoustic absorption with localization temperatures of ∼232 and 
190 K are found. An estimate of the activation energy (∼0.5 and ∼0.16 eV) 
indicates that these relaxation processes are due to dislocation relaxation 
resonance. The influence of the kinetics of the processes of structural relaxa-
tion in the extruded alloy on the investigated acoustic characteristics is 
shown. As found, that the evolution of the temperature spectrum of acoustic 
absorption in the Mg–5% Sc alloy is caused by the return of the structure af-
ter severe plastic deformation. 

Key words: longitudinal ultrasound, acoustic absorption, severe plastic de-
formation, non-equilibrium grain boundary, dislocations, relaxation. 

На частоті у 50 МГц методою ультразвукової спектроскопії в області темпе-
ратур 77–300 К у деформованому шляхом рівноканальної кутової екструзії 
стопі Mg–5% Sc досліджено поведінку швидкости та зміни поглинання по-
здовжнього ультразвуку в процесі структурної релаксації. Виявлено піки 
акустичного поглинання з температурою локалізації ∼232 та 190 К. Оцінка 
енергії активації (∼0,5 та ∼0,16 еВ) вказує на те, що ці процеси релаксації
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зумовлені дислокаційним релаксаційним резонансом. Показано вплив кі-
нетики структурної релаксації в екструдованому стопі на досліджувані 
акустичні характеристики. Встановлено, що еволюція температурного 

спектру акустичного поглинання у стопі Mg–5% Sc викликана повернен-
ням структури після інтенсивної пластичної деформації. 

Ключові слова: поздовжній ультразвук, акустичне поглинання, інтенси-
вна пластична деформація, нерівноважні границі зерен, дислокації, ре-
лаксація. 

(Received October 2, 2021; in final version, January 18, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Magnesium and its alloys are of great interest both for engineering ap-
plications in many industries and for theoretical issues of fundamental 
research due to the unique combination of properties they have low 

specific density (lightness) and good strength [1]. 
 Among many magnesium alloys, Sc-containing alloys are of particu-
lar interest, since they have structural stability and improved high-
temperature properties [2–5], which expands their functionality in 

many industries, including medicine, e.g., for the manufacturing of 

coronary stents. At the same time, it is relatively difficult to use them 

to create products due to the limited alloy plasticity caused by the low 

symmetry of the h.c.p. structure. One of the possible solutions of the 

problem is to use the equal channel angular extrusion (ECAE) method 

[6], where the plastic deformation is close to simple shear and the 

smaller number of slip systems is involved in comparison with other 

deformation methods. At the same time, in the process of severe plas-
tic deformation (SPD) by means of such extrusion, a homogeneous mi-
crocrystalline granular structure is formed in the material that addi-
tionally increases its strength and plasticity. In addition, the grains 

have some structural features. Their grain-boundary atomic structure 

is substantially non-equilibrium and has a high density of grain-
boundary dislocations (GBD). In fact, the GBD system is a non-
equilibrium combination of chaotic dislocations, while the grains con-
tain few or almost no dislocations. It should be noted that the volume 

fraction of the intergranular space is quite high and can reach up to ten 

percent or more. The non-equilibrium of grain boundaries is clearly 

manifested in the effect of accelerated diffusion during annealing of 

SPD materials. For example, the energy of grain-boundary diffusion 

value can be half of the equilibrium energy and in some cases, it is even 

close to the value of diffusion activation in the melt [7]. 
 In this regard, it is of particular interest to study relaxation processes 

in SPD materials in the early period of exposure at room temperature 

(∼300 K) immediately after the completion of plastic deformation. This 
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phenomenon has not been sufficiently studied. In this work, this issue is 

considered using severe plastic deformed promising magnesium and 5% 

(weight) scandium (hereinafter Mg–Sc–5) alloy by ultrasonic spectros-
copy. Low-temperature (77–300 K) measurements of the VL velocity and 

the change in the absorption ∆αL of longitudinal ultrasound at 50 MHz 

frequency makes it possible to trace the relaxation processes develop-
ment during a holding time at ∼300 K temperature. 

2. MATERIALS AND RESEARCH METHODS 

Binary Mg–Sc–5 alloy is produced by fusion of magnesium with 

99.999% purity and scandium—99.95% in a pure argon atmosphere. 

It is a solid solution with h.c.p. lattice parameters a = 0.3212 ± 0.0002, 
c = 0.5205 ± 0.0007 nm which has 1.5 mm average grain size. 
 The SPD of the alloy was carried out in two technological stages. The 

first stage includes a shrinkage at 633 K temperature to preliminary 

grind the grain, at the second stage the ECAE is implemented at 573 K 

temperature for eight cycles along the ВА route (with an alternative 

rotation of +90 and −90) using a mold which has 90° angle between 

equal on cross section by cylindrical channels. The extrusion speed re-
mained constant at 1 mm/s. 
 A sample ∅ 7 × 6.85 mm size and 3.5 µm average grain was investi-
gated. X-ray studies observed axial texture [10.0] along the cylinder 

axis with a crystallographic grains fraction of this orientation about 

18%. The axial texture of deformation [10.0] is retained in the alloy 

for the entire time of acoustic measurements. The study of the sub-
structural characteristics (D is the size of the coherent scattering re-
gions and ε is the level of microstrains) of the alloy samples was carried 

out by the Williams–Hall method using the integral half-width of 

{10.0} diffraction reflections. Silicon powder with ∼30 µm particle size 

was taken as a standard to take into account the instrumental broaden-
ing. High-frequency technology using a bridge measuring circuit was 

used to determine the values of the velocity VL and absorption αL of a 

longitudinal ultrasonic wave at 50 MHz frequency in one experiment 

at a given temperature. The relative measurement error of VL and αL is 

10−6
 and 10−3, respectively. Excitation and detection of sound was car-

ried out by broadband (±2 MHz) piezoelectric transducers made of a 

lithium niobate single crystal, and the acoustic contact was carried out 

with silicone oil. Excitation by a high-frequency pulse generator with 

constant amplitude (∼1.5 V) realized the mode of amplitude-
independent ultrasonic attenuation. The measurements were carried 

out with ∆Т = 1–2 K temperature interval in the samples warming up 

mode at a rate of 0.5 K/min. The temperature stabilization of the sam-
ple was kept at a level of ±0.05 K. 
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3. RESULTS AND DISCUSSION 

Figure 1 shows the dependence of the longitudinal sound velocity on 

temperature for the Mg–Sc–5 alloy in the deformed ( ( )d
LV T ) and origi-

nal ( 0 ( )LV T ) states. A regular decrease in the sound speed in the de-
formed sample is observed, it is due to the structure distortion as a re-
sult of SPD. The texture effect is negligible due to the low velocity ani-
sotropy (the axial ratio c/a ∼ 1.621, which is close to the uniform pack-
ing density of the h.c.p. lattice (c/a ∼ 1.633)). In addition, in the tem-
perature range from 210 to 235 K the ( )d

LV T  dependence exhibits a 

singularity of the stretched step type. In the alloy holding time at 300 

K temperature, it smoothes out and after 150 hours it is not detected. 

At the same time, an essential overall result is the invariability of both 

the characteristic form of the series of dependences and the absolute 

values of the sound velocities of the deformed alloy during the holding 

time. A specific example of the sound speeds stability ( )d
LV T  (at 77 K) 

and ( )d
LV T  (at 300 K) for the extruded Mg–Sc–5 alloy after a holding 

period at 300 K temperature is shown in Table 1. The measurement er-
ror is ±25 m/s. This fact indicates that the absolute values difference 

remains constant, which corresponds to the stability of the dislocation 

density in the SPD alloy throughout the entire time of the alloy re-
search. In this regard, attention is drawn to researches [8–10], where 

elastic ultrasonic waves are considered in the approximation of a ho-
mogeneous isotropic three-dimensional elastic medium with a disloca-
tion density Λ where, in fact, the Granato–Lukke model is considered 

with account of the vector nature of multiple scattering. As a result, a 

relationship is proposed between the change in the vector sound speed, 

 

Fig. 1. Temperature dependence of the longitudinal ultrasound velocity at 50 

MHz frequency in the Mg–Sc–5 alloy. 1—the original state, 2—after ECAE. 
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scalar dislocation density Λ and the dislocation segment length L. For 

our case of a longitudinal sound wave the ratio is 
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0 2
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0.034 ,

6 ln10( 1)
L
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V L
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∆ Λ
=

γ −
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where ,L

t

V

V
γ =  Vt is the speed of the shear sound wave. If λ = 1.7 is for a 

pure Mg metal [11], the effective length of the dislocation segment L is 

about 50 nm and the 0
24 10L

L

V

V
−∆

= ⋅  research data, then the numerical 

estimate gives the value of the dislocation density in the SPD alloy at 

the level of 1012
 cm−2. Since the density of grain-boundary dislocations 

in SPD materials is much higher than in intragranular ones, their pre-
dominant contribution to dislocation absorption of sound is also noted. 

It is the losses due to internal friction when dislocation segments vi-
brate in the field of propagating elastic waves. Pinning elements can be 

impurity atoms, point defects (and their complexes) and the intersec-
tion of mobile dislocations formatting a dislocation network. 
 Figure 2 shows the dependence of the change in the absorption of 

longitudinal sound at 50 MHz frequency on temperature for the SPD 

Mg–Sc–5 alloy after a period of exposure τ at room temperature. Fig. 

2, a, b presents the dependence of original 0 ( )L T∆α  and deformed 

( )d
L T∆α  alloy after holding for 25 hours, respectively. The absorption 

spectrum of the deformed alloy is characterized by the presence of 

peaks Р1 and Р2, respectively, at 232 K and 190 K. The P1 absorption 

peak at 232 K temperature and a characteristic ‘step’ in the depend-
ence (Fig. 3) in the vicinity of this extreme determine the Hasiguti 

TABLE 1. Values of the longitudinal ultrasound velocity at the reference 

points 77 and 300 K depending on the holding time τ. 

τ, h 
VL, м/с 

77 К 300 К 

25 5659.6 5304.7 

168 5666.6 5311.9 

195 5668.9 5297.3 

360 5686.5 5342.2 

432 5661.9 5249.8 

846 5657.3 5259.5 

1440 5657.5 5244.5 
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type relaxation resonance. An estimate of the activation energy from 

the width of the peak at half its height, determined according to the 

equation [12]: 

 1 2

2 1

2.63 ,a

TT
E R

T T
=

−
 (2) 

where R is the molar gas constant, Т1 and Т2 are the temperatures of 

the peak at half height, is ∼0.5 eV. The activation energy of the P2 peak 

is ∼0.16 eV, which is characteristic of a relaxation resonance of the 

Bordoni type, which is also observed in the original sample (Fig. 2, a). 
The complex shape of the absorption spectrum indicates that the re-
vealed relaxation processes are characterized by more than one relaxa-
tion time. SPD materials are known to have an extended, deformation-
modified non-equilibrium (metastable) grain-boundary region contain-

 

Fig. 2. Temperature dependence of the change in the absorption of longitudi-
nal ultrasound at 50 MHz frequency in the Mg–Sc–5 alloy. a—the original 
state, b—in the deformed state, after holding at 300 K for 25 hours; c—in de-
formed state, after holding at 300 K 1440 hours (c, curve 1) and 0.5 years (c, 
curve 2). 
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ing an excess density of oriented misfit dislocations and products of 

their delocalization [13–15]. Such defects have a significant effect on 

the boundaries properties, changing their free volume, energy, and 

diffusion permeability. In addition, being distributed along the grain 

boundaries, they create short-range and long-range fields of internal 
stresses, which affect the kinetics of the evolution of the structure 

when the temperature is maintained. The measure of the boundaries 

disequilibrium is the free volume value. After further exposure at 

room (~0.3Tm, Tm—melting temperature) temperature, the ( )d
L T∆α  de-

pendence undergoes a disordered transformation and, after 2 months, 
gains characteristic, Fig. 2, c, curve 1, view. 
 This behaviour is caused by a noticeable decrease in the relaxants 

density, which may be associated with the manifestation of the onset of 

boundaries migration with grain growth and a decrease in the internal 
stresses level. Non-equilibrium dislocation systems of boundaries are 

known to be characterized by the presence of long-range fields of elas-
tic stresses and excess elastic energy, that is, the interaction forces be-
tween dislocations are not balanced. Stressed ensembles of boundary 

dislocations are metastable and upon exposure to temperature relax 

through annihilation (which happened in the first hours after ECAE) 

and the formation of equilibrium structures. This process goes in the 

direction of decreasing energy, lowering the level of stress. In addi-
tion, the contribution of a decrease in the intragranular relaxants den-
sity due to the completion of polygonization and migration of unstable 

point defects (their complexes) interacting with dislocations to sinks is 

 

Fig. 3. Temperature dependence of the velocity VL and the change in absorp-
tion ∆αL of longitudinal ultrasound at 50 MHz frequency in the vicinity of the 

relaxation peak of acoustic absorption. 
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not excluded. The study of the substructural characteristics of the al-
loy showed that a structure with a coherent scattering region D ∼ 213 

nm and a level of microstrains ε ∼ 3.4⋅10−3
 was formed in a freshly de-

formed sample. After a 2 month exposure at room temperature, an in-
crease in D to 415 nm and a decrease in ε to ≤7⋅10−4

 are found. At the 

same time, there was a return and a corresponding decrease in the free 

volume value, and hence the level of non-equilibrium of the bounda-
ries. The high rate of return processes—the removal of non-
equilibrium, is mainly due to the small length of the accommodative 

diffuse mass transfer. After 6 months of exposure the initial level of 

non-equilibrium is completely lost and takes on a stable (see Fig. 2, c, 

curve 2) S-shaped dependence, characteristic of anharmonic phonon–
phonon interaction. 

4. CONCLUSIONS 

As a result of low-temperature (77–300 K) studies of the behaviour of 

the velocity and changes in the absorption of longitudinal ultrasound 

at 50 MHz frequency in the Mg—5% Sc alloy deformed by equal-
channel angular extrusion, the following was established. 
1. The decrease in the value of the longitudinal sound velocity in the 

extruded sample is due to the distortion of the structure. The effect of 

texture is insignificant due to the low degree of anisotropy of the 

sound speed in the alloy (the axial ratio of the h.c.p. lattice c/a ∼ 

∼ 1.621). 
2. The peaks of acoustic absorption at 232 and 190 K temperatures in 

the extruded alloy are caused by the development of relaxation pro-
cesses of the Hasiguti (Ea ∼ 0.5 eV) and Bordoni (Ea ∼ 0.16 eV) type. 
3. Exposure of the extruded alloy at room temperature (∼0.3Tm) leads 

to disordered transformation of the peaks and, after 0.5 years, to dis-
appearance due to a decrease in the density of relaxants in the process 

of return after SPD. 

REFERENCES 

1. Z. Yang, J. P. Li, J. X. Zhang, G. W. Lorimer, and J. Robson, Acta Metall. 
Sinica (English Letters), 21, Iss. 5: 313 (2008). 

2. A. X. Amal Rebin, S. Kumaran, and T. Srinivasa Rao, Mater. Sci. Forum, 710: 
132 (2012). 

3. V. A. Shalomeev, N. A. Lysenko, E. I. Tsivirko, V. V. Lukinov, and 

V. V. Klochikhin, Metal Sci. Heat Treatment, 50, No. 1: 34 (2008). 
4. Sri Lathabai and P. G. Lloyd, Acta Mater., 50, Iss. 17: 427 (2002). 
5. C. J. Silva, A. Kula, R. K. Mishra, and M. Niewczas, J. Alloys Compd., 687, No. 

5: 548 (2016). 

https://doi.org/10.1016/S1006-7191(08)60054-X
https://doi.org/10.1016/S1006-7191(08)60054-X
https://doi.org/10.1016/S1006-7191(08)60054-X
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/MSF.710.132
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/MSF.710.132
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/MSF.710.132
https://doi.org/10.1007/s11041-008-9006-7
https://doi.org/10.1007/s11041-008-9006-7
https://doi.org/10.1016/S1359-6454(02)00259-8
https://doi.org/10.1016/S1359-6454(02)00259-8
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2016.06.123
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2016.06.123
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2016.06.123


 VELOCITY AND ABSORPTION OF LONGITUDINAL ULTRASOUND 491 

6. Somjeet Biswas, Satyaveer Singh Dhinwal, and Satyam Suwas, Acta Mater., 58: 
3247 (2010). 

7. F. I. Nohrin, Pis’ma v ZhETF, 13, No. 38: 71 (2012). 
8. A. Maurel, V. Pagneux, D. Boyer, and F. Lund, Proc. R. Soc. London, Ser. A, 

462: 2607 (2006). 
9. A. Maurel, V. Pagneux, F. Barra, and F. Lund, Phys. Rev. B, 72: 174111 (2005). 
10. A. Maurel, V. Pagneux, F. Barra, and F. Lund, J. Acoust. Soc. Am., 121: 3418 

(2007). 
11. A. K. Gupta, A. Gupta, S. Tripathi, V. Bhalla, and J. M. Singh, Universal J. 

Mater. Sci., 1, No. 2: 63 (2013). 
12. V. S. Postnikov, Vnutrenneye Treniye v Metallakh [Internal Friction in Metals] 

(Moscow: Metallurgiya: 1974), p. 301 (in Russian). 
13. V. N. Chuval’deev, Neravnovesnyye Granitsy Zeren v Metallakh. Teoriya i 

Prilozheniya [Nonequilibrium Grain Boundaries in Metals. Theory and Applica-
tion] (Moscow: Fizmatlit: 2004) (in Russian). 

14. V. N. Chuval’deev, Vestnik Nizhegorodskogo Universiteta, 5, No. 2: 124 (2010) 
(in Russian). 

15. G. Wilde and S. Divinski, Mater. Transactions, 60, Iss. 7: 1302 (2019). 

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2010.01.051
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2010.01.051
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2010.01.051
https://doi.org/10.1098/rspa.2006.1696
https://doi.org/10.1098/rspa.2006.1696
https://doi.org/10.1098/rspa.2006.1696
https://doi.org/10.1098/rspa.2006.1696
https://doi.org/10.1103/PhysRevB.72.174110
https://doi.org/10.1103/PhysRevB.72.174110
https://doi.org/10.1121/1.2734488
https://doi.org/10.1121/1.2734488
https://doi.org/10.1121/1.2734488
https://doi.org/10.13189/ujms.2013.010209
https://doi.org/10.13189/ujms.2013.010209
https://doi.org/10.13189/ujms.2013.010209
https://doi.org/10.2320/matertrans.MF201934
https://doi.org/10.2320/matertrans.MF201934


 



MATERIALS IN EXTREMAL CONDITIONS 

PACS numbers: 46.15.-x, 46.55.+d, 68.35.bd, 81.15.Pq, 81.40.Pq, 82.45.Bb 

Effect of Incomplete Replacement of Cr for Cu in the Deposited
Alloy of Fe–C–Cr–B–Ti Alloying System with a Medium  
Boron Content (0.5% wt.) on its Corrosion Resistance 
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In this research, the corrosion behaviour of the Fe–C–Cr–B–Ti alloying system 
deposited alloys applied by flux-cored arc welding are studied. Samples of de-
posited alloy with a high content of chromium (13% by weight of Cr) received 

Corresponding author: Bohdan O. Trembach 
E-mail: btrembach@ukr.net

Citation: B. O. Trembach, M. G. Sukov, V. A. Vynar, I. O. Trembach, V. V. Subbotinа, 
O. Yu. Rebrov, O. M. Rebrova, and V. I. Zakiev, Effect of Incomplete Replacement of 
Cr for Cu in the Deposited Alloy of Fe–C–Cr–B–Ti Alloying System with a Medium Bo-
ron Content (0.5% wt.) on its Corrosion Resistance, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 44, 
No. 4: 493–513 (2022). DOI: 10.15407/mfint.44.04.0493

493 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.
Metallofiz. Noveishie Tekhnol. 
2022, vol. 44, No. 4, pp. 493–513 
https://doi.org/10.15407/mfint.44.04.0493 
Reprints available directly from the publisher 

 2022 G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics,  
National Academy of Sciences of Ukraine 

Published by license under  
the G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics–

N.A.S. of Ukraine Publishers imprint. 
Printed in Ukraine. 

https://doi.org/10.15407/mfint.44.04.0493
https://doi.org/10.15407/mfint.44.04.0493


494 B. O. TREMBACH, M. G. SUKOV, V. A. VYNAR et al. 

with self-shielded flux-cored wire electrode without exothermic additions are 

investigated. For comparison, the deposited alloy received from self-shielded 

flux-cored wire with exothermal addition (CuO–Al) introduced to the core 

filler is also analyzed. It provides a low content of chromium (4% wt.) and a 

high content of copper (7% wt. Cu). The corrosion resistance of the deposited 

alloys layers is measured based on the results of potentiostatic polarization 

testing. After comparison of the corrosion current density Icorr and the corro-
sion electrode potential value Ecorr, measured for the 140Cr13Si1MnBTi and 

110Cr4Cu7TiVBAl deposited alloys layers as found, these values varied from 

1.525 mA/cm2
 to 0.166 mA/cm2

 and from 0.359 mV to 0.631 mV depending on 

the alloyed layers composition. Results of the studies are shown that the intro-
duction of exothermic addition (CuO–Al) to the core filler of the flux-cored 

wire provides the highest resistance of the deposited alloy to corrosion due to 

additional alloying by copper. Thus, the proposed partial replacement of chro-
mium with an equivalent amount of copper has a positive effect on the corrosion 

resistance increasing of Fe–C–Cr–B–Ti alloying system deposited alloy. 

Key words: hardfacing, Fe–C–Cr–B–Ti alloys, self-shielded flux-cored arc 

welding, copper, exothermic addition, CuO–Al, SEM, corrosion resistance, 

potentiodynamic polarization. 

У роботі представлено результати експериментальних досліджень корозій-
ної поведінки натоплених стопів системи леґування Fe–C–Cr–B–Ti, нане-
сених із використанням самозахисного порошкового дроту. Досліджено 

зразки натопленого стопу з високим вмістом Хрому (13% маси Cr), одер-
жаного із самозахисного порошкового дроту без екзотермічного додатку. 
Для порівняння також досліджували натоплений стоп, одержаний із само-
захисного порошкового дроту з вмістом екзотермічного додатку (CuO–Al) 

до наповнювача, що забезпечило низький вміст Хрому (4% маси) та висо-
кий вміст Купруму (7% маси Cu). Корозійну стійкість леґованих шарів на-
топленого стопу оцінювали за результатами поляризаційних вимірювань. 

Порівнюючи густину струму корозії Icorr та величину електродного потен-
ціялу корозії Ecorr, виміряних для шарів натоплених стопів 

140Cr13Si1MnBTi та 110Cr4Cu7TiVBAl встановили, що ці показники змі-
нювалися відповідно від 1,525 мА/см2

 до 0,166 мА/см2
 та від 0,359 мВ до 

0,631 мВ залежно від компонентного складу леґованих шарів. Результати 

досліджень показали, що введення екзотермічного додатку (CuO–Al) до на-
повнювача порошкового дроту забезпечує вищу корозійну стійкість натоп-
леного стопу за рахунок додаткового його леґування Купрумом. Таким чи-
ном, запропонована часткова заміна Хрому на еквівалентну кількість Ку-
пруму чинить позитивний вплив на підвищення корозійної стійкости на-
топленого стопу системи леґування Fe–C–Cr–B–Ti. 

Ключові слова: натоплювання, стоп Fe–B–C–Cr–Ti, самозахисний порош-
ковий дріт, Купрум, екзотермічний додаток, CuO–Al, СЕМ, потенціодина-
мічна поляризація, корозійна стійкість. 
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1. INTRODUCTION 

Critical components of machines used in the mining and mineral pro-
cessing industries are subject to intensive wear in corrosive environ-
ments during operation in extreme conditions. Energy loss due to wear 

in mining comprises 43% of friction. Wear-related energy loss include 

energy used to produce new parts for the worn-out parts and spare worn 

equipment replacement [1]. The cost of worn parts in mining is approx-
imately the same as the cost of maintenance. In addition, wearing of 

some equipment in mining industry can lead to catastrophic failures 

and emergency stops, which can have a bad influence to equipment effi-
ciency and therefore to the cost. It even can cause non-fulfilment of cus-
tomer’s obligations. 
 There are many types of wearing, such as abrasive, impact, friction 

of metal with metal, corrosion, erosion, etc. Abrasive, corrosive, and 

abrasive-corrosive wear is a particularly important problem in the min-
ing industry. In these conditions machines and machine parts are heav-
ily scratched by the abrasives such as minerals and earth [2, 3]. Metal 
loss due to abrasive wear can be significantly increased in the presence 

of aggressively corrosive environment. Corrosive environment in the 

mining industry is defined by technological purposes due to the use of 

water or aqueous solutions, as well as due to high humidity of extracted, 

processed raw materials, or corrosive activity of raw materials. 
 The parts abrasion resistance can be increased due to the right se-
lected materials. However, the parts of a wear-resistant alloy in the 

most cases are unreasonable because of two reasons. The first is its high 

cost. The second is the further machining process complication. Moreo-
ver, the working surface of the part is only partially destroyed. As the 

replacement of worn parts causes high operating costs, the service life 

can be extended by means of the process of the part working surface 

coating. In this case, it is more economically sufficient and technologi-
cally easier to use the wear-resistant coating locally. The use of surfac-
ing technologies allows to combine rationally the properties of coating 

materials and bases [4–6], providing the necessary accuracy of the parts 

manufacture [7]. Coating materials are used to increase the wear re-
sistance, corrosion resistance and crack resistance of products [8–10]. 
 Different technologies are used for coatings application. Reinforce-
ment of the parts working surfaces is carried out by friction [11] and ul-
trasonic impact treatment [12–14]. Chemical-thermal methods of hard-
ening became widely used: sulfidation [15], boriding [16], ionic deposi-
tion [17–20], cementation [21] and eutectic coatings receiving [22]. 
Functional single-layer oxide coatings [23], double-layer [24–26], and 

multilayer oxide coatings [27], nanocomposite coatings with metal bond 

and diamond content [28], with non-metallic bond and diamond content 

[29], and nanooxides [30, 31], as well as discrete coatings are used [32]. 
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 Nowadays by means of electrospark deposition (ESD) [33–36], elec-
trochemical chromium plating [37], thermal spraying [38–40], includ-
ing the use of alloyed powders [41, 42], laser hardfacing [43], SHS-
process [44, 45], vacuum-arc hardfacing [46, 47], and electric-arc pulse 

hardfacing [48, 49] form coatings on the working surfaces of machine 

parts and equipment made of different metals and alloys. 
 The strategy of coatings development includes not only the choice of 

component composition and methods of application, but also the evalua-
tion of the discrete atomic structure of the crystal lattice of materials [50, 
51], corrosion and electrochemical properties [52–54] and stress-strain 

state to predict the bearing capacity. Methods for the layered coatings be-
haviour are subject to development under an influence of local loads [55–
57] and non-stationary thermopower factors [58–60]. Engineering ap-
proaches for coatings and patches influence on the boundary balance of 

cracked plates [61–63] and shells [64–66] are worth of attention. 
 The use of hardfacing, which provides the formation of multilayer coat-
ings with a thickness of 10–15 mm, is considered to be a progressive direc-
tion for the machine parts hardening. Prediction of the high entropy alloys 

phase composition perspective for wide application as a material for hard-
facing coatings was performed in theoretical studies [67, 68]. Results of 

computer modelling of thermodynamic and mechanical properties of rein-
forcing phases in the deposited metals are provided in works [69–70]. 
 It should be noted that hardfacing is a key technology because it is 

more economically sufficient. Moreover, it allows to obtain surface lay-
ers of greater thickness compared to other methods of coatings for-
mation. One of the most common among many hardfacing methods to in-
crease wear resistance is the use of hardfacing with a self-shiealded flux-
cored wire (FCAW-S) [71–74]. FCAW-S are characterized by simplicity 

of welding equipment, high hardfacing productivity, ability to achieve a 

high degree of alloying of the weld metal, the arc visibility [74]. 
 However, the selected of deposited metal alloying system plays a sig-
nificant role. Cast iron with a high content of chromium was used as the 

most widely used wear-resistant material, provided with a high content 

of hard carbides for a long time. However, despite its wide use in these 

alloys, there are some disadvantages, such as high cost, low ductility, 

and susceptibility to cracking of the weld metal [75]. In recent years, the 

innovation of Fe–B alloys is considered a break through due to their ex-
cellent wear resistance and good corrosion resistance with moderate im-
pact strength, higher chemical and mechanical stability compared to al-
loy with high chromium content Cr [76]. However, the addition of boron 

instead of expensive alloying elements reduces the filler material cost 

[77]. Not with standing, it is unavoidable that boron-containing Fe–B 

alloys will be increasingly susceptible to localized corrosion due to the 

existence of numerous boride precipitates. Therefore, there is a great 

need in the alloy development to achieve high abrasion resistance and 
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corrosion resistance. Moreover, the corrosion resistance of Fe–B alloys 

will enlarge the further applications in various fields, increasing the re-
sistance to abrasion and corrosion wear, hydroabrasive wear, corrosion 

wear and erosion wear. 
 In this case, this system alloying with elements improving its plastic 

properties and corrosion resistance is very interesting. Modern re-
searchers mostly focused on alloying boron-containing alloys with a 

chromium [78], titanium [79–81], aluminium [76], vanadium and mo-
lybdenum [82–84]. However, the formation of chromium-rich borides, 
such as (Fe, Cr)2B, reduces the content of corrosion-resistant alloying 

elements in the matrix, and therefore reduces corrosion resistance [85]. 
In this case, it will be interesting to add to the alloy of the Fe–C–Cr–B–
Ti alloying system the alloying elements increasing the corrosion re-
sistance and almost insoluble in borides, such as copper. Cu is a well-
known alloying element used to increase the overall corrosion resistance 

[86–90]. It is known the copper does not form compounds with boron (B) 
and remains mostly in the matrix [91], dissolving mostly in austenite 

[78]. Studies of alloys of the alloying system with a high boron content 

of 3.5% wt. [92] proved the efficiency of the copper introduction as an 

alloying element. However, today the use of alloys with lower boron con-
tent (up to 1% wt.) is more interesting. Yoo et al. [93] showed that steels 

with relatively low boron content (less than 0.6%) have better wear re-
sistance. This is due to the formation of a brittle phase of FeB and a 

small amount of residual austenite [93]. 
 Provision of required content of alloying elements in the weld metal is 

possible by introducing them into the alloy metal wire sheath or in powder 

form as the core filler. As known, during welding and hardfacing, as well 
as FCAW in general and FCAW-S particularly, there is irregular melting 

of the metal wire sheath and core filler. During the melting of flux-cored 

wires, due to the lag of the melting of the core filler from the metal wire 

sheath, a protrusion of the core filler is formed at the end of the flux-
cored wire electrode [94]. These lags can be broken if they are formed in 

the form of large particles. If they fall into the molten welding pool, they 

can cause contamination of the weld metal with exogenous inclusions 

[94]. One of the ways to improve the uniformity of melting is to increase 

the contact tip work distance. This preheating enables the electrode to 

burn off faster and increases deposition rate. However, the excessive in-
crease in contact tip to work distance (CTWD) is limited, due to the spin 

of the electrode resulting from the wire spooling [95]. 
 The consequences are the unstable arc behaviour, increased spatter-
ing, or weld seam irregularities such as lack of fusion [96]. In this case, 
the introduction of an exothermic addition of CuO–Al system to the core 

filler of flux-cored wire electrode is more advantageous. According to 

our previous studies results [90, 97], the introduction of CuO–Al exo-
thermic addition to the core filler provides the weld metal alloying with 
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copper. In addition, the exothermic additions CuO–Al, caused grain 

fragmentation and an increase in the volume of ferrite in matrix of the 

deposited metal, increasing such mechanical properties as the elasticity 

modulus and microhardness [97]. Therefore, the wear resistance and 

corrosion resistance increasing at the stage of new parts manufacturing 

and during the worn parts restoration is an actual problem. 
 However, today the use of alloys with lower boron content (up to 

0.6% wt.) is more interesting [93] due to the better wear resistance. The 

latter is explained by formation of FeB brittle phase and a small amount 

of residual austenite [93]. In this case, it is very interesting to study the 

effect of copper introduction in the boron-containing alloy Fe–C–Cr–

TABLE 1. Composition of core filler FCAW-S (diameter 4 mm) (% wt.). 

The name of the component 

Content of the components in core 

filler of FCAW-S (% wt.) 

FCAW-S 

140Cr13Si1MnBTi 
FCAW-S 

110Cr4Cu7TiVBAl 

Gas slag-
forming 

components 

Fluorite concentrate ГОСТ 

4421-73 
11 11 

Rutile concentrate ГОСТ 

22938-78 7 7 

Calcium carbonate ГОСТ 

8252-79 
4 4 

Alloying 

and deoxi-
dizers 

Ferromanganese ФМН-
88А ГОСТ 4755-91 

6 5 

Ferrosilicon ФС-92 ГОСТ 

1415-78 2 4 

Ferrovanadium ФВд-40 

ГОСТ 27130-94 
– 2 

Metal Chrome Х99 ГОСТ 

5905-79 
40 10.4 

Titanium powder ПТМ-3 

ТУ 14-22-57-92 2 5 

Graphite is silver 8 5.3 

Boron carbide ГОСТ 5744-
85 

5 6.2 

Exothermic 

addition 

Oxide of copper powder 

ГОСТ 16539-79 
– 26 

Aluminium powder ПА1 

ГОСТ 6058-73 – 7 

Iron powder PZWR-1 ГОСТ 9849-86 15 7 
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B–Ti alloying system. 
 The purpose and objective of the research. The purpose of this work is to 

perform comparative testing of corrosion behaviour of boron-containing 

alloy Fe–C–Cr–B–Ti with high chromium content (Cr 13% wt.), and an al-
loy with equivalent substitution of chromium for copper (Cu 7% wt.). At 

that the required level of copper alloying, was received by recovery from 

the exothermic addition CuO–Al, which was introduced to the core filler. 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Fe–C–Cr–B–Ti deposited alloys with a high chromium content (13% 

wt.) and a low chromium content (4% wt.) and a high copper content 

(7% wt.) were obtained in order to conduct comparative tests for corro-
sion behaviour in an industrial solution, flux-cored wire arc welding 

was used. The electrodes were coated with different compositions of the 

powder mixtures. A marble-fluorspar-rutile was used as the slag basis, 

the gas slag-forming component. For hardfacing, flux-cored wires elec-
trode manufacturing of 08кп metal tape were used, the composition of 

the core filler was given in Table 1. The percent fill (or filling factor) of 

the flux-cored wire electrode is 0.35–0.36. Hardfacing was carried out 

with reverse polarity by A-874 automatic machine from a power source 

with rigid external characteristics. In Table 2 is shows the modes of 

hardfacing with self-shielding flux-cored wires electrode. At the same 

time, the process of hardfacing on metal plates from S235J2G2 

EN10025-2 (ст3пс) with dimensions 10 ×100 ×200 mm was carried out 

in a flat position. After deposition, the welding samples were slow 

cooled in the drying box to 200°C and then cooled in the air. 
 In order to have the sufficient thickness of the layer and consider the 

TABLE 2. Hardfacing modes used in hardfacing process. 

Parameters 
Filler materials 

FCAW-S 

140Cr13Si1MnBTi 
FCAW-S 

110Cr4Cu7TiVBAl 

Average welding current, A 410 340 

Arc voltage Ua, V 32 28 

Travel speed, m/min 0.3 

Contact tip to work distance CTWD, 
mm 50 40 

Polarity DCRP 

Preheating Tp, °C 200 

Inter-pass temperature Tip, °C 350 
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results shown previously, the samples were welded into two layers and 

have been used for testing. The chemical composition of both hardfac-
ing layers and the substrate is presented in Table 3. 
 The potentiodynamic polarization tests were carried out at a scan-
ning rate of 1 mV/s in a solution from −1.500 mV to +2.500 mV via 

standard calomel reference electrode (SCE) and graphite as the counter 

electrode. We used a solution corresponding to the chemical composi-
tion of technical water, used at the Central GOK (Kryvyi Rih) during 

iron ore grinding (in mg/l: 252 Ca, 281 Mg, 0.34 Fe, 672 Cl, 2366 SO4, 

13.5 nitrates, 225 bicarbonates, 4823 dry residue, total hardness—
36 mg-eq/l, pH = 7.7) to test the corrosion wear. The tests were carried 

out at atmospheric conditions (25°C) and humidity level of 31%. To op-
timizing the results each corrosion tests was repeated three times using 

the constant conditions such as solution weight, was performed at room 

temperature T = (19 ± 2)°C, and the solution pH = 6. The values of the 

corrosion current (Icorr) and the corrosion potential (Ecorr) were deter-
mined by extrapolating the anodic and cathodic Tafel regions to the re-
sults of potentiodynamic studies. 
 The characteristics of corrosion processes were investigated in the 

potentiodynamic mode, using the voltammetric system СВА-1Б-М. The 

reference electrode is ЭВЛ-1М1 type silver chloride. 

3. RESULTS 

3.1. Open Circuit Potential Curves 

The change in open circuit potential (OCP) can indicate the corrosion be-
haviour of the samples surface. EOCP measured in an ionic solution is 

an equilibrium potential of anodic and cathodic reactions. The meas-
ured OCP of a deposited metal in a corrosive solution can be regarded as 

its corrosion potential. The more negative the potential, the lower the 

TABLE 3. Chemical composition of substrate and hardfacing metals in 3th
 lay-

ers tested. 

Metal 
Content of alloying element in deposited metal, % wt. 

C B Cr Cu V Ti Mn Si S P 

S235JRG2 EN 

10025-94 
0.17 – – – – – 1.55 0.55 0.045 0.045 

140Cr13Si1MnB
Ti 1.42 0.22 12.72 0.15 0.13 0.43 1.39 1.8, 0.037 0.016 

110Cr4Cu7TiVB
Al 

1.08 0.45 3.51 7.2 0.26 1.49 1.18 1.23 0.031 0.017 
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corrosion resistance of the surface. 
 Open circuit potential potentiodynamic polarization measurements 

were made in solution corresponding to the chemical composition of 

technical water, to compare the corrosion performances of the test spec-
imens (Fig. 1). 
 When the open-circuit potentials of the samples were compared, it is 

seen that the open circuit potentials of the samples deposited metal by 

FCAW-S 110Cr4Cu7TiVBAl are positioned (−0.62 V) at more stable val-
ues compared to deposited metal by FCAW-S 140Cr15Si1MnBTi at 

around −0.375 V (Fig. 1). 
 Sample deposited metal with high content chrome (12% wt.), which 

does not fit the general trend, displays a stable value during the first 

1000 s, while the average value of the corrosion potential is −404 mV. 
However, in the time period of 1000–1500 s there is an increase in initial 
in open circuit potential from −0.404 to −0.355 V, followed by a steady 

increase to wards −0.377 V. The increasing OCP after some exposure af-
ter immersion is due to the growth of the corrosion film. At the same 

time, the subsequent increase in the potential indicates the formation of 

a less stable oxide film on the surface of the sample with a low content of 

chromium (4% wt.) and a high content of copper (7% wt.), which is de-
stroyed, exposing the underfilm surfaces of the alloy. This tendency to 

change the corrosion potential persists with continued testing. 
 According to Figure 1, an alloy with a low content of chromium (4% 

wt.) and a high content of copper (7% wt.) has a very stable curve of cor-
rosion potential change. The curve has a gradual curve of potential 
change with a slight angle of inclination, which indicates the pas-
sivation of the surface of the samples and the slowing down of corrosion 

processes. Thus, the relatively stable value of OCP is a consequence of 

 

Fig. 1. Open circuit potential versus time plots deposited metal hardfacing: 
FCAW-S 140Cr15Si1TiMnB (a), FCAW-S 110Cr4Cu7Ti1VB (b). 
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the dynamic balance between the advance of corrosion and the deposit 

of corrosion products. 
 In addition, the comparative values of the potentials of the samples 

can be concluded about a much higher OCP (−0.625 V) of the alloy with 

partially substituted chromium for copper (110Cr4Cu7TiVBAl), com-
pared with the OCP (−0.35 V) of alloy with high content chrome 

(140Cr15Si1TiMnB). 

3.2. Potentiodynamic Polarization Test 

But to determine the corrosion resistance is not enough to consider the 

potential of the open circuit mainly after a short time of immersion in 

the solution. Therefore, in the second stage of the study, anode-cathode 

potentiodynamic curves were recorded. Analysis of polarization curves 

obtained in potentiodynamic tests allows assessing the material's corro-
sion behaviour. Figures 2 and 3 shows the Tafel plots derived from the 

potentiodynamic polarization curves of deposited metals. 
 The curve is nonlinear at low currents as the current flowing consists 

of both anodic and cathodic components, but it starts to behave linearly 

at high currents on a semi-logarithmic plot. This is due to the predomi-
nation of cathodic current (or anodic current) to the other one at high 

current density and the corresponding hydrogen evolution. This linear 

region is referred to as the Tafel region [98]. Tafel region, characterized 

by a slope, which contains mechanistic information about the corrosion 

reaction. 
 Detailed analysis of anode–cathode potentiodynamic curves allowed 

the determination of the electrochemical parameters, which are 

 

Fig. 2. Polarization curves of deposited metal hardfacing by FCAW-S 

140Cr13Si1TiMnB. 
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summarized in Table 4. 
 Analysis of the sample surface with a high content of chromium 

140Cr13Si1MnBTi showed the area in which a sudden change in the slope 

of the cathodic polarization curve occurs with a plateau in the cathodic 

current, this may be attributed to the growth of the film previously 

formed [99]. This behaviour of the Tefal curve may be indicative of the 

possibility of the separation of the protective layer from the surface. 
 Analysis of the received polarization curves showed that the alloy 

with a low content of chromium (4% wt.) and a high content of copper 

(7% wt.) has the equally changing curves (Fig. 3). This type of the curve 

shows the stable growth of the oxide film, which gradually increases its 

thickness and reduces the corrosion rate. This means that the oxide film 

on the sample surface during corrosion testing is dense. 
 The stable potential (Ecorr) reflects the thermodynamic properties of 

the material and the surface state of the electrode. According to the 

principle of thermodynamics, the lower Ecorr indicates the greater corro-
sion tendency, while the higher Ecorr indicates the lower corrosion ten-
dency. According to the calculated values, the corrosion potential (Ecorr) 
of deposited metal with a high content of chromium (13% wt. Cr) is 

 

Fig. 3. Polarization curves of deposited metal hardfacing by FCAW-S 

110Cr4Cu5Ti1VB. 

TABLE 4. Average electrochemical parameters obtained from the linear polar-
ization curves for each of the coatings: current corrosion (Icorr), corrosion po-
tential (Ecorr), and the anodic (βa) and cathodic (βc) Tafel slopes. 

Type of filler materials Ecorr, mV jk, µA/cm2 bc, mV ba, mV 

FCAW-S 140Cr13Si1MnBTi −359 0.524807 −358 119 

FCAW-S 110Cr4Cu7TiVBAl −631 0.165959 −146 120 
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−359 mV whilst, a nobler Ecorr of −631 mV determined for the alloy with 

a low content of chromium (4% wt.) and a high content of copper (7% 

wt. Cu). 

3.3. Macroscopic and Microscopic SEM Examination of the Surface 
after Electrochemical Corrosion Tests 

Figure 4 presents the SEM image of the surface morphologies after po-
tentiostatic tests at the applied potential of −1.5 and 0.5 V SCE of the 

deposited metal sample of hardfacing by FCAW-S 140Cr13Si1TiMnB 

and the experimental FCAW-S 110Cr4Cu5TiVBAl with the introduc-
tion of exothermic addition (CuO–Al) in the core filler. 
 Microscopic examination of the surface of samples conducted after 

electro-chemical tests showed that initiated corrosion leads to local 
changes (Fig. 4). Some residues have appeared on the surfaces of Fig. 4. 

This can be explained that the fluctuations in the anodic parts of the 

Tafel curves occur due to the separation of the protective layer from the 

surface. 

3.4. Examination of Corroded Surfaces 

After corrosion tests, the corrosion surfaces of 140Cr15Si1MnBTi al-
loys with high chromium content (13% wt. Cr) and experimental alloy 

110Cr4Cu5TiVBAl with low chromium content and high copper content 

were subjected to SEM and EDS analyses, the results of which are pre-
sented in Figs. 5 and 6. 
 Analysis of the chemical composition of FCAW-S 140Cr15Si1MnBTi 
deposited metal surface after corrosion testing (Fig. 5) proved that this 

 

Fig. 4. SEM image of the deposited metal following the corrosion test hadfac-
ing by: FCAW-S 140Cr15Si1MnBTi (a), FCAW-S 110Cr4Cu7TiVBAl (b). 
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surface is not uniform. We can determine three specific areas on the 

surface. 
 The first areas (Fig. 5, Spectrum 1) corresponded to Fe2B borides. It 

should be noted that these areas were additionally doped with chro-
mium, including their chemical formula corresponding to (Fe, Cr)2B. 
The area (Fig. 5, Spectrum 2) corresponded to the eutectic of chromium 

carbides with a corroded matrix (Cr2C3 + Fe2O3). Areas with pits formed 

as a result of corrosion and flat areas were revealed at the surface. The 

barrier compound chemical composition of which is similar to the mag-
netite (oxidation of Fe(OH)2 to Fe3O4) enriched with chromium 

 

Fig. 5. SEM image and EDS analysis of the sample hardfacing by FCAW-S 

140Cr15Si1MnBTi following the corrosion test. 
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compounds, is formed at higher potentials (E > 0.7 V). It is notable that 

on the surface of the sample applied with FCAW-S 140Cr13Si1MnBTi 
flux-cored wire electrode, enrichment of the end surface oxide by Cr was 

not observed. We suppose that the Cr2O3 layer does not increase the cor-
rosion resistance of these alloys, the concentration of Cr in the matrix 

reached 13% wt. 
 Addition of big enough quantity of Cu to the Fe–C–B–Cr–Ti system 

alloy significantly changed the corrosion film properties. The rate and 

homogenization of corrosion film formation, consisting of iron oxides 

and chromium oxides, was increased by introduction of copper. This in-
creasing can be explained by copper oxides appearance. 

 

Fig. 6. SEM image and EDS analysis of the sample hardfacing by FCAW-S 

110Cr4Cu7TiVBAl following the corrosion test. 
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4. DISCUSION 

The oxidation reaction is an anodic reaction in which metal lost occur and 

the renewal reaction is a cathodic reaction take place. Both of these reac-
tions are electrochemical in nature and are necessary for corrosion [100]. 
The aqueous environment in the corrosion process is an electrolyte, 
therefore the electrons move from the anode to the cathode. The corro-
sion process involves metal electrons removal (oxidation). The part with 

negative potential serves as an anode to initiate reaction of the metal so-
lution. Part with a positive potential serve as a cathode for cathodic re-
actions, such as renewal of water or hydrogen and renewal of oxygen. 
 In process solutions, the cathodic process is mainly the depolariza-
tion process of oxygen [101]: 

 O2 + 2H2O + 4e−
 → 4OH−, (1) 

 2H2O + 2e−
 → H2 + 2OH−. (2) 

 The main electrochemical reaction that is expected in the matrix 

structure is the oxidation reaction, and the corrosion reactions of iron-
based alloys at pH containing dissolved oxygen, almost neutral, can be 

written as: 

 Fe → Fe2+
 + 2e−. (3) 

 In process solutions, Fe2+
 continues to react with OH and O2 in the soil 

to form insoluble hydroxides: 

 Fe2+
 + 2OH → Fe(OH)2, (4) 

 4Fe(OH)2 + 2H2O + O2 → 4Fe(OH)3. (5) 

 The following anodic reaction expected for the high chromium alloy: 

 Cr → Cr3+
 + 3e−. (6) 

 In case of low-chromium alloy with high content of copper (7% wt.) 
on anode the following reaction (7) will take place: 

 Cu → Cu+
 + e−. (7) 

 In the case of an alloy with a high copper content the main anodic re-
actions are as follows: 

 2Cu+
 + 2OH → 2Cu(OH) → Cu2O + H2O. (8) 
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 It is possible that Cu2O further reacts with O2 and H2O, in the environ-
ment: 

 2Cu2O + O2 → 4CuO, (9) 

 H2O + O2 + Cu2O → Cu(OH)2. (10) 

 Notably, the enrichment of Cr in the outermost surface oxide was not 

observed on the surface of the sample deposited with flux-cored wire 

electrode FCAW-S 140Cr13Si1MnBTi. This indicates that the Cr2O3 

layer does not contribute to the corrosion resistance of these alloys, alt-
hough the Cr concentration of the matrix was as high as 13% mass (Ta-
ble 1). The latter can be explained by the fact that greater part of the 

chromium forms own carbides and replaces Fe in borides (Fe, Cr)2B. In 

corrosion film, it’s not enough for the chromium oxides Cr2O3 for-
mation, which increase the corrosion resistance. In addition, the places 

of the alloy matrix around the carbides are even more exhausted by Cr 

and serve as the local corrosion places. Such microscopic separation, ac-
cording to Chaker [102] promotes the formation of anodes and cathodes 

between the exhausted matrix and hardening particles. Therefore, 
causing the corrosion inside the grains plays a dominant role in corro-
sion of the alloys subject to study [103]. Thus, the corrosive wear will be 

described according to the microcorrosion cell mechanism. 
 Corrosion rate decrease with increasing Cu concentration may be con-
nected with precipitation of renewed Cu on the steel surface, which 

forms a protective barrier against further steel oxidation. Oxidation-
reduction reaction with a presence of Cu2+

 on the steel surface was pro-
posed by Mobin and Shabnam [104]: 

 Cu2+
 + Fe → Cu + Fe2+. (11) 

 The amount of Cu in the matrix is increased [91] with the addition of 

Cu, as an anodes substance during corrosion, because the standard po-
tential for the redox couple Cu2+/Cu is positive. Cu alloy elements are 

separated on the sample surface and formed a compact Cu-rich passive 

film [105] in the atomic scale. This effect is connected with the presence 

of cathode element Cu dispersed in the ferrite matrix, stimulating the 

anodic polarization of the ferrite, and increasing the passivation pro-
cess. Probably some atoms of Cu are also oxidized to Cu2+, while the most 

part of dissolved Cu2+
 is precipitated on outer surface, forming a com-

pact layer of Cu [106]. The latter will help to increase the corrosion re-
sistance of deposited alloy. Rapid formation, increased by a higher con-
tent of copper 110Cr4Cu7TiVBAl, led to formation of more homogene-
ous crystalline layer of the corrosion product (except iron oxides and 

chromium oxides) enriched additionally by copper oxides CuO. Thus, 
the partial replacement of Cr with copper (Cu) contributes to the 
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increase of the copper content in the oxide film on the alloy surface after 

corrosion tests, which can be explained by the formation of a more con-
tinuous oxide film CuO. This film effectively protects alloy surface and 

reduces the corrosion rate. 

5. CONCLUSIONS 

The main purpose of this work was to explore the effect of partial re-
placement of Cr on Cu during FCAW-S process on corrosion behaviour of 

deposited metal of the boron-containing alloy Fe–C–Cr–B–Ti alloying 

system. The following conclusions were drawn from this investigation: 
1. The results of our experiments showed that, despite the high content 

of Cr (13% wt.), boron-containing high-carbon alloy without Cu have a 

marked tendency to corrosion in industrial solution. However, on the 

surface of the sample of the deposited metal FCAW-S 

140Cr13Si1MnBTi typical Cr2O3 film, which usually implements pas-
sivity in these alloys, often do not work effectively. 
2. Potentiodynamic polarization curves revealed lower Icorr values for 

140Cr15Si1MnBTi alloy having a high content of chromium (Cr 13% 

wt.) compared to 110Cr4Cu7TiVBAl alloy with a low content of chro-
mium (4% by weight) and a high content of copper (7% by weight of Cu). 
3. In addition, a small increase in the copper amount in solid solution in 

the remelted layer can also play a moderate but useful role, forming 

more corrosion-resistant protective films. 
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516 В. В. БРЮХОВЕЦЬКИЙ, В. Ф. КЛЕПІКОВ, В. В. ЛИТВИНЕНКО та ін. 

Досліджено морфологію поверхні та особливості мікроструктури поверх-
невого шару алюмінійового стопу 6111, опроміненого імпульсним пучком 

релятивістських електронів. Інтенсивний тепловий нагрів, створюваний 

пучком електронів, призводить до отоплення поверхневого шару стопу. 

Внаслідок надшвидкого застигання розтопу утворюється поверхневий 

шар з модифікованою субмікрокристалічною зеренною мікроструктурою. 
Вплив імпульсного пучка електронів супроводжується формуванням роз-
винутого поверхневого рельєфу з мікротріщинами і кратерами. Профіль 

поверхні має хвилястий тип з напівсферичними виступами. За даними 

про мікротвердість визначено показники міцности та пластичности мо-
дифікованого імпульсним пучком електронів поверхневого шару. 

Ключові слова: імпульсний пучок релятивістських електронів, алюміні-
йовий стоп, мікротріщини, кратери. 

The surface morphology and properties of the microstructure of the surface 

layer of aluminium alloy 6111 irradiated by a pulsed beam of relativistic elec-
trons are studied. Intense thermal heating, which is created by the electron 

beam, melts the surface layer of the alloy. A surface layer with a modified 

sub-microcrystalline grain microstructure is formed as a result of the ultra-
fast melt solidification. The effect of the pulsed electron beam is accompa-
nied by the formation of a developed surface relief with micro-cracks and cra-
ters. The surface profile has a wavelike type with hemispherical protrusions. 

The strength and plasticity of the surface layer modified by the pulsed elec-
tron beam are determined according to the micro-hardness data. 

Key words: pulsed beam of relativistic electrons, aluminium alloy, micro-
cracks, craters. 

(Отримано 25 січня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Властивості поверхневих прошарків металів і стопів дуже часто ві-
діграють визначальну роль за умови використання їх як конструк-
ційних матеріялів. Оброблення ж поверхні виробів концентрова-
ними потоками енергії дає можливість цілеспрямовано модифіку-
вати її властивості. Серед багатьох метод модифікації поверхні, що 

включають оптимізацію мікроструктури, значна увага приділяєть-
ся опроміненню йонними, лазерними та електронними пучками [1]. 
Однак серед різних технологій поверхневого оброблення останнім 

часом викликає все більшу зацікавленість імпульсний електронний 

пучок з високим струмом, який може досягати сотень кА [2–9]. Ця 

методика має більше переваг перед методикою оброблення лазер-
ними та йонними пучками в аспекті простоти та надійности. Вона 

також може розглядатись як інструмент дисперґування поверхне-
вого шару матеріялу, що дозволить удосконалювати методу елект-
роіскрового леґування [10, 11]. Енергоефективність оброблення ім-
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пульсним електронним пучком (ІЕП) є набагато вищою, ніж у лазе-
рного пучка. Також в разі опромінення ІЕП відсутня проблема 

впливу йонних домішок, спричинених опроміненням йонним пуч-
ком. Під час опромінення ІЕП висока енергія (108–109

 Вт/см2) може 

виділятися у поверхневому шарі протягом дуже короткого часу 

(менше десятків мікросекунд), викликаючи швидкий нагрів, топ-
лення, навіть випаровування, а потім надшвидке застигання та 

охолодження. Надзвичайно швидкі термоцикли можуть викликати 

подрібнення зерна у поверхневому шарі. Крім того, у модифікова-
ному шарі можуть утворюватися різні нерівноважні мікрострукту-
ри, такі як дислокації, двійники, вакансії, пересичений твердий 

розчин тощо. Наслідком таких змін може бути підвищення мікрот-
вердости, корозійної стійкости та зносостійкости поверхні матері-
ялів, зменшення коефіцієнта тертя, підвищення динамічної міцно-
сти виробів. Фактично, різноманітні модифікації мікроструктури 

та покращені властивості матеріялів, які є недосяжними за звичай-
них метод термомеханічного оброблення, можуть бути одержані 
шляхом опромінення ІЕП [2–9]. 
 Слід зазначити, що модифікація поверхні ІЕП супроводжується 

утворенням топографічного рельєфу на поверхні мішені. Вплив на 

топографію рельєфу поверхні після оброблення електронним пуч-
ком здійснює низка факторів, основними серед яких є інтенсивне 

випаровування, що створює тиск віддачі пари та горизонтальний 

потік пари; викид матеріялу мішені та розчинення включень у на-
вколишньому матеріялі розтопу, що створює неоднорідний хеміч-
ний склад; температурні градієнти та потік розтопу. Складна взає-
модія зазначених процесів відповідає за профіль поверхні, що спо-
стерігається на металевих мішенях після оброблення ІЕП. Тому 

важливим і актуальним завданням є вивчення морфології поверх-
ні, яка утворюється після дії на матеріял ІЕП. Велике значення та-
кож мають знання про вплив параметрів ІЕП на характер топогра-
фічного малюнку, який утворюється на поверхнях мішеней після їх 

оброблення. У цій роботі детально охарактеризовано морфологію 

поверхні та еволюцію мікроструктури модифікованого шару алю-
мінійового стопу 6111 після опромінення ІЕП. 

2. МЕТОДИКА ПРОВЕДЕННЯ ЕКСПЕРИМЕНТІВ 

Для опромінення виготовляли пластини з розмірами 100×100 мм2
 з 

листів алюмінійового стопу 6111, товщиною 1,1 мм. Перед опромі-
ненням поверхневий шар плакіровки пластини був відшліфований, 
а поверхня пластини була відполірована. Опромінення підготовле-
них таким чином пластин проводилося ІЕП на прискорювачі TEMP-
A в ННЦ «ХФТІ» НАН України [2, 3, 9]. Густина потоку енергії на 

мішені W становила приблизно 109
 Вт/см2

 (енергія пучка 
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E ∼ 0,35 МеВ, струм I ∼ 2000 A, тривалість імпульсу τI ∼ 5⋅10−6
 с, ді-

яметр пучка D ∼ 3 см). Опромінення здійснювалося одним імпуль-
сом у вакуумі при 1,3⋅10−3

 Па. 
 Дослідження мікроструктури і фрактограми зламів опромінених 

зразків проведені за допомогою сканувального електронного мікро-
скопу Tescan VEGA 3 LMH. Енергодисперсійна рентґенівська мік-
роаналіза локальних мікрооб’ємів опромінених шарів стопу прово-
дили за допомогою сканувального електронного мікроскопа Tescan 

VEGA 3 LMH з приставкою для рентґенівської енергодисперсійної 
мікроаналізи системи «Bruker XFlash 5010». Розподіл леґуючих 

елементів на площині шліфа визначали в режимі картування на ра-
стровому електронному мікроскопі Tescan VEGA 3 LMH методою 

енергодисперсійної рентґенівської аналізи. 
 Мікротвердість вимірювали при кімнатній температурі на повіт-
рі з використанням мікротвердоміра ПМТ-3М за методою Віккерса 

(HV) при навантаженні 50 г. 

3. МАТЕРІЯЛ 

Матеріялом, дослідженим у цій роботі, був комерційний алюміні-
йовий стоп 6111-Т4 з хемічним складом, наведеним у табл. 1. Слід 

зазначити, що окрім основних леґуючих елементів (Si і Mg), що за-
безпечують твердорозчинне і дисперсійне зміцнення, стопи серії 
6xxx додатково леґують Купрумом (з метою подальшого підвищен-
ня механічних властивостей), Хромом (з метою компенсації не-
сприятливого впливу Купруму на корозійні властивості), а також 

марганцем, який спільно з хромом перешкоджає сеґреґації крем-
нію на межах зерен [12]. 
 Алюмінійовий стоп 6111 був розроблений компанією Alcan в 

1983 році [13]. Він застосовується в автомобілебудуванні, оскільки 

поєднує в собі хорошу здатність до формовки і високий потенціял 

до зміцнення [13]. Для того, щоб збільшити міцність литих напів-
фабрикатів алюмінійового стопу 6111 застосовують стандартне те-
рмічне оброблення Т4 (гартування та природне старіння). Подаль-
ше підвищення міцности стопу 6111 досягається за рахунок виді-
лення фази Mg2Si під час штучного старіння в поєднанні з введен-
ням деякої додаткової густини дислокацій за рахунок незначної 

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад (% мас.) алюмінійового стопу 6111. 

TABLE 1. Chemical composition (% wt.) of AA6111 aluminium alloy. 

Mg Si Cu Mn Fe Cr Al 

0,5–0,9 0,7–1,1 0,5–0,7 0,1–0,4 0,1–0,4 0,1 Основа 
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попередньої деформації [13, 14]. 
 Середній розмір зерна стопу 6111, досліджуваного у цій роботі, 

було визначено як 40 мкм. Механічні випробування при кімнатній 

температурі дозволили визначити, що межа міцности стопу складає 

340 МПа, а межа плинности — 152 МПа. Максимальне видовження 

до зруйнування при кімнатних температурах складає 21%. При ви-
соких гомологічних температурах, незважаючи на досить крупний 

розмір зерен, стоп демонструє надпластичну поведінку [15]. При 

температурі Т = 793 К і швидкості істинної деформації 
4 15,2 10 c− −ε = ⋅  видовження зразків цього стопу до зруйнування 

складає 180%. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Вивчення поверхневого рельєфу, що утворюється на мішені після 

дії на неї ІЕП, має дуже велике значення як з наукової точки зору, 
оскільки це дає нові знання про низку фізичних процесів, що відбу-
ваються під час дії ІЕП, так і з практичної точки зору для розуміння 

можливости застосування на практиці такого виду опромінення 

для оброблення поверхонь деталей і напівфабрикатів. Оскільки ма-

 

Рис. 1. Загальний вид опроміненої пластини з алюмінійового стопу 6111 

(а) та види ділянок опроміненої поверхні стопу 6111 за різної величини 

збільшення (б, в, г). 

Fig. 1. General view of the irradiated plate of aluminium alloy 6111 (а) and 

types of areas of the irradiated surface of the alloy 6111 at different ranges of 

magnification (б, в, г). 
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ксимальне поглинання енергії ІЕП доводиться на підповерхневу 

область, відбувається мікровибух поверхні, що супроводжується 

ударно-пластичною хвилею в напрямку мішені та викидом матері-
ялу в сторону дії пучка [2–9]. Розтоплений шар матеріялу мішені 
кристалізується внаслідок теплообміну з нерозтопленою частиною 

мішені. На рисунку 1, а показано загальний вигляд поверхні плас-
тини, виготовленої зі стопу 6111, яка була опромінена ІЕП. Дослід-
ний зразок на цьому рисунку є не шліфованими і зберігає звичай-
ний поверхневий рельєф, в якому записана історія кристалізації 
його розтопленої ІЕП поверхні. Видно, що інтенсивний тепловий 

нагрів пластини, створюваний пучком електронів, призвів до отоп-
лення її поверхневого шару. Частина продуктів абляції, ежектова-
на у вигляді рідкої фази, сконденсувалася неоднорідним крапель-
ним покровом на поверхні мішені. На рисунках 1, б–г наведено збі-
льшений вид ряду фраґментів поверхні пластини стопу 6111 після 

опромінення ІЕП. Дія ІЕП спричинила формування на мішені роз-
винутого рельєфу поверхні, де присутні мікротріщини і кратери 

(рис. 1, б, в). За допомогою растрової електронної мікроскопії мож-
на спостерігати чітку рівновісну зеренну структуру з розміром зе-
рен приблизно 0,7 мкм (рис. 1, г), яка, очевидно, утворюється вна-
слідок надшвидкого застигання розтопу зі швидкістю 107–109

 К/с. 
Як видно з цього рисунку, після оброблення ІЕП на поверхні мішені 
чіткість меж зерен є досить очевидною навіть без щавлення. Тобто 

після опромінення електронним пучком межі зерен виникали на 

поверхні без щавлення, про подібне явище повідомлялося раніше в 

[16]. Появу меж зерен пов’язують з надшвидким нагріванням та 

охолодженням при опроміненні електронним пучком. Про те, що 

мікроструктуру оброблених електронним променем зразків можна 

спостерігати безпосередньо без процесу хемічного щавлення, було 

вказано ще в [17]. Цей висновок був підтверджений і в цьому дослі-
дженні. Таким чином, встановлено, що безпосередньо в поверхне-
вих прошарках стопу 6111 оброблення ІЕП сприяє дисперґуванню 

зеренної структури, при цьому розмір зерен у порівнянні з вихід-
ним станом зменшується майже на два порядки. 
 Слід зазначити, що при візуальній аналізі помітне суттєве поте-
мніння поверхні опроміненої пластини (рис. 1, а). Це може поясню-
ватися окисненням поверхні модифікованого ІЕП шару під час вза-
ємодії з залишком атмосферних газів у вакуумній камері. Опромі-
нення здійснюється усередині вакуумної камери прискорювача при 

тиску 1,3⋅10−3
 Па. За такого тиску процеси окиснення все ще відбу-

ватимуться через наявність Оксиґену в залишковому вакуумному 

середовищі. Результати кількісної енергодисперсійної аналізи ді-
лянки на поверхні отопленого шару (рис. 2, а), які приведені в таб-
лиці 2, показують, що, окрім основних леґувальних елементів, на 

поверхні є присутнім Оксиґен. На рисунках 2, б, в наведено резуль-
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тати дослідження розподілу атомів Mg і Al на поверхні тієї ж діля-
нки перетопленого шару, проведених у режимі картування. Магній 

на поверхні має острівцевий розподіл, тоді як атоми Алюмінію ма-
ють більш однорідний розподіл. Як відомо [18], окиснення Магнію 

у повітряній атмосфері йде значно енергійніше, ніж окиснення 

Алюмінію. Оксид Магнію утворюється швидше, ніж Al2O3, через 

вищу реакційну здатність Магнію, ніж у Алюмінію. За окиснення 

розтопу алюмінійового стопу, що містить Магній, спочатку утворю-
ється MgO [18, 19]. Під час подальшого окиснення може утворюва-
тись оксид Al2MgO4 а вже потім утворюється суцільний тонкий 

прошарок з Al2O3, який робить неможливим подальше проникнен-
ня Оксиґену в стоп і окиснення припиняється. 
 Враховуючи характерне співвідношення масових часток Оксиґе-
ну і Магнію (табл. 2) можна говорити, що на поверхні перетоплено-
го шару існує неоднорідна острівцева оксидна плівка, що склада-
ється з MgO. Дещо вища на модифікованій поверхні у порівнянні з 

середнім значенням у складі стопу концентрація Магнію (див. табл. 
1, 2), ймовірно, обумовлена тим, що у формування енергетичного 

спектру при проведенні енергодисперсійної мікроаналізи поверх-
неві оксидні прошарки дають завищений питомий внесок. 
 На рисунку 3 приведено види поперечного перерізу отопленої по-
верхні, дивлячись на які можна охарактеризувати неоднорідності 
поверхневого рельєфу і шерсткість поверхні стопу, модифікованої 
дією ІЕП. Поверхня має хвилястий тип з локальними виступами, 
висота яких сягає понад 100 мкм (рис. 3, а). Наявність таких напів-
сферичних виступів зумовлена розбризкуванням розтопу з осеред-
ку максимального енерговиділення та надшвидким загартування 

розтопу після опромінення. Слід зазначити, що локальна шерст-
кість поверхні не перевищує 1,7 мкм (рис. 3, б). 

 

Рис. 2. Мікроструктура поверхні опроміненої пластини стопу 6111: вибра-
на ділянка для проведення енергодисперсійної аналізи (а), розподіл хемі-
чних елементів в режимі картування (б, в). 

Fig. 2. The microstructure of the surface of the irradiated plate of the 6111 

alloy: selected area for carrying-out EDS analysis (а), distribution of chemical 
elements in the mapping mode (б, в). 
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 Як було видно з рисунків 1, б, в поверхнева структура прошарку, 
що закристалізувався після опромінення, розсічена тріщинами на 

конгломерати, середній розмір яких складає близько 200 мкм. Се-
редня відстань між краями тріщин складає приблизно 2 мкм. Ная-
вність таких тріщин є характерною і для інших алюмінійових сто-
пів, опромінених ІЕП з такими ж параметрами [2, 3, 5, 9]. На рису-
нку 4 показано збільшений фраґмент такої тріщини. Розтріску-
вання поверхневого шару свідчить про наявність значних внутріш-
ніх напружень, що виникають в отопленому шарі в момент його за-
твердіння. Як видно з рис. 3, а, тріщин мають зигзагоподібні діля-
нки. Зигзагоподібне поширення тріщин, ймовірно, пов’язане з ло-
кальною неоднорідністю характеристик міцности та пластичности 

перетопленого шару в різних його мікрооб’ємах і, зокрема, з лока-
льною неоднорідністю розподілу леґувальних елементів в матеріялі 
поверхневого шару під час його затвердіння. Очевидно, релаксація 

внутрішніх напружень, що виникли в результаті впливу опромі-
нення на поверхню пластини зі стопу 6111, була не повною мірою 

здійснена в ході кристалізації отопленого поверхневого шару, тому 

внутрішні напруження, що залишилися, стали причиною утво-
рення тріщин. Аналіза виду внутрішньої поверхні тріщин (рис. 4, 

ТАБЛИЦЯ 2. Результати енергодисперсійної аналізи виділеної ділянки 

на рис. 2, а. 

TABLE 2. EDS analysis results of zone 1 in Fig. 2, а. 

№ ділян-
ки 

Вміст елементів, % мас. 

O Mg Al Si Mn Fe Cu 

1 3,41 1,77 94,14 0,35 0,04 0,06 0,22 

 

Рис. 3. Топографія ділянок поверхні стопу 6111, що утворилася під час 

опромінення ІЕП. 

Fig. 3. Topography of the surface areas of the 6111 alloy that are formed dur-
ing the pulsed electron beam irradiation. 
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б) дає підстави говорити про те, що утворення тріщини в поверхне-
вому модифікованому шарі відбувалося по межах зерен. 
 Вважається, що одним з основних негативних ефектів, виклика-
них обробленням імпульсним енергетичним пучком, є утворення 

кратерів на поверхні, яке зазвичай розцінюється як погіршення 

поверхні [20, 21]. Зазначається, що наслідками утворення кратерів 

є збільшення шерсткости поверхні та утворення в приповерхневому 

шарі локальних областей із сильно нерівномірними деформаційно-
напруженими станами. Однак за належних умов оброблення утво-
рення кратерів можна використати для видалення домішок у пове-
рхневому шарі за допомогою так званого ефекту «селективного 

очищення» [22], що може покращити корозійну стійкість. Таким 

чином, вивчення цього явища є надзвичайно важливим для отри-
мання максимального потенціялу від використання техніки ІЕП. 
На рисунку 5 приведено вид типового кратеру на опроміненій ІЕП 

поверхні алюмінійового стопу 6111. Кратер має воронкоподібну кі-
льцеву форму з дном параболічної форми. Діяметр приведеного на 

рис. 5 кратера приблизно складає величину 60 мкм. Слід зазначи-
ти, що діяметри кратерів на модифікованій ІЕП поверхні стопу 

6111 є різними, але їх діяпазон лежить в інтервалі приблизно від 10 

до 100 мкм. Наразі серед дослідників основною гіпотезою утво-
рення кратерів за оброблення ІЕП є неоднорідне локальне топлення 

в приповерхневих прошарках матеріялу мішені під час опромінен-
ня та наступне за ним виверження розтопленого матеріялу через 

тверду зовнішню поверхню [20]. Є і інші думки відносно механізму 

утворення кратерів [23]. Для більш глибокого розуміння цього 

явища потрібні нові більш детальні дослідження. 
 Хемічний склад є одним з основних показників структури металу 

після оброблення його поверхні ІЕП. Розподіл хемічних елементів 

(Al, Si, Mg, Mn) в режимі картування в структурних складових по-
перечного перерізу опроміненої мішені з стопу 6111 показано на 

 

Рис. 4. Тріщина на поверхні перетопленого шару стопу 6111. 

Fig. 4. Crack on the surface of the remolten layer of the 6111 alloy. 
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рис. 6. Для виявлення впливу опромінення ІЕП на концентрацію 

леґуючих елементів у твердому розчині на основі алюмінію стопу 

6111 було проведено кількісну енергодисперсійну аналізу вибраних 

ділянок на поперечному перерізі отопленої зони і для порівняння в 

зоні, яка не була перетоплена дією ІЕП. 
 На рисунку 6, а показані ці ділянки. Як для основного металу, 
так і для перетопленого електронним пучком поверхневого шару, 
ділянки для проведення енергодисперсійної аналізи вибиралися 

випадковим чином. Хемічні склади зазначених на рис. 6, а діля-
нок, наведені в табл. 3. Кожне значення, представлене в табл. 2, є 

середнім значенням для випадково вибраних ділянок. Аналізуючи і 
порівнюючи дані з табл. 3, можна зробити ряд висновків про пере-
розподіл леґувальних елементів в твердому розчині на основі алю-
мінію в результаті дії ІЕП. В першу чергу звертає увагу на себе факт 

зменшення в опроміненому шарі кількости атомів Mg. Мабуть, це 

сталося з тієї причини, що поверхня нагрітого в вакуумі розтопу в 

процесі випаровування збіднюється найбільш летючими компонен-
тами, до яких, в першу чергу, належить Mg. В обраних ділянках 

обробленого ІЕП шару кількість атомів Si, Cu, Fe і Mn, навпаки, 
дещо зростає. Це, мабуть, обумовлено частковим або повним розчи-
ненням або отопленням, а потім перемішуванням в розтопі присут-
ніх в початковому стані стопу частинок інтерметалідних фаз. Та-
ким чином, після оброблення ІЕП в перетопленому шарі утворюєть-
ся новий твердий розчин на основі алюмінію. Звертає на себе увагу 

факт значного збільшення в новому твердому розчині атомів Si. Од-
нією з причин такого збільшення може бути топлення великих час-
тинок кремнію за оброблення ІЕП. Як видно з рисунку 6, в, для 

структурного стану стопу 6111 характерним є наявність крупних 

частинок Si. Діяметр частинок кремнію досягає 30 мкм, а розташу-

 

Рис. 5. Кратер на поверхні перетопленого шару стопу 6111. 

Fig. 5. SEM image of crater on the surface of the remolten layer of the 6111 

alloy. 



 МОРФОЛОГІЯ ПОВЕРХНІ ТА ВЛАСТИВОСТІ ПОВЕРХНЕВОГО ШАРУ 525 

вання цих частинок на площі шліфа є неоднорідним. В перетопле-
ній зоні такі частинки вже не спостерігаються і Силіцій має вже од-
норідний розподіл. 
 Встановлено, що внаслідок впливу ІЕП відбувається зміцнення 

поверхневого шару алюмінійового стопу 6111, що характеризуєть-
ся збільшенням мікротвердости цього шару більш ніж на 30%. Так 

мікротвердість пластин стопу 6111 у початковому стані становить 

величину 70HV0,50. Мікротвердість перетопленого ІЕП поверхнево-
го шару збільшується і складає величину 101HV0,50. Знаючи мікро-
твердість стопу, можна робити висновки і про інші його механічні 
властивості. Існують способи наближеного визначення межі плин-
ности матеріялу та величини його пластичности за даними про мік-
ротвердість. Поєднання твердости, міцности та пластичности пов-
ніше характеризує механічну поведінку матеріялу, ніж тільки тве-
рдість. Так стосовно стопів системи Al–Mg–Si, до яких належить і 
досліджений в роботі стоп 6111, перетворення з межі плинности σy 

(у МПа) до мікротвердости HV (у VPN) може бути здійснено за до-
помогою формули [24]: 

 0,33 16,0.yHV = σ +  (1) 

 

Рис. 6. Мікроструктура поперечного перерізу опроміненої пластини стопу 

6111: ділянки для проведення енергодисперсійної аналізи (а), розподіл 

хемічних елементів в режимі картування (б, в, г). 

Fig. 6. Microstructure of the cross section of the irradiated plate of the 6111 

alloy: selected area for carrying-out energy-dispersive analysis (а), distribu-
tion of chemical elements in the mapping mode (б, в, г). 
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Відповідно до (1) мікротвердість модифікованого шару 101НV0,50 

повинна відповідати значенню межі плинности приблизно 

257 МПа. Як було вказано вище, межа плинности зразків цього 

стопу у початковому стані була 152 МПа. 
 В роботі [24] були розвинені уявлення та методики визначення 

характеристики пластичности при вимірюванні мікротвердости. 
Пластичність розглядається як частина пластичної деформації у 

загальній пружно-пластичній деформації. Вона відповідає фізич-
ному визначенню пластичности як здатности матеріялу до пласти-
чної деформації. Визначити таку характеристика у вигляді безроз-
мірного параметра δН можна шляхом проведення розрахунків за 

формулою [25] 

 2
H 1 14,3(1 2 ) / ,HV Eδ = − − ν − ν  (2) 

де ν — коефіцієнт Пуассона, Е — модуль Юнґа. 
 Величина вказаної характеристика пластичности δН змінюється від 

0 при суто пружній деформації до 1 для повністю пластичної дефор-
мації. Згідно (2) пластичність стопу 6111 у початковому стані складає 

величину 0,92. Після опромінення ІЕП пластичність поверхневого 

модифікованого шару змінюється і складає величину 0,89. Тобто пла-
стичність перетопленого ІЕП поверхневого шару зменшується. Згідно 

[25], необхідною умовою для виявлення пластичности різних матеріа-
лів є значення δН ≈ 0,9 або більше за цю величину. При менших зна-
ченнях δН матеріял вже буде крихким. Тобто значення δН ≈ 0,9 відпо-
відає в’язкокрихкому переходу для більшости матеріялів. Тому, згід-
но цих результатів, перетоплений ІЕП шар буде вже крихким, на від-
міну від його стану до опромінення. 
 На рисунку 7 приведено фраґменти фрактограми зламу опромі-
неного зразка стопу 6111. Порівнюючи вид фраґментів зламів не-
опроміненої і опроміненої частини зразка, можна зазначити, що 

для опроміненого поверхневого шару характер зламу є крихким, а у 

неопроміненої частини зразку домінувальним механізмом руйну-

ТАБЛИЦЯ 3. Результати енергодисперсійної аналізи вибраних ділянок 

(рис. 6, а). 

TABLE 3. EDS analysis results of the zones selected in Fig. 6, a. 

№ ділянки 
Вміст елементів, % мас. 

Mg Al Si Mn Fe Cu 

1 0,57 98,56 0,40 0,07 0,13 0,31 

2 0,61 98,53 0,37 0,07 0,11 0,31 

3 0,85 98,71 0,13 0,03 0,07 0,21 
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вання є в’язке руйнування. Ці спостереження добре узгоджуються з 

даними про безрозмірний параметр пластичности δН. Таким чином, 
опромінений поверхневий шар стопу 6111 стає значно міцнішим 

але пластичність його зменшується. 

5. ВИСНОВКИ 

В цій роботі були вивчені особливості морфології поверхневого ре-
льєфу алюмінійового стопу 6111 після модифікації його дією імпу-
льсного пучка електронів. Основні висновки можна сформулювати 

так. 
 Дія імпульсного пучка електронів на пластину стопу 6111 приз-
водить до отоплення його поверхневого прошарку і зміни топогра-
фічного малюнку поверхні. Новоутворена поверхня має хвилястий 

тип з напівсферичними виступами, висота яких сягає понад 

100 мкм. Локальна шерсткість поверхні не перевищує 1,7 мкм. На 

поверхні перетопленого прошарку формується рельєф із сіткою мі-
кротріщин і кратерами. Тріщини ділять поверхню на конгломера-
ти, середній розмір яких складає близько 200 мкм. Середня відс-
тань між внутрішніми краями тріщин складає приблизно 2 мкм. 

Кратери мають воронкоподібну кільцеву форму з дном параболічної 
форми. Діяпазон діяметрів кратерів знаходиться в інтервалі від 10 

до 100 мкм. 
 В результаті дії ІЕП в перетопленому прошарку спостерігається 

зменшення кількости атомів Mg, а кількість атомів Si, Cu, Fe і Mn, 
навпаки, дещо зростає. Такий перерозподіл леґуючих елементів 

спричинений випаровуванням в вакуумі найбільш летючих компо-
нентів та розчиненням і перемішуванням в розтопі частинок інтер-
металідних фаз. 

 

Рис. 7. Фрактограми зламу стопу 6111, модифікованого дією ІЕП: перето-
плений прошарок (а), неперетоплена частина опроміненої пластини (б). 

Fig. 7. Fracture patterns of cross-sectional view of the 6111 alloy, which was 

modified under the influence of pulsed electron beam: remolten intercalated 

layer (а), non-melted part of the irradiated plate (б). 
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 За даними про мікротвердість визначені межа плинности та ве-
личина пластичности модифікованого дією ІЕП поверхневого шару 

стопу 6111. Встановлено, що опромінений шар стає значно міцні-
шим, але пластичність його зменшується. 

 Роботу виконано за підтримки держбюджетної програми «Підт-
римка розвитку пріоритетних напрямів наукових досліджень» 

(КПКВК 6541230). 
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Трибологічні властивості композиційного покриття  
Ni–Cr–B–Si–боровмісні дисперсні фази, одержаного  
дуговим натоплюванням, за абразивної дії та тертя ковзання 

С. О. Лузан, В. А. Бантковський*, А. С. Лузан*

Національний технічний університет 
«Харківський політехнічний інститут», 
вул. Кирпичова, 2, 
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*Харківський національний технічний університет
сільського господарства імені Петра Василенка,
вул. Алчевських, 44,
61002 Харків, Україна

Проведено порівняльну аналізу структурно-фазового стану, мікротвердо-
сти, зносостійкости та механізмів зношування при випробуваннях по за-
кріпленому абразиву і нежорстко закріплених абразивних частках, а та-
кож в умовах тертя ковзання, натоплених дуговим способом покриттів
композиційним матеріялом (КМ) на основі порошкового матеріялу систе-
ми Ni–Cr–B–Si, модифікованого матеріялом, що містить бориди Титану,
Хрому, і одержаного з застосуванням процесу самопоширюваного високо-
температурного синтезу. Встановлено, що в умовах зношування по закрі-
плених абразивних частках зносостійкість КМ (10% модифікувального
композиційного матеріялу (МКМ) + 90% ПГ-10Н-01) в 1,5 рази, а КМ
(20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) в 1,7 разів перевищує показник в порів-
нянні із стопом ПГ-10Н-01. Це обумовлено введенням МКМ, який сприяє
утворенню нових центрів кристалізації при натоплюванні і в результаті
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призводить до подрібнення структури. Пластична матриця на основі Нік-
лю ПГ-10Н-01 перерозподіляє напруги, забезпечуючи умови, в яких твер-
ді складові займають сприятливе положення. Завдяки цьому усувається 

локальне підвищення контактного тиску і знижується ймовірність відри-
ву твердих зносостійких частинок. Встановлено, що при терті в умовах 

впливу нежорстко закріплених абразивних частинок підвищена зносо-
стійкість (в 1,2 рази при вмісті 10% МКМ та в 1,4 рази при 20% МКМ бі-
льше в порівнянні зі стопом ПГ-10Н-01) обумовлена більш високою здат-
ністю КМ чинити опір процесам мікрорізання за рахунок формування 

структури на основі ніклевої матриці, в якій містяться рівномірно розпо-
ділені тверді включення у вигляді дибориду Титану (TiВ2), боридів Ніклю 

(Ni3B) і Хрому (CrB), оксидів Титану (TiO) та Феруму (Fe3O4). На основі 
одержаних експериментальних результатів зроблено висновок, що наяв-
ність в натопленому покритті дибориду Титану (TiВ2), боридів Хрому 

(CrB) і Ніклю (Ni3B), оксидів Титану (TiO) та Феруму (Fe3O4) призводить 

до зниження інтенсивности зношування в різних умовах тертя. 

Ключові слова: композиційний матеріял, борид, СВС-процес, натоплю-
вання, зносостійкість. 

A comparative analysis of the structural-phase state, microhardness, wear 

resistance and wear mechanisms is carried out during tests on fixed abrasive 

and non-rigid fixed abrasive particles, as well as in sliding friction condi-
tions, arc-deposited coatings with a composite material (CM) based on the 

powder material of the Ni–Cr–B–Si system, modified with a material con-
taining titanium and chromium borides and obtained using the self-
propagating high temperature synthesis. It is found that under wear condi-
tions for fixed abrasive particles, the wear resistance of CM (10% modifying 

composite material (MCM) + 90% ПГ-10Н-01) is 1.5 times higher, and CM 

(20% microns + 80% ПГ-10Н-01) is 1.7 times higher than that of the ПГ-
10Н-01 alloy. This is due to the introduction of MCM, which contributes to 

the formation of new crystallization centres during surfacing and as a result 

leads to grinding of the structure. The ПГ-10Н-01 nickel-based plastic ma-
trix redistributes stresses, providing conditions in which solid components 

occupy a favourable position. This eliminates the local increase in contact 

pressure and reduces the probability of separation of solid wear-resistant 

particles. It is found that under friction under the influence of non-rigid 

abrasive particles, the increased wear resistance (1.2 times at a content of 

10% MCM and 1.4 times at 20% MCM more compared to the ПГ-10Н-01 al-
loy) is due to the higher ability of CM to resist micro-cutting processes due to 

the formation of a structure based on a nickel matrix, which contains evenly 

distributed solid inclusions in the form of titanium diboride (TiB2), nickel 
borides (Ni3B) and chromium (CrB), titanium (TiO) and iron (Fe3O4) oxides. 

Based on the obtained experimental results, it is concluded that the presence 

of titanium diboride (TiB2), chromium borides (CrB) and nickel (Ni3B), tita-
nium oxides (TiO) and iron (Fe3O4) in the deposited coating leads to a decrease 

in the intensity of wear under various friction conditions. 

Key words: composite material, boride, SHS-process, overlaying welding, 

wear resistance. 
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1. ВСТУП 

Підвищення конструкційної міцности, надійности та довговічности 

деталей механізмів і машин, продовження ресурсу експлуатації, а 

також її реновація шляхом застосування сучасних матеріялів і тех-
нологій для відновлення працездатности вузлів до рівня нових ви-
робів — пріоритетні напрями розвитку техніки. Причина низького 

ресурсу деталей машин пов’язана переважно зі зносом і корозійним 

пошкодженням їх поверхневих шарів. Абразивний знос превалює 

над усіма іншими: близько 40% деталей засобів транспорту і сіль-
ськогосподарських машин мають чисто абразивний знос і більш 

50% — абразивний знос в комбінації з іншими видами зносу і руй-
нувань поверхневого шару. Застосування відомих конструкційних 

матеріялів вже не забезпечує необхідний ресурс при підвищенні ін-
тенсифікації експлуатації. Відомі традиційні методи зміцнення: 
термічна, хеміко-термічна, поверхнева пластична деформація та-
кож не завжди, як свідчить досвід експлуатації деталей, забезпе-
чують вимоги, що пред’являються до них, і, крім того, відсутня 

можливість їх ремонту цими ж методами. 
 Серед метод натоплення зносостійкого шару найбільше застосу-
вання одержали ручне дугове зварювання (MMAW) і дугове зварю-
вання самозахисним порошковим дротом (FCAW-S) [1]. При цьому 

відомо, що в натопленому металі способами MMAW і FCAW-S існує 

проблема нерівномірного розподілу мікротвердости по товщині на-
топленого металу. Одною з метод підвищення однорідности натоп-
леного металу є введення екзотермічної добавки [1, 2]. Проте необ-
хідність введення відносно великої кількости екзотермічної суміші 
(до 40%) зменшує міру леґування натопленого металу, і робить ма-
лопридатним для одержання композиційних стопів з високим вміс-
том твердих включень. 
 Однією з ефективних метод рішення цієї проблеми є натоплю-
вання зносостійких композиційних покриттів. Для одержання 

композиційних матеріялів в даний час досить активно використо-
вується метода одержання порошкових матеріялів шляхом само-
поширюваного високотемпературного синтезу (СВС) з попередньою 

механоактивувальним обробленням складових компонентів. Така 

механічна активація порошкових реагувальних сумішей є ефекти-
вним способом управління реакцією твердополум’яного горіння 

для синтезу неорганічних матеріялів. Ця технологія одержала роз-
виток в передових зарубіжних країнах: США, Японії, Китаї, 
Польщі, Росії, Білорусі та ін. [3]. 
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2. АНАЛІЗА ПУБЛІКАЦІЙ 

В даний час одержав розвиток новий напрям — застосування для 

відновлення деталей натоплених покриттів, модифікованих компо-
зиційними матеріялами, з метою підвищення їх зносостійкости. 
Проте, поряд з широкими дослідженнями процесів тертя і зношу-
вання матеріялів з гомогенною і мікрогетерогенною структурою [3, 
4], зношування композиційних матеріялів (КМ), що містять карбід 

Титану та інші зносостійкі матеріяли досліджені недостатньо. 
 Результати значної кількости експериментальних робіт свідчать 

про перспективність синтезу зміцнюючої фази безпосередньо в при-
сутності металу [5]. При проведенні реакції в металевій матриці 
вдається отримати дрібнодисперсні частинки продукту і забезпечи-
ти їх рівномірний розподіл в матриці. 
 Розроблено багатокарбідні СВС-механокомпозити, що представ-
ляють собою нові композиційні матеріяли зі структурою типу «змі-
цнююча фаза–матриця». Застосування складів «TiC + (Ni–Cr)», 
«TiC + SiC + (Ni–Cr)», «TiC + WC + (Ni–Cr)», «TiC + SiC + WC + (Ni–
Cr)» дозволяє за допомогою порошкового електроду сформувати 

зносостійке покриття на деталях машин [6]. 
 Відомо, що сполуки металів з Бором (бориди) мають високу твер-
дість з пластичними властивостями і високу хемічну інертність, 

вони є одним з найбільш ефективних і економічних мікролеґуваль-
них елементів сталі. У більшості випадків мінімальна концентра-
ція Бору в металі для одержання позитивного результату становить 

близько однієї тисячної масової частки відсотка. Унікальність Бору 

полягає в тому, що при такому малому вмісті в сталі, він здатний 

надавати на її властивості вплив, еквівалентний дії значно більшої 
кількости таких леґувальних елементів, як Cr, Mo, Ni та ін. [7]. 
 В роботі [8] одержували боровмісні композиційні покриття на 

леґованій вуглецевій сталі 65Г, яка застосовується для виготовлен-
ня ґрунтообробних органів машин. Як борувальні компоненти за-
стосовували технічний карбід Бору B4C і реактивний аморфний бор. 
Борувальну суміш у вигляді пасти наносили на зразки, які в індук-
торі нагрівались струмами високої частоти до температури 1570–
1620 К протягом 1–2 хв. Необхідність застосування для нагріву ін-
дукторів обмежує номенклатуру зміцнювальних деталей. 
 Основною ідеєю пропонованого підходу є збільшення зносостій-
кости натоплених покриттів на основі стопу системи Ni–Cr–B–Si 
шляхом введення в шихту дибориду Титану і бориду Хрому, синте-
зованих із застосуванням СВС-процесу. Як матеріял матриці про-
понується використовувати порошок на ніклевій основі, що проми-
слово випускається в Україні, марки ПГ-10Н-01 ТУУ 322-19-004-
96, покриття з якого після натоплювання мають високу міцність і 
твердість, однак їх зносостійкість в умовах сухого тертя недостат-
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ньо висока і тому потрібні модифікування натопленого матеріялу. 
Введення до складу стопу системи Ni–Cr–B–Si значної кількости 

боридів може привести до окрихчування покриття при значних ко-
нтактних навантаженнях, зокрема при сухому терті ковзання. При 

абразивному впливі в залежності від співвідношення твердости бо-
ридних включень і абразивних частинок можна припустити, що бу-
де одержаний різний результат з точки зору ефективности застосу-
вання дибориду Титану і бориду Хрому для підвищення зносостій-
кости покриття на основі стопу Ni–Cr–B–Si, одержаного дуговим 

натоплюванням. Тому необхідно для запропонованих складів ком-
позиційних матеріялів провести дослідження структури і зносо-
стійкости натоплених покриттів в різних умовах зношування. 

3. МЕТА ДОСЛІДЖЕННЯ 

Мета роботи полягає в проведенні порівняльної аналізи структурно-
фазового стану, мікротвердости, трибологічних властивостей і ме-
ханізмів зношування при випробуваннях в умовах тертя ковзання, 
впливу закріплених і нежорстко закріплених абразивних частинок 

натоплених дуговим способом покриттів композиційним матерія-
лом (КМ) на основі порошкового матеріялу системи Ni–Cr–B–Si, 
модифікованого матеріялом, що містить бориди Титану, Хрому і 
одержаного з застосуванням СВС-процесу. 

4. МАТЕРІЯЛ І МЕТОДИКА ДОСЛІДЖЕНЬ 

Традиційним матеріялом, використовуваним для борного леґу-
вання сталі, є феробор. Багаторічна практика застосування феробо-
ру показала, що здійснити мікролеґування сталі Бором з його до-
помогою досить складно. Пов’язано це, в першу чергу, з високою 

реакційною здатністю Бору в сталевому розтопі і його високою хе-
мічною спорідненістю по відношенню до Оксиґену і Нітроґену. 
Крім того, в більшості випадків потрібно забезпечити в металі 
вкрай малу концентрацію розчиненого Бору. 
 Тому при отриманні композиційного матеріялу синтезуватимемо 

диборид Титану із застосуванням СВС-процесу (1) [9]: 

 Ti + 2B = TiB2 + 295 кДж/моль. (1) 

 В результаті тепла, що виділяється, температура твердих і розто-
плених продуктів реакції досягає 2500–3500 К, тому реакція не за-
лежить від зовнішніх джерел нагріву і може поширюватися як 

хвиля горіння, що сама виробляє енергію для свого поширення. 
 У рамках досліджень, що проводяться, відпрацьовувалися скла-
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ди початкових порошкових сумішей і режими їх механоактивації 
для отримання композиційних матеріялів для натоплювання. 
 В якості початкових матеріялів для одержання модифікувально-
го композиційного матеріялу (МКМ) використали порошки Титану 

марки ВТ1-0, Бору B і Карбону марки ПМ-15. Крім того, для збіль-
шення теплового ефекту СВС-процесу в механічну суміш вводили 

термореагувальний порошок алюмініду Ніклю ПТ-НА-01, алюмі-
нійову пудру (порошок) ПАП-1 ГОСТ 5494-95 і оксид Феруму Fe2O3. 
Фракційний склад усіх початкових порошкових компонентів зна-
ходився в межах (63–100) мкм. Співвідношення компонентів в су-
міші було еквімолярним, щоб в результаті подальшої СВС-реакції 
відбувався синтез бориду стехіометричного складу. 
 Обрані компоненти змішувалися і одержана порошкова суміш 

піддавалась механічній активації, яка здійснювалася в планетар-
них кульових млинах АГО-2. У проведених експериментах об’єм 

барабанів — 160 см3, діяметр куль — 4–5 мм, маса куль — 200 г. 
Час процесу механоактивації варіювався в діяпазоні від 2 до 6 хв. 
 Одержання КМ здійснювалося в два етапи: 1) змішування поро-
шків Ti, В, C, Fe2O3, Al, ПТ-НА-01 і їх спільна механоактивація, до-
давання зв’язувального — клей марки «Метилан», формування ци-
ліндра і сушка, ініціація СВС-процесу, в ході якого синтезуються 

частки бориду Титану, Хрому та ін., 2) дроблення, одержаного при 

спіканні матеріялу, і змішування одержаного порошку з промисло-
вим порошком марки ПГ-10Н-01 ТУУ 322-19-004-96, механоакти-
вація одержаної порошкової суміші; додавання в механоактивова-
ну порошкову суміш рідкого скла ГОСТ 13078-81 до одержання нею 

пастоподібного стану. 
 Приготовану пасту наносили на підготовлену для натоплювання 

поверхню сталевої пластини (сталь 20), і після просушування здій-
снювали натоплювання графітовим електродом діяметром 10 мм, 
струм натоплювання 80-120 А, полярність — пряма. Дугове натоп-
лювання виконували з використанням інверторного джерела жив-
лення Патон ВДІ-200Р DC TIG. 

5. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНІ РЕЗУЛЬТАТИ І ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Мікроструктура натоплених покриттів порошком ПГ-10Н-01 має 

дендридний характер (рис. 1, а), композиційним матеріялом є мат-
ричний матеріял із самофлюсівного стопу ПГ-10Н-01, в якому рів-
номірно розподілені тверді включення, причому зі збільшенням 

змісту МКМ їх кількість збільшується (рис. 1, б і 1, в). 
 Як показали результати рентґенофазової аналізи цими частками 

є диборид Титану (TiВ2), борид Ніклю (Ni3B), оксиди Титану (TiO) та 

Феруму (Fe3O4) для КМ, що містить 10% МКМ (рис. 2, б), і дибориду 

Титану (TiВ2), бориду Хрому (CrB), бориду Ніклю (Ni3B) і оксиду 
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Титану (TiO) для КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) (рис. 2, в) [3, 4]. 
 У виконаних раніше роботах [5, 6], показано, що основною стру-
ктурною складовою ніклевих самофлюсівних стопів є γ-твердий ро-
зчин на основі Ніклю (γ-Ni), який має ГЦК-ґратницю, і евтектика, 
що складається з γ-Ni і фази бориду Ni3B, що відповідає отриманим 

результатам рентґенофазової аналізи (рис. 2, а). 
 При додаванні 10, 20% мас. МКМ до складу порошку ПГ-10Н-01 

при натоплюванні формується композиційне покриття. На рентґе-
нівських дифрактограмах цих покриттів видно додаткові піки (див. 
рис. 2, б і в), що свідчать про формування нових фаз в порівнянні з 

фазовим складом Ni–Cr–B–Si покриття (див. рис. 2, а). Особливо 

слід виділити диборид Титану TiВ2, який має високу твердість 

(34 ГПа) і високі абразивні властивості [7]. Високий рівень його 

 

Рис. 1. Мікроструктура натоплених покриттів: ПГ-10Н-01 (а), КМ (10% 

МКМ + 90% ПГ-10Н-01) (б), КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) (в). 

Fig. 1. Microstructure of deposited coatings: ПГ-10Н-01 (а), CM (10% 

MCM + 90% ПГ-10Н-01) (б), CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01) (в). 

 

Рис. 2. Рентґенівська дифрактограма натоплених шарів: ПГ-10Н-01 (а), КМ 

(10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) (б), КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) (в). 

Fig. 2. X-ray diffraction pattern of deposited layers: ПГ-10Н-01 (a), CM 

(10% MCM + 90% ПГ-10Н-01) (б), CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01) (в). 
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твердости пояснюється особливостями будови, щільністю упаковки 

і жорсткістю кристалічної ґратниці (гексагональна сингонія, стру-
ктурний тип P6/mmm) [8]. 
 Мікротвердість натоплених покриттів, заміряна у напрямку від 

поверхні основи до поверхні шару, змінювалась нерівномірно (рис. 
3). Середня мікротвердість покриття КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-
01) становить 740 HV, покриття КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) 
— 978 HV, що перевищує середню мікротвердість покриття ПГ-10Н-
01, яка дорівнює 520 HV. З розподілу мікротвердости КМ видно, що 

існує тенденція до її підвищення в напрямку до поверхні натоплено-
го шару (рис. 3, лінії 2, 3), що пояснюється підвищенням концент-
рації твердих включень в матричному матеріялі ПГ-10Н-01. 
 Розподіл мікротвердости КМ, що містить 20% МКМ, більш ста-
більний в порівнянні з покриттям, яке містить 10% МКМ. Це мож-
на пояснити більш рівномірним розподілом в матричному матері-
ялі ПГ-10Н-01 твердих частинок зі збільшенням їх концентрації. 
Мікротвердість натопленого шару ПГ-10Н-01 стабілізується в на-
прямку від основи до його поверхні, що пояснюється ефектом са-
мофлюсування стопу в процесі натоплювання і більш рівномірному 

розподілі в ніклевій матриці твердих включень Ni3B [9]. 
 Таким чином результати дослідження мікротвердости покриттів 

 

Рис. 3. Зміна мікротвердости HV натопленого металу в напрямку від пове-
рхні основи до поверхні шару: 1 — ПГ-10Н-01, 2 — КМ (10% МКМ + 90% 

ПГ-10Н-01), 3 — КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01). 

Fig. 3. Change in the microhardness HV of the deposited metal in the direc-
tion from the base surface to the layer surface: 1—ПГ-10Н-01, 2—CM (10% 

MCM + 90% ПГ-10Н-01), 3—CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01). 
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підтверджують висновки про те, що в дендритній структурі немо-
дифікованого натопленого шару значення мікротвердости нестабі-
льні і абсолютні показники знаходяться в межах 396–578 МПа, що 

представлено на рис. 3 (лінія 1). При натоплюванні КМ забезпечу-
ється формування боронасиченої структури, що має приблизно в 

1,4 для КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) і в 1,9 разів для КМ (20% 

МКМ + 80% ПГ-10Н-01) більш високі показники середньої мікрот-
вердости, рис. 3 (лінії 2, 3). Також важливо відзначити, що показ-
ники мікротвердости в модифікованих покриттях з вмістом 20% 

МКМ, мають менший розкид значень по всій товщині натопленого 

шару, що є критерієм стабільности показників високої абразивної 
зносостійкости. 
 Дослідження мікроструктури натоплених шарів на скануваль-
ному електронному мікроскопі JSM-6390LV показали, що вона має 

типову морфологію, яка формується на поверхні металу в процесі 
кристалізації з спрямованим відведенням тепла (рис. 4, а, б) [4]. 
 Хемічний склад 1–3 свідчить про присутність в покритті елемен-
тів B, O, Ti, Cr, Ni (рис. 4, в). Це підтверджує результати рентґено-
фазової аналізи, яким було встановлено наявність фаз, TiB2, CrB, 
Ni3B, TiO (рис. 2, в). 
 Фотографії натопленого покриття, зняті в рентґенівському хара-
ктеристичному випроміненні Ti, Cr, Ni, С, B, O, Si, Fe, свідчать про 

 
Спектр B C 0 Si P Ti Cr Fe Ni 

1 17,50 14,70 7,10 0,81 0,24 9,63 8,99 19,43 21,60 

2 19,17 15,22 8,38 1,14 0,41 4,50 5,36 19,36 26,46 

3 16,13 15,11 5,18 0,72 0,24 5,53 5,00 18,39 33,70 

в 

Рис. 4. Мікроструктура (а, б) і хемічний склад (% мас.) (в) натопленого по-
криття КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01). 

Fig. 4. Microstructure (а, б) and chemical composition (% wt.) (в) deposited 

coating CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01). 
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досить рівномірний розподіл цих елементів (рис. 5). 
 Трибологічні властивості композиційних покриттів, одержаних 

дуговим натоплюванням, досліджувалися в умовах абразивного 

зношування і тертя ковзання. 
 На рисунку 6, а представлені результати випробувань натопле-
них покриттів на зносостійкість за допомогою машини тертя МІ за 

схемою диск–колодка при питомому навантаженні 8 МПа та швид-
кості ковзання 0,7 м/с в середовищі індустріальної олії. 
 Тривалість випробувань 200⋅103

 циклів або 16,6 годин, перед по-
чатком випробувань здійснювалась їхня приробка в кількості 
N = 30⋅103

 циклів для забезпечення контакту по всій поверхні тертя. 
Виміри зносу шляхом зважування здійснювалися через кожні 
20⋅103

 циклів. Як показали результати випробувань, у порівнянні зі 
самофлюсованим стопом марки ПГ-10Н-01 зносостійкість КМ 

складу (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) збільшилась в 2,1 рази 

(0,0038⋅10−3
 і 0,008⋅10−3

 мм3/(cм2⋅с) відповідно), а зносостійкість КМ 

складу (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) в 2,35 рази (0,0034⋅10−3
 і 

0,008⋅10−3
 мм3/(cм2⋅с) відповідно) відповідно (рис. 6). 

 Випробування на абразивне зношування досліджуваних матері-
ялів в умовах при терті о закріплені абразивні частинки оцінювали 

відповідно до ГОСТ 17367. Результати випробувань на тертя о за-
кріплені частки представлені на рис. 6, б. В якості контрольного 

матеріялу використовувався стоп ПГ-10Н-01, його зносостійкість 

 

Рис. 5. Розподіл елементів в покритті: 1 — Ti, 2 — Cr, 3 — Ni, 4 — C, 5 — B, 

6 — O, 7 — Si, 8 — Fe. 

Fig. 5. Distribution of elements in coverage: 1—Ti, 2—Cr, 3—Ni, 4—C, 5—B, 
6—O, 7—Si, 8—Fe. 
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була прийнята за одиницю. 
 Як свідчать результати випробувань на зносостійкість натопле-
них дуговою методою матеріялів (рис. 6, б), абразивна зносостій-
кість КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) в 1,5 разів, а КМ (20% 

МКМ + 80% ПГ-10Н-01) в 1,7 разів перевищує показник для самоф-
люсівного стопу ПГ-10Н-01. 

 

Рис. 6. Зносостійкість натоплених дуговим методом матеріялів в процесі 
нормального тертя (a) і умовах впливу закріплених частинок абразиву (б): 
1 — стоп ПГ-10Н-01, 2 — КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01), 3 — КМ (20% 

МКМ + 80% ПГ-10Н-01). 

Fig. 6. Wear resistance of materials deposited by the arc method in the pro-
cess of normal friction (a) and under the influence of fixed abrasive particles 

(б): 1—ПГ-10Н-01, 2—CM (10% MCM + 90% ПГ-10Н-01), 3—CM (20% 

MCM + 80% ПГ-10Н-01). 

 

Рис. 7. Відносна зносостійкість покриттів КМ в залежності від вмісту 

МКМ. 

Fig. 7. Relative wear resistance of coatings CM depending on the content of 

MCM. 
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 Отже, наявність в натопленому покритті дибориду Титану (TiВ2), 

боридів Хрому (CrB) і Ніклю (Ni3B), оксидів Титану (TiO) та Феруму 

(Fe3O4) призводить до зниження інтенсивности зношування. 
 На підставі експериментальних даних була побудована залеж-
ність відносної зносостійкости при терті о закріплені частки від кі-
лькісного вмісту МКМ в КМ (рис. 7). 
 Згідно з результатами випробувань, наведеними на графіку, зно-
состійкість натопленого покриття підвищується зі збільшенням 

вмісту МКМ в КМ. Необхідно відзначити, що в інтервалі вмісту 

МКМ від 0 до 15% зносостійкість зростає більш інтенсивно, ніж в 

подальшому інтервалі від 15 до 30%. У той же час слід зазначити, 
що перевищення вмісту в КМ синтезованого МКМ більше 20% погі-
ршує його наплавочно-технологічні властивості. 
 Морфологія поверхонь тертя також добре узгоджується з резуль-
татами випробувань на тертя о закріплені частки натоплених пок-
риттів ПГ-10Н-01 і КМ (рис. 8). При зношуванні в умовах впливу 

закріплених частинок абразиву виявлені досить глибокі паралельні 
канавки на покритті зі стопу ПГ-10Н-01 (рис. 8, а). 
 Також зустрічаються і більш глибокі борозенки від твердих час-
тинок боридів, що відкололися від ніклевої матриці. Рельєф повер-
хні зношування має нерівномірний характер. На поверхнях натоп-
лених покриттів з КМ спостерігаються неглибокі, дрібні і рівномір-
но розташовані подряпини від тертя (рис. 8, б і в), причому зі збі-
льшенням вмісту МКМ подряпини стають більш дрібними. Це по-
яснюється введенням МКМ, який сприяє утворенню нових центрів 

кристалізації при натоплюванні і в результаті призводить до подрі-
бнення структури. Пластична матриця на основі Ніклю ПГ-10Н-01 

 

Рис. 8. Морфологія поверхонь тертя при зношуванні о закріплені частин-
ки абразиву натоплених матеріялів: ПГ-10Н-01 (а), КМ (10% МКМ + 90% 

ПГ-10Н-01) (б), КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) (в). 

Fig. 8. Morphology of friction surfaces during wear on fixed abrasive parti-
cles of deposited materials: ПГ-10Н-01 (а), CM (10% MCM + 90% ПГ-10Н-
01) (б), CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01) (в). 
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перерозподіляє напруги, забезпечуючи умови, в яких тверді скла-
дові займають сприятливе положення. Завдяки цьому усувається 

локальне підвищення контактного тиску і знижується ймовірність 

відриву твердих зносостійких частинок при введенні модифікува-
льного матеріялу в кількості до 20% [10, 11]. 
 Для дослідження зносостійкости поверхневих шарів при терті в 

умовах впливу нежорстко закріплених абразивних частинок вико-
ристовували річковий пісок з розміром частинок ∼ 200 мкм. На ри-
сунку 9, a представлені залежності втрати маси досліджуваних на-
топлених покриттів від шляху тертя. З аналізи одержаних залеж-
ностей можна зробити висновок, що характер зношування матрич-
ного ПГ-10Н-01 і КМ (2, 3) однаковий. Абразивна стійкість у КМ 

вища, ніж у самофлюсівного стопу ПГ-10Н-01, причому зі збіль-
шенням вмісту в КМ МКМ його зносостійкість збільшується. 
 На рисунку 9, б представлені результати дослідження відносної 
зносостійкости натоплених шарів в умовах впливу нежорстко за-
кріплених абразивних частинок за методикою відповідно до 

ГОСТ 23.208 за формулою: 

 е д д
з

д е е

,
g N

K
g N

ρ
=

ρ
 (2) 

де е,g  дg  — значення втрат маси при випробуваннях еталонних зра-
зків і зразків досліджуваного матеріялу, г, ρе, ρд — густини еталон-

 

Рис. 9. Втрати маси натоплених покриттів (a) та їх відносна зносостійкість 

(б) при терті в умовах впливу нежорстко закріплених абразивних части-
нок: 1 — ПГ-10Н-01, 2 — КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01), 3 — КМ (20% 

МКМ + 80% ПГ-10Н-01). 

Fig. 9. Mass loss of deposited coatings (a) and their relative wear resistance (б) 
under friction conditions under the influence of non-rigid abrasive particles: 

1—ПГ-10Н-01, 2—CM (10% MCM + 90% ПГ-10Н-01), 3—CM (20% 

MCM + 80% ПГ-10Н-01). 
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ного та досліджуваного матеріялів, г/см3, Nе, Nд — кількість обертів 

ролика при випробуваннях еталонного та досліджуваного матері-
ялів. З аналізи рисунку 9, б видно, що відносна зносостійкість нато-
пленого композиційного матеріялу, що містить 10% МКМ в 1,2 рази, 
а 20% МКМ в 1,4 рази більше в порівнянні зі стопом ПГ-10Н-01. 
 Такі результати обумовлені більш високою здатністю КМ чинити 

опір процесам мікрорізання за рахунок формування структури на 

основі ніклевої матриці, в якій містяться рівномірно розподілені 
тверді включення у вигляді дибориду Титану (TiВ2), боридів Ніклю 

(Ni3B) і Хрому (CrB), оксидів Титану (TiO) та Феруму (Fe3O4). 
 Поверхня тертя в лунці зносу натоплених зразків стопом ПГ-
10Н-01 характеризується наявністю глибоких подряпин (рис. 10, 
а), що свідчать про розвиток процесу інтенсивного зношування. 
Покриттю, отриманому при натоплюванні стопу ПГ-10Н-01, відпо-
відає високий рівень шорсткости матеріялу, який складає 

Ra = 1,32 мкм. Поверхні тертя в лунках зносу натоплених зразків 

КМ характеризуються також наявністю подряпин, але менших за 

розміром. Так шорсткість КМ складу (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) 
і складу (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) складає Ra = 0,82 та 0,38 мкм 

відповідно (рис. 10, б і в). Викришування твердих частинок (бори-
дів, оксидів) не встановлено. 
 Порівняльна аналіза свідчить про те, що в умовах впливу нежор-
стко закріплених абразивних частинок натоплені шари КМ харак-
теризуються більш високою стійкістю. 

6. ВИСНОВКИ 

Натоплені дуговим способом покриття композиційними матерія-

 

Рис. 10. Поверхні зношування матеріялів після випробувань в умовах 

впливу нежорстко закріплених абразивних частинок: ПГ-10Н-01 (а), КМ 

(10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) (б), КМ (20% МКМ + 80% ПГ-10Н-01) (в). 

Fig. 10. Wear surfaces of materials after testing under the influence of non-
rigid abrasive particles: ПГ-10Н-01 (а), CM (10% MCM + 90% ПГ-10Н-01) 

(б), CM (20% MCM + 80% ПГ-10Н-01) (в). 
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лами складів 10–20% МКМ + 90–80% ПГ-10Н-01, містять в струк-
турі тверді включення у вигляді дибориду Титану (TiВ2), боридів 

Ніклю (Ni3B) і Хрому (CrB), оксидів Титану (TiO) та Феруму (Fe3O4), 
що забезпечує середню мікротвердість покриття 740–978 HV і під-
вищену зносостійкість в умовах абразивного середовища в порів-
нянні з характеристиками базового покриття ПГ-10Н-01 з основ-
ною зміцнюючою фазою Ni3B, що має середню мікротвердість 

520 HV. Для одержання МКМ із застосуванням СВС-процесу вико-
ристали порошки Титану марки ВТ1-0, Бору B і Карбону марки 

ПМ-15, порошок алюмініду Ніклю ПТ-НА-01, алюмінійову пудру 

(порошок) ПАП-1 і оксид Феруму Fe2O3. 
 В умовах зношування по закріплених абразивних частках зносо-
стійкість КМ (10% МКМ + 90% ПГ-10Н-01) в 1,5 разів, а КМ (20% 

МКМ + 80% ПГ-10Н-01) в 1,7 разів перевищує показник в порів-
нянні із стопом ПГ-10Н-01. 
 Це обумовлено введенням МКМ, який сприяє утворенню нових 

центрів кристалізації при натопленні і в результаті призводить до 

подрібнення структури. Пластична матриця на основі Ніклю ПГ-
10Н-01 перерозподіляє напруги, забезпечуючи умови, в яких тверді 
складові займають сприятливе положення. Завдяки цьому усува-
ється локальне підвищення контактного тиску і знижується ймові-
рність відриву твердих зносостійких частинок при введенні моди-
фікувального матеріялу в кількості до 20%. 
 Підвищена зносостійкість (в 1,2 рази при вмісті 10% МКМ і в 1,4 

рази при 20% МКМ більше в порівнянні зі стопом ПГ-10Н-01) нато-
пленого композиційного матеріялу при терті в умовах впливу не-
жорстко закріплених абразивних частинок обумовлена більш висо-
кою здатністю КМ чинити опір процесам мікрорізання за рахунок 

формування структури на основі ніклевої матриці, в якій містяться 

рівномірно розподілені тверді включення у вигляді дибориду Тита-
ну (TiВ2), боридів Ніклю (Ni3B) і Хрому (CrB), оксидів Титану (TiO) 
та Феруму (Fe3O4). 
 Зносостійкість натоплених дуговим методом КМ, що містять 10 і 
20% МКМ, в процесі нормального тертя в 2,1 і 2,35 рази перевищує 

зносостійкість самофлюсівного стопу марки ПГ-10Н-01. 
 Таким чином, наявність в натопленому покритті дибориду Тита-
ну (TiВ2), боридів Хрому (CrB) і Ніклю (Ni3B), оксидів Титану (TiO) 
та Феруму (Fe3O4) призводить до зниження інтенсивности зношу-
вання в різних умовах тертя. 
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PHYSICAL AND TECHNICAL BASIS OF EXPERIMENT
AND DIAGNOSTICS 

PACS numbers: 07.07.Tw, 68.60.-p, 81.07.-b, 81.15.-Aa, 81.15.-z, 89.20.Bb 

Модернізація технології вакуумно-дугового нанесення
багатошарових наноструктурних покриттів 

І. В. Сердюк, В. О. Столбовий, А. В. Доломанов, В. М. Домнич

Національний науковий центр 
«Харківський фізико-технічний інститут» НАН України, 
вул. Академічна, 1, 
61108 Харків, Україна 

Проведена модернізація технології вакуумно-дугового нанесення багато-
шарових покриттів. Розроблено дослідний зразок пристрою, призначено-
го для управління роботою вакуумно-дугових випарників (плазмових
джерел) та напускачів для напуску газів у вакуумну камеру в процесі на-
несення простих і складних комплексних багатошарових наноструктур-
них вакуумно-дугових покриттів. Цей пристрій являє собою 2-х каналь-
ний програмований цифровий пристрій, один з каналів якого керує робо-
тою вакуумно-дугових випарників, а інший канал — роботою напускачів.
Таким чином, є можливість одночасної роботи двох вакуумно-дугових
випарників і двох напускачів газів. Товщину шарів вакуумно-дугового
покриття, а також порядок їх нанесення можна регулювати режимами і
тривалістю роботи каналів пристрою управління. Застосування даного
пристрою дозволило одержати багатошарові вакуумно-дугові
WNbN/WNbC покриття з мікротвердістю 27–31 ГПа. 

Ключові слова: вакуумно-дугове нанесення, багатошарові покриття, ва-
куумно-дуговий випарник, напускач газу, програмований цифровий при-
стрій, наноструктурні покриття. 
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The modernization of the vacuum-arc deposition technology of multilayer 

coatings is carried out. A prototype of a device designed to control the opera-
tion of cathodes and gas inlets in the process of applying simple and complex 

multilayer nanostructured vacuum-arc coatings is developed. This device is a 

2-channel programmable digital device, one of the channels of which controls 

the operation of the cathodes, and the other channel controls the operation of 

the gas inlets. Thus, there is a possibility of simultaneous operation of two 

cathodes and two gas inlets. The thickness of the layers of the vacuum-arc 

coating, as well as the order of their application, can be regulated by the 

modes and duration of the operation of the control device channels. The use 

of this device makes it possible to obtain multilayer vacuum-arc 

WNbN/WNbC coatings with a microhardness of 27–31 GPa. 

Key words: vacuum-arc deposition, multilayer coatings, cathode, gas inlet, 
programmable digital device, nanostructured coatings. 

(Отримано 17 травня 2021 р.; остаточн. варіянт — 11 лютого 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Серед різних метод одержання покриттів на основі хемічних сполук 

металів з неметалами особливий інтерес представляє конденсація 

потоків плазми, що ґенерується вакуумно-дуговим розрядом в при-
сутності хемічно активних газів. Вивчення закономірностей фор-
мування нанокристалічних покриттів, одержуваних методою ваку-
умно-дугового осадження, представляє великий науковий і прак-
тичний інтерес у зв’язку з високим рівнем йонізації компонентів 

осаджених потоків [1]. 
 При осадженні покриттів вакуумно-дуговою методою фазовий 

склад, структурний стан, а, отже, і властивості покриттів зміню-
ються в широких межах в залежності від тиску активного газу і 
енергії йонів потоку плазми. Метастабільність властивостей вакуу-
мно-дугових покриттів визначається нерівноважними умовами 

процесу формування їх структури (високі ступені переохолодження 

при конденсації, радіяційний вплив високоенергетичних часток 

конденсованого потоку плазми, складні багатокомпонентні види 

міжатомних зв’язків в синтезованих сполуках, вплив домішок і 
т.п.) [2–5]. 
 В даний час відома велика різноманітність багатошарових ваку-
умно-дугових покриттів, вивченню яких присвячено багато науко-
вих робіт [6–10]. Тенденція до ускладнення складу одержуваних 

покриттів проглядається протягом останнього десятиліття. Дода-
вання нових металевих і газових компонентів в вакуумно-дугове 

покриття, а також введення в покриття додаткових шарів з уніка-
льними фізико-механічними характеристиками приводить до не-
обхідності модернізації існуючого обладнання, створення нових 
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програмованих пристроїв, що забезпечують розширення номенкла-
тури одержуваних покриттів. 
 Метою цієї роботи є розробка пристрою управління, що дозволяє 

розширити можливості отримання простих і складних багатошаро-
вих вакуумно-дугових покриттів за один технологічний цикл (про-
цес) осадження. 

2. МЕТОДОЛОГІЯ ОДЕРЖАННЯ БАГАТОШАРОВИХ 
ВАКУУМНО-ДУГОВИХ ПОКРИТТІВ 

Багатошарові наноструктурні вакуумно-дугові покриття мають ряд 

переваг перед одношаровими покриттями, зокрема, мають підви-
щену тріщиностійкість, нанорозмірність, поліпшену стійкість до 

окислення та ін. 
 Міжзеренні та міжфазні границі кристалічної структури багато-
шарового покриття є трьохвимірними дефектами цієї структури. 
Саме висока щільність границь перетворює мікрокристалічну 

структуру в наноструктуру. Наноструктурні покриття можуть бути 

визначені як покриття, що мають більш високу щільність границь 

зерен або міжфазних меж, при цьому розмірність структурних еле-
ментів (середній розмір зерен хоча б в одному напрямку, товщина 

шарів і т.п.) повинна знаходитись в наномасштабному діяпазоні 
(менше 100 нм ) [11]. 
 Багатошарові наноструктурні покриття складаються з декількох 

сотень шарів, що чергуються (товщиною до 100 нм) із з’єднань ме-
талів з газами, що мають різні фізико-механічні, електричні, хемі-
чні та інші властивості. Загальна товщина повторюваних двох і бі-
льше шарів, що відрізняються за складом, називається пакетом 

шарів, тобто бішаром для двох шарів або періодом для декількох 

шарів відповідно. Для досягнення високої твердости такого пок-
риття потрібні оптимальні співвідношення товщини окремих ша-
рів, що складають загальну товщину пакета, чітка межа між при-

 

Рис. 1. Схематичне зображення простого багатошарового вакуумно-
дугового покриття, що складається з пакетів (бішарів) (MeN/MeC). 

Fig. 1. Schematic representation of a simple multilayer vacuum-arc coating 

that consists of groups (bilayers) (MeN/MeC). 
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леглими наношарами, а також високі значення твердости окремих 

складових покриття шарів. Дифузія між прилеглими наношарами 

має дуже великий вплив на властивості багатошарового покриття. 
 Умовно багатошарові вакуумно-дугові покриття можна розділи-
ти на прості і складні комплексні покриття. На рисунку 1 представ-
лено схематичне зображення простого багатошарового покриття, 
що складається з k-ої кількості пакетів (бішарів) (MeN/MeC)k (k = 1, 
m) з двох різних шарів (MeN і MeC) в пакеті. А на рисунку 2 — схе-
матичне зображення складного комплексного багатошарового пок-
риття, що містить k-ту кількості пакетів (періодів) 

(Me1N/Me1C/Me2N/Me2C)k (k = 1, m) з чотирьох різних шарів 

(Me1N, Me1C, Me2N та Me2C). 
 Нанесення багатошарових вакуумно-дугових покриттів зазвичай 

здійснюється в середовищі одного або декількох реакційних газів 

при обертанні підкладинки зі зразками, розташованої між декіль-
кома вакуумно-дуговими випарниками різних металів [12–13]. Ро-
зроблена нами раніше система управління нанесенням надтвердих 

наношарових вакуумно-дугових покриттів [14] використовувалася 

для отримання простих багатошарових покриттів [15–17], таких 

як, TiN/ZrN, MoN/CrN, ZrN/MoN, (TiAlSiY)N/CrN, 

(TiZrNbTaHf)N/WN, (TiZrNbTaHf)N/МоN та інші. 
 Дослідження одержаних багатошарових покриттів показали, що 

такі покриття мають значно більш високі фізико-механічні харак-
теристики, термостабільність, мікротвердість та інші властивості, 

якщо вони одержані у вигляді багатошарової структури, при цьому 

шари обов’язково повинні мати товщину менше 100 нм і відрізня-
тися між собою хемічним складом, мікротвердістю, структурою, 
параметром кристалічної ґратниці, розміром зерна і т.п. 
 Такі покриття мають дрібнозернисту структуру по товщині, а та-
кож границі між наношарами, які заважають руху дислокацій та 

зменшують внутрішні мікронапруги в покриттях при збільшенні 

 

Рис. 2. Схематичне зображення складного комплексного багатошарового 

вакуумно-дугового покриття, що складається з пакетів (періодів) 
(Me1N/Me1C/Me2N/Me2C). 

Fig. 2. Schematic representation of a complex multilayer vacuum-arc coating 

that consists of groups (periods) (Me1N/Me1C/Me2N/Me2C). 
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мікротвердости та зносостійкости. Зменшення товщини шарів від 

100 нм до 20 нм призводить до збільшення мікротвердости, поліп-
шенню адгезійних властивостей і зносостійкости при різних темпе-
ратурах. Максимальне значення мікротвердости багатошарових 

композицій спостерігається при товщині шарів близько 20 нм. 

3. РОЗРОБКА ДВОКАНАЛЬНОГО ПРИСТРОЮ УПРАВЛІННЯ 
«ВИПАРНИК–НАПУСКАЧ» 

Різноманіття розроблених та використовуваних в промисловості 
вакуумно-дугових покриттів призвело до необхідности створення 

пристрою, який не тільки дозволив би розширити номенклатуру 

таких покриттів, але й істотно знизити часові та енергетичні витра-
ти на їх одержання. Це питання в даний час має незаперечну актуа-
льність та практичне значення. Для удосконалення існуючого об-
ладнання, а також підвищення його конкурентоспроможності в по-
рівнянні з зарубіжними аналогами було розроблено пристрій, при-
значений для управління роботою вакуумно-дугових випарників та 

 

Рис. 3. Структурна схема двоканального пристрою управління: 1 — схема 

релейних перемикачів, 2 — панель введення вхідних параметрів роботи 

пристрою, 3 — блок керування на базі Atmega8A, 4 — панель індикації 
роботи пристрою, 5 — блок живлення. 

Fig. 3. Block scheme of a two-channel control device: 1—relay switch circuit, 
2—panel for entering the input parameters of the device, 3—control block 

(Atmega8A), 4—device operation indication panel, 5—power supply. 



552 І. В. СЕРДЮК, В. О. СТОЛБОВИЙ, А. В. ДОЛОМАНОВ, В. М. ДОМНИЧ 

напускачів для напуску газів у вакуумну камеру установки в про-
цесі нанесення простих та складних комплексних багатошарових 

наноструктурних вакуумно-дугових покриттів. 

3.1. Функціональна будова пристрою 

Прилад являє собою двоканальний програмований цифровий при-
стрій, структурна схема якого представлена на рис. 3. Канал 1 ке-
рує роботою вакуумно-дугових випарників, а канал 2 — роботою 

напускачів газів. Таким чином, є можливість одночасної роботи 

двох випарників та двох напускачів газів. 
 Пристрій складається з п’яти блоків, розташованих на окремих 

платах: блок керування роботою пристрою, схема релейних пере-
микачів, панель введення даних, панель індикації та блок живлен-
ня. Головною частиною приладу є блок управління, побудований на 

малопотужному 8-бітному мікроконтролері Atmel з 8 Кбайтами 

внутрісистемної програмованої флеш-пам’яті (Atmega8A), в якому 

програмно закладені алгоритми роботи пристрою. Для написання 

програми прошивки використовувалася мова програмування С++. 
Вибір мікропроцесора Atmega8A обумовлений його широкими тех-
нічними можливостями, а також відносно невисокою вартістю, що, 
в свою чергу, дає можливість його швидкої заміни при написанні 
нової прошивки з розширенням можливостей роботи пристрою уп-
равління. 
 Схема релейних перемикачів призначена для включення або від-
ключення кожного каналу в заданий проміжок часу. Встановлення 

часових параметрів роботи каналів пристрою, вибір режиму та ци-
клу роботи пристрою управління здійснюється вручну за допомо-
гою елементів управління, розташованих на передній панелі при-
строю. Панель індикації роботи пристрою являє собою блок цифро-
вого відображення BCB1602-10-LY-SPTWU. Передача даних на рі-
дкокристалічний індикатор здійснюється по чотирьохбітного кана-
лу передачі даних. 
 Технічні характеристики пристрою: напруга живлення — 220 В, 
точність внутрішньої секунди — ± 1 с, дискретний крок встанов-
лення часових параметрів — 1 с, тривалість відпрацювання пере-
микача — від 1 до 20 мс, тривалість роботи кожного з каналів при-
строю — від 1 до 99 с, максимальний обсяг лічильника шарів — 

999. 
 Таким чином, товщину шарів вакуумно-дугового покриття, а та-
кож порядок їх нанесення можна реґулювати режимами та трива-
лістю роботи каналів пристрою управління «випарник–напускач». 
 Блок-схема включення пристрою в вакуумно-дугову установку 

«Булат-6» представлена на рис. 4. 
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 На рисунку 5 представлено фотографію дослідного зразка при-
строю. Робота пристрою забезпечується наступними елементами 

керування, розташованими на передній панелі пристрою: 
 – тумблер ввімкнення/вимкнення пристрою, 
 – кнопки «←» (вліво) та «→» (вправо), призначені для перемі-
щення курсору на табло пристрою, 
 – кнопки «+» (збільшення) та «−» (зменшення), призначені для 

зміни числового значення часового параметра, що задається, а та-
кож для вибору одного з режимів роботи та циклу роботи, 
 – кнопка «старт/стоп», призначена для запуску роботи пристрою 

або тимчасової зупинки в режимі «пауза» з можливістю продов-
ження подальшої роботи без скидання заданих параметрів, 
 – кнопка «екран/перезагрузка», яка призначена для очищення 

екрана від реліктів (знаків), 

 

Рис. 4. Блок-схема включення пристрою в вакуумно-дугову установку 

«Булат-6»: 1 — вакуумна камера, 2 — вакуумно-дуговий випарник металу 

(Ме2), 3 — вакуумно-дуговий випарник металу (Ме1), 4 — підкладинко-
тримач зі зразками, 5 — напускач газу (газ 2), 6 — напускач газу (газ 1), 7 

— вентилі, 8 — перетворювач манометричний іонізаційний ПМИ-10-2, 9 

— система вакуумної відкачки, 10 — джерело високої негативної напруги 

Uпп, 11 — механізм обертання, 12 — вакууметр ВИТ-3, 13 — зовнішній 

блок управління напускачами газів, 14 — двоканальний пристрій управ-
ління «випарник–напускач», 15 — джерело живлення вакуумно-дугового 

випарника 2, 16 — джерело живлення вакуумно-дугового випарника 3. 

Fig. 4. A block-scheme of the device is switched to the vacuum-arc installation 

‘Bulat-6’: 1—vacuum chamber, 2—vacuum-arc metal cathode (Ме1), 3—
vacuum-arc metal cathode (Ме2), 4—substrate holder with samples, 5—gas 

inlet (gas 2), 6—gas inlet (gas 1), 7—faucets, 8—gauge transducer PMI-10-2, 

9—vacuum pumping system, 10—high negative voltage source Uпп , 11—
rotation mechanism, 12—vacuum gauge VIT-3, 13—external gas inlet control 
unit, 14—two-channel control device ‘cathode–gas inlet’, 15—power supply 

of cathode 2, 16—power supply of cathode 3. 
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 – світлодіоди К1 та К2, що відображають роботу вакуумно-
дугових випарників К1 (катод 1) і К2 (катод 2), 
 – світлодіоди ГАЗ1 та ГАЗ2, що відображають роботу напускачів 

газів ГАЗ1 (газ 1) і ГАЗ2 (газ 2). 
 На рисунку 6 представлені фотографія передньої панелі при-
строю у робочому стані та схематичне зображення табло пристрою. 
 На табло пристрою (рисунок 6, б) відображаються шість парамет-
рів роботи пристрою, що задаються (верхній ряд), та кількість 

отриманих шарів (пакетів шарів) покриття, записане в лічильнику 

(нижній ряд). 

3.2. Режими роботи пристрою та варіянти одержуваних 
вакуумно-дугових багатошарових покриттів 

Пристрій управління («випарник–напускач») має 10 режимів робо-
ти (режими 0–9), які відображаються першою цифрою на табло 

пристрою, і 3 цикли роботи (S, R, P), які вказуються останньою бу-
квою на табло. Часові інтервали роботи вакуумно-дугових випар-
ників і напускачів газів задаються параметрами t1–t4. 
 Пристрій може працювати з використанням наступних режимів 

роботи. 
 1) Режим 0 — режим «світлофор». По черзі вмикаються два ва-
куумно-дугових випарника (катод 1 — метал Ме1, катод 2 — метал 

Ме2), газ (Г) у вакуумну камеру подається безперервно по одному з 

напускачів газів. Управління одним із напускачів газу здійснюєть-
ся від зовнішнього блоку управління напускачами газів, який має 

три режими роботи: 1 — працює перший напускач, 2 — працює 

другий напускач, 3 — одночасно працюють обидва напускача газів. 

 

Рис. 5. Фотографія дослідного зразка пристрою. 

Fig. 5. Photo of a prototype device. 
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Час роботи випарників задається часовими параметрами t1 (катод 1 

— Ме1) та t2 (катод 2 — Ме2). 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати прос-
ті багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г/Ме2Г, наприклад, 
TiN/MoN або TiС/MoС. 
 2) Режим 1. Перший вакуумно-дуговий випарник (катод 1 — 

Ме1) працює безперервно. Час роботи другого випарника (катод 2 — 

Ме2) задається часовими параметрами: t1 — тривалість вимкненого 

стану випарника, t2 — тривалість ввімкненого стану випарника. 

Газ (Г) в вакуумну камеру подається безперервно по одному із напу-
скачів газу, управління яким здійснюється від зовнішнього блоку 

управління. 
 Таким чином, товщина шару Ме1Г h1 залежить від параметра t1, 

а товщина шару Ме1Ме2Г h2 задається параметром t2 (рис. 7). 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати прос-
ті багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г/Ме1Ме2Г, напри-
клад, TiN/TiMoN або TiС/TiMoС. 
 3) Режим 2 (синхронний режим 0). У цьому режимі обидва кана-
ли (канал управління вакуумно-дуговими випарниками і канал уп-
равління напускачами газів) працюють синхронно: катод 1 (Ме1)–
газ 1 (Г1) і катод 2 (Ме2)–газ 2 (Г2). Тривалість роботи випарників і 
напускачів газу задається часовими параметрами t1 (катод 1 — 

Ме1, газ 1 — Г1) і t2 (катод 2 — Ме2, газ 2 — Г2). 
 Використання даного режиму роботи пристрою дозволяє одержа-
ти прості багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г1/Ме2Г2, 
наприклад, TiN/MoС. 

 

Рис. 6. Фотографія передньої панелі пристрою у робочому стані (а) та схе-
матичне зображення табло пристрою (б). 

Fig. 6. Photo of the front device panel in the switched on state (а) and a sche-
matic representation of the device display (б). 
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 4) Режим 3 (синхронний режим 1). Перший вакуумно-дуговий 

випарник (катод 1 — Ме1) працює безперервно, газ (Г1) постійно 

подається через перший напускач газу. Час роботи другого випар-
ника (катод 2 — Ме2) і тривалість подачі газу (Г2) через другий на-
пускач задається часовими параметрами: t1 — тривалість вимкне-
ного стану вакуумно-дугового випарника і напускача, t2 — трива-
лість ввімкненого стану випарника і напускача. 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати прос-
ті багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г1/Ме1Ме2Г1Г2, на-
приклад, TiN/TiMoNС. 
 5) Режим 4 (синхронна робота першого та другого каналів). Ка-
нал 1 (катод 1 — Ме1 і катод 2 — Ме2) працює в режимі 0 (світлофо-
ра), тобто вакуумно-дугові випарники вмикаються по черзі. Трива-
лість роботи випарників задається часовими параметрами: t1 — 

тривалість ввімкненого стану першого випарника, t2 — тривалість 

ввімкненого стану другого випарника. Канал 2 (напускач 1 — газ 1 

(Г1) і напускач 2 — газ 2 (Г2)) працює в режимі 1, тобто газ 1 (Г1) 

подається постійно через перший напускач газу, а газ 2 (Г2) пода-
ється на час t2 роботи другого випарника (катод 2 — Ме2). 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати прос-
ті багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г1/Ме2Г1Г2, напри-
клад, TiN/MoСN. 
 6) Режим 5 (зворотний режиму 4). Канал 1 (катод 1 — Ме1 та ка-
тод 2 — Ме2) працює в режимі 1, тобто перший вакуумно-дуговий 

випарник (катод 1 — Ме1) працює постійно, а другий вакуумно-
дуговий випарник (катод 2 — Ме2) вмикається на час t2. Канал 2 

(напускач 1 — газ 1 (Г1) і напускач 2 — газ 2 (Г2)) працює в режимі 
0 (світлофора), тобто напускачі вмикаються по черзі. Тривалість 

роботи кожного напускача газу задається часовими параметрами: 
t1 — тривалість ввімкненого стану першого напускача газу (газ 1 — 

Г1), а t2 — тривалість ввімкненого стану другого напускача газу 

 

Рис. 7. Схематичне зображення багатошарового покриття, одержаного 

при роботі пристрою в режимі 1, що складається з двох пакетів (всього 4 

шари). 

Fig. 7. Schematic representation of a multilayer coating obtained when the 

device is operating in mode 1, consisting of two groups (4 layers in total). 
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(газ 2 — Г2). 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати прос-
ті багатошарові покриття зі з’єднань типу Ме1Г1/Ме1Ме2Г2, на-
приклад, TiС/TiMoN. 
 7) Режим 6. Починаючи з цього режиму роботи у пристрої додат-
ково використовуються два таймера: t3 і t4. При цьому обидва ка-
нали (канал управління вакуумно-дуговими випарниками і канал 

управління напускачами газів) працюють в режимі 0 (світлофора). 
Тривалість роботи кожного вакуумно-дугового випарника і напус-
кача газу задається часовими параметрами: t1 — тривалість ввімк-
неного стану першого випарника (катод 1 — Ме1), t2 — тривалість 

ввімкненого стану другого випарника (катод 2 — Ме2), t3 — трива-
лість ввімкненого стану першого напускача газу (газ 1 — Г1), t4 — 

тривалість ввімкненого стану другого напускача газу (газ 2 — Г2). 

Для наочности на рис. 8 представлено схематичне зображення циф-
рового табло пристрою з заданими часовими параметрами t1–t4 

(наприклад, t1 = 4 с, t2 = 1 с, t3 = 5 с, t4 = 10 с). 
 Часові параметри роботи пристрою вибираються наступним чи-
ном: 

 t3 = t1 + t2,  

 t4 = n(t1 + t2) = nt3,  

де n = 1, L — кратність шарів покриття з різними газами. 
 Лічильник кількости шарів показує кількість перемикань ваку-
умно-дугових випарників. На рисунку 9 представлено пошарове зо-
браження одержаного покриття. 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати скла-
дні багатошарові покриття зі з’єднань типу 

Ме1Г1/Ме2Г1/[Ме1Г2/Ме2Г2/Ме1Г2/Ме2Г2/…], наприклад, 
TiС/MoС/[TiN/MoN/TiN/MoN/…]. 
 8) Режим 7. Обидва канали (канал управління вакуумно-
дуговими випарниками і канал управління напускачами газів) пра-

 

Рис. 8. Схематичне зображення цифрового табло пристрою з заданими ча-
совими параметрами t1–t4. 

Fig. 8. Schematic representation of the digital device display with the given 

time parameters t1–t4. 
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цюють синхронно. Канал 1 (катод 1 — Ме1 і катод 2 — Ме2) працює 

в режимі 0 (світлофора), тобто вакуумно-дугові випарники вмика-
ються по черзі. Тривалість роботи випарників задається часовими 

параметрами: t1 — тривалість ввімкненого стану першого випарни-
ка, t2 — тривалість ввімкненого стану другого випарника. Канал 2 

(напускач 1 — газ 1 (Г1) і напускач 2 — газ 2 (Г2)) працює в режимі 
1, тобто газ 1 (Г1) подається постійно через перший напускач газу, а 

тривалість роботи другого напускача газу 2 (Г2) задається часовими 

параметрами: t3 — тривалість вимкненого стану другого напускача, 
t4 — тривалість ввімкненого стану другого напускача. 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати скла-
дні багатошарові покриття зі з’єднань типу 

Ме1Г1/Ме2Г1/[Ме1Г1Г2/Ме2Г1Г2/Ме1Г1Г2/Ме2Г1Г2/…], напри-
клад, TiС/MoС/[TiСN/MoСN/TiСN/MoСN/…]. 
 9) Режим 8 (зворотний режиму 7). Обидва канали (канал управ-
ління вакуумно-дуговими випарниками та канал управління напу-
скачами газів) працюють синхронно. Канал 1 (катод 1 — Ме1 і ка-
тод 2 — Ме2) працює в режимі 1, тобто перший вакуумно-дуговий 

випарник (катод 1 — Ме1) працює постійно, а тривалість роботи 

другого випарника (катод 2 — Ме2) задається часовими параметра-
ми: t1 — тривалість вимкненого стану другого випарника, t2 — 

тривалість ввімкненого стану другого випарника. Канал 2 (напус-
кач 1 — газ 1 (Г1) і напускач 2 — газ 2 (Г2)) працює в режимі 0 (світ-
лофора), тобто напускачі вмикаються по черзі. Тривалість роботи 

кожного напускача газу задається часовими параметрами: t3 — 

тривалість ввімкненого стану першого напускача (газ 1 — Г1), а t4 

— тривалість ввімкненого стану другого напускача (газ 2 — Г2). 
 Використання даного режиму роботи дозволяє одержувати скла-
дні багатошарові покриття зі з’єднань типу 

Ме1Г1/Ме1Ме2Г1/[Ме1Г2/Ме1Ме2Г2/Ме1Г2/Ме1Ме2Г2/…], на-
приклад, TiС/TiMoС/[TiN/TiMoN/TiN/TiMoN/…]. 
 10) Режим 9. Обидва канали (канал управління вакуумно-
дуговими випарниками та канал управління напускачами газів) 

 

Рис. 9. Пошарове зображення одержаного покриття. 

Fig. 9. Layer-by-layer image of the obtained coating. 
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працюють синхронно в режимі 1. Канал 1 (катод 1 — Ме1 та катод 2 

— Ме2) працює в режимі 1, тобто перший вакуумно-дуговий випар-
ник (катод 1 — Ме1) працює постійно, а тривалість роботи другого 

випарника (катод 2 — Ме2) задається часовими параметрами: t1 — 

тривалість вимкненого стану другого випарника, t2 — тривалість 

ввімкненого стану другого випарника. Канал 2 (напускач 1 — газ 1 

(Г1) і напускач 2 — газ 2 (Г2)) також працює в режимі 1, тобто газ 1 

(Г1) подається постійно через перший напускач газу, а тривалість 

роботи другого напускача газу задається часовими параметрами: t3 

— тривалість вимкненого стану другого напускача, t4 — тривалість 

ввімкненого стану другого напускача. 
 В цьому режимі роботи пристрою можливо реалізувати кілька 

алгоритмів управління шляхом завдання часових параметрів. На-
ведемо для прикладу два найбільш наочних алгоритма: 
 а) Перший варіянт: t1 = t3 та t2 = t4. Використання даного алго-
ритму роботи дозволяє одержувати багатошарові покриття зі 
з’єднань типу Ме1Г1/Ме1Ме2Г1Г2, наприклад, TiС/TiMoСN. 
 б) Другий варіянт. Часові параметри роботи пристрою вибира-
ються наступним чином: 

 t3 = t1 + t2, t4 = n(t1 + t2) = nt3.  

 Використання даного алгоритму роботи дозволяє одержувати 

складні багатошарові покриття зі з’єднань типу 

Ме1Г1/Ме1Ме2Г1/[Ме1Г1Г2/Ме1Ме2Г1Г2/Ме1Г1Г2/Ме1Ме2Г1Г2
/…], наприклад, TiС/TiMoС/[TiСN/TiМоСN/TiСN/TiМоСN/…]. 
 Принципово вище перерахованими видами покриттів робота 

пристрою не обмежена і може бути розширена шляхом введення 

додаткових режимів при необхідності. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Застосування двоканального пристрою управління дозволило оде-
ржати багатошарові вакуумно-дугові WNbN/WNbC покриття, ре-
жими нанесення яких наведені в табл. 1. 
 Одержання покриттів здійснювалося вакуумно-дуговим випаро-
вуванням двох катодів з вольфраму W та ніобію Nb, розташованих 

на одному горизонтальному рівні під кутом 90° відносно один одно-
го в установці типу «Булат-6» [1]. Технологічні параметри нанесен-
ня покриттів, такі як: струм дуги катодів Iд, негативна напруга на 

підкладинці Uпп, тиск реакційних газів у вакуумній камері Рi, часо-
ві параметри tj, що задаються, кількість пакетів шарів 

(WNbN/WNbC) L, загальна тривалість нанесення покриття Т, а та-
кож режим роботи двоканального пристрою управління відображе-
ні в табл. 1. В якості зразків використовувалися поліровані пласти-
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ни з нержавійної сталі 12Х18Н9Т розміром 20×20×3 мм. Після від-
качування вакуумної камери до тиску Р = 0,001 Па на підкладинко-
тримач зі зразками подавали неґативний потенціял 1000 В та про-
водили очищення й активацію їх поверхні бомбардуванням йонами 

металів, що емітуються з катодних плям катоду випарника, протя-
гом 5 хв. 
 Використовувана вакуумна камера дугової установки «Булат-6» 

має циліндричну форму з внутрішнім діяметром 600 мм і висотою 

800 мм, таким чином об’єм вакуумної камери складає приблизно 

0,22 м3
 (220 л). Як показав експеримент, відкачні засоби установки 

забезпечували відкачування робочих газів від 0,4 Па до значення 

залишкового вакууму 1⋅10−3
 Па за 1 с. Точність задання внутріш-

нього терміну перемикання каналів розробленого двоканального 

пристрою управління «випарник–напускач» складає ± 1 с, тобто 

проміжок часу між відключенням одного з газів і вмиканням дру-
гого з газів складає приблизно одну секунду. Цього достатньо для 

відкачування вакуумної камери установки до граничного залишко-
вого тиску 0,001 Па. Таким чином, завдяки перерахованим вище 

параметрам сусідства обох газів у камері в процесі нанесення пок-
риття малоймовірно. При одержанні багатошарового вакуумно-
дугового покриття WNbN/WNbC швидкість відкачування вакуум-
ної камери установки відстежувалася по поточному значенню тис-
ку у камері за допомогою вакуумметра ВИТ-3. 
 Для одержання карбідного шару багатошарового вакуумно-
дугового покриття WNbN/WNbC застосовувався ацетилен (С2Н2), 

який напускався до вакуумної камери та дисоціювався у процесі 
одержання покриття. Хемія цього процесу наразі вивчається. 

ТАБЛИЦЯ 1. Технологічні параметри нанесення вакуумно-дугових бага-
тошарових WNbN/WNbC покриттів. 

TABLE 1. Technological deposition parameters of vacuum-arc multilayer 

WNbN/WNbC coatings. 

№ зра-
зка 

Склад 

покриття 

Iд(W), А 
Iд(Nb), 

А 
Uпп, В Газ Pi, Па tj, с L T, хв. 

№ 

ре-
жиму 

1422 
WNbN/
WNbC 

150 
115 

200 
N2 0,4 ∼ 50 

50 50 8 
C2H2 0,4 ∼ 10 

1428 
WNbN/
WNbC 

150 
115 

200 
N2 0,4 ∼ 55 

50 50 8 
C2H2 0,4 ∼ 5 

1431 
WNbN/
WNbC 

150 
115 

120 
N2 0,4 ∼ 90 

38 60 8 
C2H2 0,4 ∼ 5 
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 Вплив Гідроґену, що з’являється у процесі дисоціації, на власти-
вості вакуумно-дугових покриттів нині мало вивчено через специ-
фіку технології одержання покриттів, оскільки раніше для ство-
рення вакуумно-дугових покриттів використовувався реакційний 

газ азот. Використання як альтернативних газів — Оксиґену та 

ацетилену лише починається. Аналіз характеристик одержаних 

покриттів приводить до висновку, що можливий вплив Гідроґену 

на їх властивості в наших експериментах є досить незначним. 
 Відомо, що присутність Гідроґену навіть у малих концентраціях 

може суттєво змінити фізико-хемічні властивості матеріялів, при-
вести до появи дефектів, тріщин, погіршення пластичних власти-
востей металів. Кількісна оцінка вмісту Гідроґену в покритті 
ускладнюється через низьку чутливість традиційних метод визна-
чення концентрації Гідроґену в твердій пробі. Найчастіше для дос-
лідження застосовуються метода спектрометрії ядерного зворотно-
го розсіювання, метода Резерфордового зворотного розсіювання, 

волюмометрична метода. Для створення моделю, що описує вплив 

малих концентрацій Гідроґену, необхідний великий масив нових 

експериментальних даних про вплив малих концентрацій Гідроґе-
ну на властивості та структуру різних вакуумно-дугових покриттів, 
що є окремим експериментальним завданням. Адже необхідно не 

тільки точно виміряти концентрації Гідроґену, але й дослідити, як 

такі малі концентрації Гідроґену впливають на властивості покрит-
тів. Це завдання є дуже актуальним і перспективним на даний час 

та вимагає системного підходу до його вивчення. 
 Результати перших досліджень вакуумно-дугових багатошаро-
вих WNbN/WNbC покриттів показали, що мікротвердість таких 

покриттів лежить в діяпазоні 27–31 ГПа. На рисунку 10 представ-

 

Рис. 10. Знімки поверхні покриття (а) та морфології зламу покриття (б). 

Fig. 10. Photos of the coating surface (a) and fracture morphology of the coat-
ing (б). 
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лені знімки поверхні одержаного покриття (рис. 10, а) та морфоло-
гії зламу покриття (рис. 10, б). 
 Особливістю вакуумно-дугового способу нанесення покриттів є 

наявність крапельної фази у покритті (рис. 10, а). Але ці краплі 
спостерігаються лише на поверхні вакуумно-дугового багатошаро-
вого покриття. Відсутність (рис. 10, б) або суттєве зниження крапе-
льної фази у шарах покриття стало можливим завдяки викорис-
танню в якості катодів випарників тугоплавких металів (W та Nb) з 

високими температурами плавлення (3420°C та 2500°C, відповідно) 
та підбору мінімально можливих робочих значень струму дуги ка-
тодів вольфраму та ніобію. 

 Застосування розробленого пристрою керування з використан-
ням малої тривалости роботи каналів (5–10 с) дозволило одержати 

нанорозмірні шари з чіткою межою між ними (рис. 10, б). 

5. ВИСНОВКИ 

Для розширення можливостей одержання простих і складних бага-
тошарових вакуумно-дугових покриттів за один технологічний 

цикл (процес) осадження був розроблений двоканальний програмо-
ваний цифровий пристрій для керування роботою вакуумно-
дугових випарників та напускачів для напуску газів в вакуумну 

камеру установки. 
 Для одержання багатошарових вакуумно-дугових покриттів з 

різною конфігурацією шарів (Меi–Гj) застосовуються дев’ять режи-
мів роботи пристрою, які можуть бути розширені у подальшому ви-
користанні. 
 Керування процесом нанесення шарів різної товщини виконуєть-
ся за допомогою реґулювання тривалости роботи кожного каналу 

пристрою управління (часові параметри t1–t4) від 0 до 99 с. 
 Головною частиною приладу є блок управління, побудований на 

малопотужному мікроконтролері Atmega8A, в якому програмно 

закладені алгоритми роботи пристрою. Використання мікропроце-
сора Atmega8A обумовлено його широкими технічними можливос-
тями, а також відносно невисокою вартістю, що, в свою чергу, дає 

можливість його швидкої заміни при написанні нової прошивки з 

розширенням можливостей роботи пристрою управління. 
 Перші результати експлуатації розробленого пристрою в лабора-
торії розробки та дослідження інтенсивних йонно-плазмових тех-
нологій ННЦ «ХФТІ» НАН України підтвердили його технічні ха-
рактеристики. Використання цього приладу дало змогу одержати 

багатошарові вакуумно-дугові WNbN/WNbC покриття з мікротве-
рдістю 27–31 ГПа. 
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