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 7. Електронні версії рисунків мають бути представленими у вигляді окремих файлів (у форматах 
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найменування) величин, що відкладаються вздовж осей, і відділені комою їхні одиниці вимірювання. 
 9. Формули в текст треба вставляти за допомогою редактора формул MathType, сумісного з MS 
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 10. Рисунки, таблиці, формули, а також підрядкові примітки (виноски) мають нумеруватися 
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Simple Relationships for Some Three-Parameter Interatomic-
Potential Models for the Interactions between the Chemically-
Different Types’ Atoms 

O. A. Likhachev, Yu. M. Koval, T. G. Sych, and V. A. Tatarenko  
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Three-parameter Lennard-Jones and Morse interatomic potentials are the 

simplest ones, which can be used to describe thermophysical properties of the 

liquid and solid substances. Upon adjusting the model parameters to real sub-
stance properties, the interatomic potentials can be used to describe simple 

single-component substance with good accuracy. Usually, these tree parame-
ters can be found from the cohesion energy, bulk moduli, and the molar vol-
ume data or the lattice parameters obtained experimentally for chemically-
pure crystalline solids. In our paper, in case of chemically-different atoms, 

for both the Lennard-Jones potential and the Morse one, or any other three-
parameter potential, we propose some convenient model relationships ex-
pressing the corresponding three parameters through the previously found 

ones for pure chemical elements. 

Key words: solid substance, interatomic interactions, Lennard-Jones poten-
tial, Morse potential, lattice parameter, bonding energy, cohesive energy, 

bulk modulus, elastic stiffness, nearest-neighbour approximation. 

Трипараметричні міжатомові потенціяли Леннард-Джонса та Морзе є од-
ними з найпростіших, що можуть використовуватися для одержання те-
плофізичних властивостей рідких і твердих речовин. За узгодження мо-
дельних параметрів з властивостями реальних речовин, міжатомові поте-
нціяли можуть використовуватися для опису простих однокомпонентних 

речовин з достатньою точністю. Зазвичай, ці параметри можуть бути 
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знайдені з даних щодо енергії зв’язку, модуля стиску, мольного об’єму 

або параметрів кристалічної ґратниці, визначених експериментально для 

хемічно чистих кристалічних тіл. В нашій роботі для випадку хемічно 

різних атомів і потенціялів Леннард-Джонса, Морзе або будь-яких інших 

трипараметричних потенціялів пропонуються деякі зручні модельні 
співвідношення, що виражають відповідні три параметри через поперед-
ньо знайдені для хемічно однокомпонентних матеріялів. 

Ключові слова: тверда речовина, міжатомові взаємодії, потенціял Лен-
нард-Джонса, потенціял Морзе, параметер ґратниці, енергія зв’язку, ене-
ргія когезії, об’ємний модуль, пружня цупкість, наближення найближ-
чих сусідів. 

(Received September 27, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Finding the semi-empirical interatomic-interaction potentials is an 

important task for many aims. First, it may be initial starting point for 

the modelling of different thermodynamic properties of liquids and 

solids consisting of pure chemical element and of multiple chemical 
components. 
 The Lennard-Jones [1–3] and Morse [6] potentials are the simplest 

ones, which can be used to obtain thermophysical properties of the liq-
uid and solid substances. These potentials are mathematically simple 

and, therefore, are often used in different computer simulation stud-
ies. Due to their mathematical simplicity and generic modelling capa-
bilities, the mentioned potentials are probably still the most frequently 

studied model potentials. The Lennard-Jones potential is usually the 

standard choice for the development of theories for matter (especially 

soft-matter) as well as for the development and testing of computa-
tional methods and algorithms. Upon adjusting the model parameters 

to real substance properties, the interatomic potentials can be used to 

describe simple substance with good accuracy. Usually, these parame-
ters can be found from the cohesive energy, bulk moduli and the molar 

volume data or the lattice parameters obtained experimentally for 

chemically pure single-component crystalline solids [4, 5, 7]. These 

ideas have been also applied to study some other properties of crystal-
line solids [8, 9, 11]. Nevertheless, finding similar parameters for in-
teratomic potentials in case of chemically-different interacting atoms 

is not so easy, and the problem is still actual. 
 In our paper, in case of chemically-different atoms, for both the 

Lennard-Jones potential and the Morse one, or any other three-
parameter potential, we propose some convenient model relationships 

expressing the corresponding three parameters through the previously 

found ones for pure chemical elements. 
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2. PARAMETERIZATIONS OF THE LENNARD-JONES 
AND MORSE POTENTIALS 

Here, we introduce two three-parameter potentials, namely, the Len-
nard-Jones type (LJ-type) and the Morse type (M-type) potential, for 

the interaction energy between two neighbouring same atoms in the 

following form: 

 2 2 ( / 1) ( / 1)
LJ M( ) (( / ) 2( / ) ) and ( ) ( 2 )n n r a r au r r a r a u r e e− − − β − −β −= ε − = ε − . (1) 

They have three parameters, LJ-type {ε, a, n} and M-type {ε, a, β}, re-
spectively. Here, r means the interatomic distance. Both interaction 

energy models uP(r) (with {ε, a, n} for P = LJ or {ε, a, β} for P = M) have 

minima at r = a, where uP(a) = −ε characterizes the bonding energy of 

two same atoms at the equilibrium distance between them. The expo-
nent parameters, n, β and 2n, 2β, characterize the decrease or increase 

rate of the attractive energy parts and the repulsive ones, as the inter-
atomic-separation distance r changes. 
 Instead of these three parameters, we can introduce a new set of 

universal parameters like the equilibrium interatomic bond length a, 
elastic stiffness of interatomic bonds k, and the elastic cut-off distance 

c, where 

 ( ),  2 /Pk u a c k′′= = ε . (2) 

 In particular, for the Lennard-Jones potential, 

 2 2
LJ 2 / ,  /k n a c a n= ε = , (3) 

and, for the Morse potential, 

 2 2
M 2 / ,  /k a c a= εβ = β . (4) 

 Both interatomic potentials of LJ- and M-types, as well as so-called 

elastic-bond potential model, calculated at the β = n = 5 values are 

shown in Fig. 1. In these both cases and in any other three-parameter 

interatomic-potential models, we will use the following ‘model-
independent’ (universal) relationships: 

 2 22 / ,  0.5k c kc= ε ε = . (5) 

Here, we have introduced so-called elastic-bond potential, 

 = ε − + γ − 2
EB ( ) ( 1 ( ( 1)) )u r r a , (6) 

and, in addition, the equations similar to Eqs. (3), (4) obtained for the 



4 O. A. LIKHACHEV, Yu. M. KOVAL, T. G. SYCH, and V. A. TATARENKO 

Lennard-Jones and Morse potentials, 

 2 2
EB 2 / ,  /k a c a= εγ = γ . (7) 

It also shown in Fig. 1 and calculated at γ = β = n = 5. 
 As it follows from Fig. 1, the elastic cut-off parameter c introduced 

in Eq. (2) characterizes interatomic distance, where elastic-bond po-
tential takes a zero value, uEB(a + c) = 0, that means that the elastic 

bond is broken at this distance. So, this parameter can be used for any 

interatomic-potential model as well. 
 In present subsection, for any three-parameter potential uP(r), in-
stead of corresponding three parameters, we can introduce a new set of 

universal parameters like the equilibrium interatomic-bond length a, 
where ′ =( ) 0,Pu a  the interatomic-coupling energy uP(a) = −ε, the elastic 

stiffness of interatomic bond ′′= ( )Pk u a , and the elastic cut-off dis-
tance = ε2 / .c k  Finally, we have introduced convenient dimension-
less potential parameter η = a/c. Using these ones, the interatomic po-
tential itself can be represented as follows: 

 ( )P

r
u r

aη
 = εϕ  
 

. (8) 

Here, the dimensionless potential function ηϕ ( )x  depends only on the 

dimensionless interatomic-separation distance x and a single potential 

 
  Interatomic separation x = r/a 

Fig. 1. Three-parameter Lennard-Jones, Morse and parabolic elastic-bond in-
teratomic potentials calculated at equal bonding energy ε = 1 and β = n = 5. 
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parameter η. In case of the Lennard-Jones and Morse potentials, 
η = β = n. 

3. FINDING PARAMETERS FROM THE EXPERIMENTAL DATA 

To find these parameters, most of researchers use the cohesive energy, 
bulk moduli and the molar volume (or lattice parameter) data such as 

represented in Table 1 for some f.c.c. and b.c.c. transition metals taken 

from [10, 12–14]. 
 Using Eq. (1), one can write the molar internal energy at zero tem-
perature for the crystalline solid as function of the nearest-neighbour 

distance r as follows: 

 η η
= =

   = = ε φ = εΦ   
   

∑ ∑A A A
1 1

1 1 1
( ) ( )

2 2 2

c cK K

i P i i i
i i

r r
U r N zu rp N z p N

a a
. (9) 

Here, summation is performed over a set of Kc nearest co-ordination 

spheres (i = 1, 2, …, Kc), where zi denotes the number of atoms on the i-
th co-ordination sphere. NA = 6.02214076⋅1023

 mole−1
 is the well-known 

Avogadro number, and pi is a set of dimensionless distances to the i-th 

co-ordination sphere. We also introduce the dimensionless Lennard-
Jones or Morse potential functions ηϕ ( )x  having a minimum at x = 1, 
where (1) 1ηϕ = − , and the second derivative value 

2(1) 2η′′ϕ = η  at 

η = β = n for M- and LD-type potentials, respectively. Further, we will 
denote η η ηΨ = Φ = Φ( ) 0.5 ( / ) 0.5 ( )x r a x  as the dimensionless crystal 
energy per atom. Normally, the internal energy of a crystal must be 

represented as a function of the molar volume Vm = NAv(r), where v(r) is 

the volume per single atom in a given crystalline solid. For many ideal 
crystal structures like f.c.c., h.c.p. and b.c.c., there is a simple rela-

TABLE 1. Cohesive energy, bulk modulus and molar volume interpolated to 

0 K for some f.c.c. and b.c.c. metals (experimental data). 

 V Nb Ta Cr Mo W Fe  
Units 

Em, kJ/mol 
K, GPa 

Vm, 10−6⋅m3) 
KVm/Em 

b.c.c. 
512 
160 

8.337 
2.59 

b.c.c. 
730 
170 

10.84 
2.52 

b.c.c. 
782 
200 

10.87 
2.78 

b.c.c. 
395 
160 

7.232 
2.93 

b.c.c. 
658 
230 

9.334 
3.26 

b.c.c. 
859 
310 

9.550 
3.45 

b.c.c. 
413 
170 

7.092 
2.92 

 

         

 Ni Pd Pt Cu Ag Au Rh Ir 
Units 

Em, kJ/mol 
K, GPa 

Vm, 10−6⋅m3) 
KVm/Em 

f.c.c. 
428 
180 

6.589 
2.77 

f.c.c. 
376 
180 

8.851 
4.23 

f.c.c. 
564 
230 

9.095 
3.71 

f.c.c. 
336 
140 

7.092 
2.95 

f.c.c. 
284 
100 

10.28 
3.61 

f.c.c. 
368 
220 

10.21 
6.32 

f.c.c. 
554 
380 

8.266 
5.47 

f.c.c. 
670 
320 

8.520 
3.42 
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tionship between the atomic volume and the nearest-neighbour dis-
tance: v(r) = qr3, where q is a constant dependent on particular crystal 
geometry. At the equilibrium distance r = re, where 

 A( ( )) ( ) 0
e

e
r r

d
U V r N x

dr η
=

  ′= εΨ = 
 

, (10) 

we can obtain a dimensionless ratio xe = re/a and the equilibrium molar 

volume 

 3
e A e( )mV r N qr= . (11) 

 Therefore, using Eqs. (8), (9), one can obtain the bulk modulus K at 

zero temperature as follows: 

 
m

2

m e2 2
e

( ) 1
( )

9
V V

d U V
K V x

dV qr a η
=

 
′′= = ε Ψ 

 
. (12) 

On the other hand, at zero temperature, the molar cohesive energy is 

 m m A e( ) ( )E U V N xη= − = − εΨ . (13) 

 From Eqs. (12), (13), it follows an important dimensionless relation-
ship between the cohesive energy, bulk modulus and the molar volume: 

 η η′′= − Ψ Ψ2m
e e e

m

1
( ) / ( )

9

V K
x x x

E
. (14) 

Here, xe = xe(η) is a value minimizing the dimensionless cohesive-
energy function that can be obtained solving Eq. (10). Obviously, it de-
pends on the dimensionless parameter η = {n, β, γ} of any interatomic 

potential discussed in the present paper or some other ones too. There-
fore, Eq. (14) gives a possibility finding this one parameter as function 

of the experimental dimensionless quantity (VmK/Em): 

 η = η m m( / )V K E . (15) 

 The second parameter, namely, the bonding energy, one can find 

from Eq. (13): 

 
η

ε = −
Ψ η

m A

e

/

( ( ))

E N

x
. (16) 

 Lastly, the third parameter, i.e., the bonding length a, is as follows: 

 = ηe/ ( )a d x . (17) 
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Here, d is the experimentally measured nearest-neighbour distance in 

b.c.c., f.c.c. or h.c.p. structure, or calculated from the known atomic 

volume: 

 = =3
m A( ) /v d qd V N , (18) 

where 

 = = = =b.c.c. f.c.c.4 / 3 3 0.7698, 1 / 2 0.7071q q   

and, obviously, 

 = =1/3 1/3
b.c.c. b.c.c. f.c.c. f.c.c.3(2 ) / 2, (4 ) / 2d v d v . (19) 

 The data given in Table 1 can be used to calculate all the interatomic-
potential parameters. Normally, it can be done applying appropriate 

numerical methods. But here, we restrict ourselves by the simplest 

nearest-neighbour approximation by means of setting in Eq. (9) Kc = 1, 
η ηΨ = φ1( ) ( / 2) ( )x z x  and finding from Eq. (10) ′φ = ⇒ =e e( ) 0 1.x x  Af-

ter that, one can see: η η′′Ψ = − Ψ = η η = β γ2
1 1(1) / 2,  (1) ( / 2)2 ( { , , })z z n . 

Finally, using Eq. (14), we obtain: 

 = η η =2m
m m

m

2
or 3 / (2 )

9

V K
V K E

E
. (20) 

 At the same time, from Eqs. (16), (17), we find the two remained po-
tential parameters: 

 ε = =m A
1

2
( / ) andE N a d

z
. (21) 

 All the parameters characterizing the model Lennard-Jones and 

Morse potentials consistent with experimental data are collected in 

Tables 2, 3. It should be mentioned that the potential parameters for 

the b.c.c. lattice were calculated using both the first and second co-
ordination spheres setting in Eq. (9) Kc = 2. The reason of that is the 

known elastic instability of b.c.c. lattices in the nearest-neighbour ap-
proximation in respect to its shear distortion. 
 Therefore, in present subsection, we have discussed a procedure of 

finding the potential parameters using the cohesive energy, bulk mod-
ulus and the molar volume (or lattice parameter) data represented in 

Table 1 for some f.c.c. and b.c.c. transition metals. The idea using 

these experimental data has been proposed quite long ago and, then, 

was applied by many other researchers mainly limiting themselves by 

the LJ- and M-cases [4, 5, 7]. The main reason for us is to formulate the 

finding procedure to be maximally independent on a particular poten-
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tial type. Therefore, we did everything in dimensionless form. We 

have defined the basic crystal energy function as a sum of the individ-
ual dimensionless interatomic potentials taken over some appropriate 

number Kc of co-ordination spheres according to Eq.(9): 

 η η
=

Ψ = φ∑
1

1
( ) ( )

2

cK

i i
i

x z xp . (22) 

Then, making minimizing procedure, one can find the equilibrium di-
mensionless nearest-neighbour distance x = xe(η) dependent on the po-
tential parameter η in a given crystal lattice with a given set of co-
ordination numbers {zi} and a set of dimensionless distances {pi} to the 

TABLE 2. Cohesive energy per atom (eV), volume per atom (Å3) and the near-
est-neighbour distance (Å) together with the potential parameters calculated 

from the experimental data in the nearest-neighbour approximation for some 

b.c.c. metals. 

Metal εa, eV va, Å3 d, Å β ε, eV k, eV/Å3 c, Å 

V 5.31 13.84401 2.619959 3.413942 0.884493 3.003638 0.767429 

Nb 7.57 18.00037 2.859572 3.367492 1.261094 3.497746 0.84917 

Ta 8.11 18.05018 2.862208 3.536948 1.350925 4.125877 0.809231 

Cr 4.09 12.00578 2.49845 3.631116 0.682373 2.882639 0.688067 

Mo 6.82 15.49293 2.720102 3.830144 1.136712 4.507546 0.710183 

W 8.90 15.85826 2.741316 3.940178 1.483945 6.131421 0.695734 

Fe 4.28 11.7733 2.482219 3.624914 0.713468 3.043125 0.684766 

TABLE 3. Cohesive energy per atom (eV), volume per atom (Å3), and the near-
est-neighbour distance (Å) together with the potential parameters calculated 

from the experimental data in the nearest-neighbour approximation for some 

f.c.c. metals. 

Metal εa, eV va, Å3 d, Å β ε, eV k, eV/Å3 c, Å 

Ni 4.44 10.94303 2.492016 3.530581 0.739381 2.968171 0.705837 

Pd 3.90 14.69587 2.749393 4.362912 0.64955 3.27131 0.630174 

Pt 5.85 15.11101 2.775041 4.085952 0.974325 4.224556 0.679167 

Cu 3.48 11.7733 2.553511 3.643487 0.580449 2.363485 0.700843 

Ag 2.94 17.07046 2.890148 4.030509 0.490617 1.908326 0.717068 

Au 3.81 16.95422 2.883573 5.332917 0.63573 4.348807 0.540712 

Rh 5.74 13.73275 2.687969 4.961351 0.957049 6.521024 0.541782 

Ir 6.94 14.14789 2.714786 3.923009 1.157442 4.833891 0.692016 
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i-th co-ordination sphere. Finally, using Eq. (14), we obtain parameter 

η as a function of the only dimensionless experimental parameter 

χ = VmK/Em, η = η(χ), as well as two remaining potential parameters: 

 ε χ = − Ψ η χ χ = η χm e e( ) / ( ( ( ))) and ( ) / ( ( ))e x a d x . (23) 

Here, em = Em/NA is the cohesive energy per atom, and d is the experi-
mentally measured distance between the nearest atoms in b.c.c., f.c.c. 
or h.c.p. crystals. 

4. MODELLING INTERATOMIC POTENTIALS FOR CHEMICALLY-
DIFFERENT TYPES’ ATOMS 

In present section, we will propose some simple ideas, which allow con-
structing the interatomic potential for two chemically-different atoms 

A and B, shown schematically in Fig. 2. These atoms are placed at some 

interatomic distance rAB = (rA + rB)/2, where rA and rB denote the bond 

length for A–A- or B–B-type interacting atoms, respectively. Here, f is 

a force taking zero value, if atoms A and B are at their equilibrium dis-
tances: rA = aA and rB = aB. However, the interaction forces acting be-
tween the atoms (all equal due to Newton’s third law) will change sup-
posedly linearly, if rA and rB will experience some small changes: 
rA = aA + δaA and rB = aB + δaB, as follows from equations below: 

 = δ = δA A B Bandf k a f k a . (24) 

 

Fig. 2. The scheme represents two ball-shaped chemically-different atoms A 

and B producing weak forces, when the distance between them slightly chang-
es. 
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Here, kA, kB are the elastic-bond stiffness parameters introduced in 

previous section. A similar relationship can be supposedly written for 

the A–B bonds: 

 AB AB AB A B, where ( ) / 2f k a a a a= δ δ = δ + δ . (25) 

Combining these equations, one can obtain relationships for the elas-
tic-bond stiffness parameters for the A–B-type interatomic bonds as 

function of the stiffness parameters for the A–A and B–B ones, respec-
tively: 

 = +AB A B1 / (1 / 1 / ) / 2k k k . (26) 

Along with this important equation, one can use a similar additive rule 

for the equilibrium bond length a. Besides, the elastic cut-off distance 

cAB introduced in the previous section will be represented generally 

consisting of the half-additive contribution (cA + cB)/2 and a difference 

= − +exc
AB AB A B( ) / 2c c c c  as indicated in Eq. (27): 

 exc
AB A B AB A B AB( ) / 2, ( ) / 2a a a c c c c= + = + + . (27) 

Later, we will show that this so-called c-excess parameter 
exc
ABc  is small, 

but nevertheless, plays a very important role. These three relation-
ships give us full description of all three parameters for the Lennard-
Jones and Morse potentials, or any other three-parameter potentials as 

well. In particular, the bonding energy between the A–B atoms can be 

easily found from the following equation: 

 2 2 2
AB AB A A B B/ ( / / ) / 2c c cε = ε + ε . (28) 

 One can also obtain the following relationships for the exponent pa-
rameters n, β of the Lennard-Jones and Morse potentials: 
nAB = βAB = aAB/cAB. 
 Equation (28) is important for many applications for ordered or dis-
ordered binary alloys to predict their thermodynamic properties at dif-
ferent atomic concentrations. 
 In order to analyse and discuss this equation, it is more convenient 

to express it in a dimensionless form: 

 
2 2 2 2
A AB B AB

AB A B

/ /1
/ 2, where

( / ) ( / ) ( / ) 2

  ε + ε
= + ε = ε ε ε ε ε ε 

A Bc c c c
. (29) 

 One can also express parameters εA, εB as follow: 

 A A B A B B A B A B( ) / 2 ( ) / 2, ( ) / 2 ( ) / 2ε = ε + ε + ε − ε ε = ε + ε − ε − ε . (30) 
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 The same can be done for parameters cA, cB as well: 

 A A B A B B A B A B( ) / 2 ( ) / 2, ( ) / 2 ( ) / 2c c c c c c c c c c= + + − = + − −  (31) 

or the corresponding dimensionless relationships: 

 A A B B A B/ 1 ( ) / 2 , / 1 ( ) / 2ε ε = + ε − ε ε ε ε = − ε − ε ε  (32) 

and 

 A AB A B B AB A B/ 1 ( ) / 2 , / 1 ( ) / 2= + − = − −c c c c c c c c c c . (33) 

 Therefore, Eq. (28) is expressed through the following two dimen-
sionless parameters with c = (cA + cB)/2 and ε = (εA + εB)/2: 

 AB A B AB AB A B AB( ) / 2 ( 1), ( ) / 2 ( 1)= − ≤ ω = ε − ε ε ω ≤w c c c w . (34) 

 So, finally, from Eq. (28)–(33), we obtain: 

 
2 2 2

AB AB

AB AB AB AB

(1 ) (1 )1 1

( / ) 2 1 1

w wc

c

   + −
= +  ε ε + ω − ω   

, (35) 

and then find: 

 
12 22 2

AB AB AB AB AB
AB AB AB

AB AB

(1 ) (1 )
2 ( , )

1 1

−
 ε + −   = + = ω    ε + ω − ω    

c w w c
F w

c c
. (36) 

 One can observe (see Fig. 3) that FAB(ωAB, wAB) takes exactly unit 

value, FAB(ωAB, wAB) = 1, everywhere at the straight line ωAB = wAB with-
in the square box region −1 ≤ ωAB ≤ 1 and −1 ≤ wAB ≤ 1; however, 
FAB(ωAB, wAB) < 1 in other cases. 
 Therefore, in this section, we have proposed some simple ideas, 

which allowed constructing the interatomic-potential parameters for 

two chemically-different atoms A and B. 
 For this aim, we have considered the interatomic-distance changes 

δAA(f), δBB(f), δAB(f) produced by the same weak force f applied to A–A, 
B–B and A–B atomic pairs. We also assumed that, similarly to the 

equilibrium interatomic-bond length rule: aAB = (aAB + aAB)/2, the addi-
tional distance changes will follow the same rule: δAB = (δAB + δAB)/2. So, 
the important relationship between the interatomic-stiffness parame-
ters, 1/kAB = (1/kA + 1/kB), has been obtained in Eq. (25). It also gives a 

corresponding relationship for the energy coupling parameters: 
2 2 2
AB AB A A B B/ ( / / ) / 2ε = ε + εc c c . 

 Finally, introducing two new parameters wAB = (cA − cB)(cA + cB) and 

ωAB = (εA − εB)(εA + εB), one can obtain a fully dimensionless relationship: 
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 2
AB AB AB AB AB/ ( / ) ( , )ε ε = ωc c F w , (37) 

where c = (cA + cB)/2, ε = (εA + εB)/2, and FAB(ωAB, wAB) is the function de-
fined in Eq. (36). In present subsection in Eq. (27), we have also as-
sumed that 

exc
AB ABc c c= +  and obtained Eq. (36). Therefore, there is a 

serious reason to introduce a new positively definite function 
2 exc 2 exc

AB AB AB AB AB AB( , ) ( / ) (1 / ) 1 2 /ω = = + ≈ +g w c c c c c c , which depends 

on the same parameters, like FAB(ωAB, wAB) does. As FAB(ωAB, wAB) and 

gAB(ωAB, wAB) must approach to the unit value as ωAB → 0 and wAB → 0, 
both these functions can be expanded as FAB(ωAB, wAB) ≈ 1 − (ωAB − wAB)2

 

and gAB(ωAB, wAB) ≈ 1 + (P1(ωAB)2
 + P2ωABwAB + P3(wAB)2) in this limit, ac-

cordingly. The fact that these expansions do not contain the linear 

terms with respect to parameters ωAB, wAB is due to the inversion-
symmetry requirement: gAB(ωAB, wAB) = gAB(−ωAB, −wAB). Therefore, in 

this case we will have: 

 2 2
AB 1 AB 2 AB AB 3 AB/ 1 (( 1) )ε ε ≈ + − ω + ω +P P w Pw . (38) 

Here, P1, P2 and P3 are some fitting constants, which should be found 

from the analysis of some (minimum three) binary phase diagrams. 
 We are not going to discuss the appropriate procedure for that in de-
tails in the present paper and will do that somewhere else. We should on-
ly to mention that, for instance, it is convenient to consider the disor-
dered binary alloys like f.c.c. lattice-based Cu–Ni, Ni–Au and Cu–Rh. 
All of them have a good solubility at high temperatures, but undergo 

decomposition reactions below some corresponding characteristic tem-
peratures Tmax and concentrations xmax. In case of Cu–Ni alloy, these 

 
 

a b 

Fig. 3. Representing 3D image of the FAB(ωAB, wAB)-surface calculated from 

Eq. (36) (a); representing 2D image of the FAB(ωAB, wAB)-surface calculated 

from Eq. (36) (b). Here, XAB = wAB = (cA − cB)(cA + cB), YAB = ωAB = (εA − εB)(εA + εB) 
and ZAB = FAB(ωAB, wAB). 
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points are Tmax = 355°C, xmax = 0.673; for Ni–Au alloy, they are 

Tmax = 812°C, xmax = 0.29; and for Cu–Rh alloy, they are Tmax = 812°C, 

xmax = 0.29 [15]. Within the mean self-consistent field approximation, 
there is a simple relationship between these points and the interchange 

energy εinterch
 [16]: kTmax/(2z1|εinterch|) = xmax(1 − xmax) describing the spi-

nodal curve, if the nearest-neighbour interaction approximation is 

adopted, where Tmax is the absolute temperature in [K], and z1 = 12 is the 

first co-ordination number in this case of f.c.c. lattice. 
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PACS numbers: 61.46.Hk, 62.20.F-, 62.20.Qp, 68.37.-d, 73.20.Hb, 81.40.Pq, 82.80.Pv 

Формування зносостійкого ультрадисперсного 

та наноструктурованого матеріялу на поверхнях тертя  

хромистих криць. Ч. 2. Вплив активних хемічних елементів 

робочого середовища та домішкових атомів вихідного металу 

на електронну структуру та механізм деформації поверхневих 

шарів тертя 

В. В. Тихонович  

Інститут металофізики ім. Г. В. Курдюмова НАН України, 
бульв. Академіка Вернадського, 36, 
03142 Київ, Україна 

За допомогою Оже-електронної спектроскопії досліджено еволюцію хемі-
чного складу меж зерен під час нашарування мікрооб’ємів металу на по-
верхні тертя. Показано, що нашарування металу на поверхні тертя супро-
воджується розчиненням карбідної фази та насиченням Оксиґеном з ро-
бочого середовища. Більша частина атомів Оксиґену й атоми Карбону ро-
зчинених карбідів перебувають у шарах тертя у вигляді твердого розчину 

в структурно дезорганізованих примежових областях зерен. За допомо-
гою аналізи протяжної тонкої структури спектрів втрати енергії розсія-
них електронів визначено індивідуальне найближче атомове оточення 

домішкових атомів у примежових областях зерен. Встановлено, що атоми 

Карбону на межах зерен деформованого вихідного металу знаходяться в 

октапорах ОЦК-стопу заліза з Хромом і утворюють дисперсну карбідну 

фазу типу (Cr, Fe)7C3. В примежових областях зерен поверхневих шарів 

тертя дрібнодисперсна карбідна фаза (Cr, Fe)7C3 зникає. При цьому значна 
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кількість атомів Карбону переходить у нові кристалоструктурні позиції, 

що утворюють разом з атомами Оксиґену й атомами металу метастабільні 
атомові кластери Fe–O–C (Fe–Cr–O–C). За допомогою зонних розрахунків 

в LAPW-наближенні з використанням повного потенціялу та ґрадієнтної 
корекції електронної густини (GGA — generalized gradient approximation) 

досліджено вплив домішкових атомів на електронну структуру та харак-
тер міжатомових зв’язків у примежових областях зерен. Показано, що 

атоми Карбону в октапорах стопу ОЦК-заліза з Хромом утворюють міцні 
ковалентні зв’язки з їхніми довкільними атомами металу. Вони понижу-
ють рухливість атомів і збільшують деформаційне зміцнення металу. Ме-
тастабільні атомові кластери Fe–O–C (Fe–Cr–O–C) й атоми металу навко-
ло них розділяють області з пониженою електронною густиною. Наслід-
ком цього є обмежена участь валентних електронів у формуванні зв’язків 

між атомами металу й атомами кластерів. Тому на ділянках меж зерен зі 
скупченням метастабільних атомових кластерів може відбуватися легке 

руйнування міжатомових зв’язків за локальної деформації металу. Та-
кож цьому сприяє нестійкість міжатомових зв’язків, сформованих 3d-
електронами атомів металу, що входять до складу кластерів, по відно-
шенню до зсуву атомів. Показано, що накопичення на межах зерен метас-
табільних атомових кластерів Fe–O–C (Fe–Cr–O–C) й ультрадисперсної 
оксидної фази α-Fe2О3 може сприяти виникненню під час нашарування 

металу на поверхні тертя динамічних систем, механізм деформації яких 

пов’язаний з колективними формами руху дефектів кристалічної ґратни-
ці. А у випадку дуже інтенсивних імпульсних високоенергетичних впли-
вів викликати перехід насичених Оксиґеном і Карбоном ультрадисперс-
них систем у квазирідкий структурно нестійкий стан, за якого формуєть-
ся кристалоаморфний наноструктурований матеріял. 

Ключові слова: електронна структура, міжатомові зв’язки, нанострукту-
рований матеріял, ультрадисперсна структура, пластична деформація, 

дефекти кристалічної ґратниці, найближче атомове оточення домішко-
вих атомів, поверхневі шари тертя. 

The evolution of the chemical composition of grain boundaries during layer-
ing of metal microvolumes on the friction surfaces is studied using Auger 

electron spectroscopy. Metal layering on the friction surfaces leads to its sat-
uration with oxygen from the working medium and dissolution of the carbide 

phase. Most of both the oxygen atoms and the carbon atoms of dissolved car-
bides are in friction layers in the form of a solid solution in structurally dis-
organized near-boundary regions of grains. The individual nearest atomic 

surrounding of impurity atoms in the near-boundary regions of grains is de-
termined by analysing the extended fine structure of the scattered electron 

energy loss spectra (EELS). The carbon atoms at the grain boundaries of the 

deformed original metal are located in the octahedral pores of the b.c.c.-iron–
chromium alloy and form a dispersed carbide phase (Cr, Fe)7C3. The finely 

dispersed carbide phase (Cr, Fe)7C3 disappears in the near-boundary regions 

of the grains of the friction surface layers. In this case, a significant number 

of carbon atoms are transferred to new crystal structure positions. Together 

with oxygen atoms and metal atoms, they form metastable Fe–O–C (Fe–Cr–
O–C) atomic clusters. The effect of impurity atoms on the electronic struc-
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ture and character of interatomic bonds in the near-boundary regions of 

grains is studied using zone calculations within the LAPW approximation 

using the full potential and the generalized gradient correction of electron 

density (GGA). As shown, the carbon atoms in the octahedral pores of the 

b.c.c.-iron–chromium alloy form strong covalent bonds with the surrounding 

metal atoms. They reduce the mobility of atoms and increase the work hard-
ening of the metal. Metastable Fe–O–C (Fe–Cr–O–C) atomic clusters and the 

metal atoms around them separate regions with low electron density. The 

consequence of this is the limited participation of valence electrons in the 

formation of bonds between the metal atoms and the clusters’ atoms. These 

bonds are easily destroyed during local deformation of the metal. This in-
creases the plasticity of the metal in places of accumulation of metastable 

atomic clusters. The instability of the interatomic bonds formed by 3d elec-
trons of clusters’ metal atoms with the shift of the atoms also contributes to 

this effect. As shown, metal layering on the friction surfaces causes the ac-
cumulation of metastable atomic clusters Fe–O–C (Fe–Cr–O–C) and ultrafine 

oxide phase α-Fe2О3 at the grain boundaries of friction layers. This one con-
tributes to the formation of dynamic systems in the friction layers. The 

mechanism of deformation of these systems is connected with the collective 

forms of motion of defects in the crystal lattice. Therefore, a high-energy 

impulse impact on the ultrafine systems saturated with oxygen and carbon 

can transfer them into a structurally unstable state. In this case, a crystal-
amorphous nanostructured material is formed. 

Key words: electronic structure, interatomic bonds, nanostructured materi-
al, finely dispersed structure, plastic deformation, crystal lattice defects, the 

nearest atomic surrounding of impurity atoms, surface layers of friction. 

(Отримано 26 вересня 2022 р.; остаточн. варіянт — 4 жовтня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Практично будь-яка дія на матеріял вузлів тертя передається через 

робочу поверхню, тому властивості її поверхневих шарів, як прави-
ло, визначають поведінку та експлуатаційні характеристики всього 

виробу. Незважаючи на велику кількість наукових праць в галузі 
трибології, сьогодні відсутня достатня кількість фундаментальних 

знань про фізико-хемічні процеси, що відбуваються в поверхневих 

шарах металів при терті. Це пов’язано з тим, що мікрооб’єми металу, 
прилеглі до плям контакту взаємодійних поверхонь, піддаються ін-
тенсивним імпульсним зовнішнім термомеханічним впливам. Тому 

структурно-фазові перетворення в зоні контакту тіл, що труться, 
можуть докорінно відрізнятися від традиційних механізмів фізико-
хемічних взаємодій металів в умовах, близьких до рівноважних. 
 В попередній частині цієї статті було встановлено, що перехід у 

водно-повітряному середовищі пари тертя криця 130Х17–криця 

20Х13 в стаціонарний режим роботи з мінімальними зносом і кое-
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фіцієнтом тертя відбувається завдяки самоорганізації на поверхнях 

контакту обох тіл зносостійких наддрібнодисперсних покриттів. Ці 
покриття складаються з якісно нового наддрібнозернистого матері-
ялу, який може містити до 25 ат.% Оксиґену та Карбону. Матеріял 

самоорганізованих покриттів має високі в порівнянні з деформова-
ним вихідним металом твердість і пружність і більш стійкий до зо-
внішніх циклічних термомеханічних навантажень. Завдяки цим 

властивостям самоорганізовані зносостійкі покриття забезпечують 

перехід контактної пари тертя в стаціонарний режим роботи з міні-
мальними зносом і коефіцієнтом тертя. 
 Було показано, що самоорганізовані зносостійкі покриття скла-
даються з окремих шарів і є продуктом багаторазового нашаруван-
ня на поверхні тертя мікровиступів металу, які утворюються в ре-
зультаті адгезійної взаємодії контактувальних тіл під час приробки 

вузлів тертя. Нашарування на поверхні тертя мікрооб’ємів металу 

відбувається в умовах імпульсних високоенергетичних впливів, що 

приводить до виникнення динамічних систем, механізм деформації 
яких пов’язаний з колективними формами руху дефектів кристалі-
чної ґратниці. Він суттєво відрізняється від традиційних механіз-
мів деформації, що спостерігаються у випадку прокатки масивних 

зразків. Через це шари тертя складаються з ультрадисперсних сис-
тем з просторово дезорієнтованими зернами, межі яких утворені 
розгалуженими дислокаційними скупченнями і мають просторово 

протяжну форму. Інтенсивна пластична деформація мікрооб’ємів 

металу при утворенні поверхневих шарів тертя супроводжується 

розчиненням карбідної фази і насиченням металу Оксиґеном з ро-
бочого середовища за рахунок термомеханічної деструкції молекул 

води в місцях контакту мікровиступів. Переважна частина атомів 

Оксиґену і атоми Карбону розчинених карбідів перебувають в ша-
рах тертя у вигляді твердого розчину в структурно-
дезорганізованих примежових областях зерен, не утворюючи будь-
яких хемічних сполук з атомами вихідних металів. 
 Також було встановлено, що у випадку великої інтенсивности 

імпульсних високоенергетичних впливів, коли колективні форми 

руху дефектів кристалічної ґратниці не здатні забезпечити пода-
льшу швидкісну деформацію мікрооб’ємів металу, що нашарову-
ються на поверхні тертя, відбувається фазовий перехід насичених 

Оксиґеном і Карбоном ультрадисперсних систем в квазирідкий 

структурно нестійкий стан. Наслідком цього є поява кристалоа-
морфного наноструктурованого матеріялу в кінцевій частині де-
яких шарів тертя. Наноструктурований матеріял має чітку межу з 

ультрадисперсними системами, містить максимальну кількість 

атомів Оксиґену і відрізняється великою твердістю та пружністю. 
 Така поведінка металу не є стандартною. Тому дослідження фі-
зико-хемічних процесів, що здатні викликати зміну механізму де-
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формації мікрооб’ємів металу при нашаруванні на поверхні тертя, 

має велике значення для розвитку наших знань в галузі фундамен-
тальної фізики і дасть змогу більш глибоко зрозуміти механізм 

утворення на поверхнях контакту якісно нового ультрадисперсного 

та наноструктурованого матеріялу шарів тертя з унікальними фі-
зико-механічними властивостями. 
 Відомо, що пластична деформація металу дуже залежить від вла-
стивостей меж зерен. Матеріял поверхневих шарів тертя відрізня-
ється великим вмістом атомів Оксиґену і Карбону (до 25 ат.%), бі-
льшість з яких знаходиться саме в структурно-дезорганізованих 

примежових областях зерен, не утворюючи будь-яких хемічних 

сполук з атомами вихідних металів. Це може істотно вплинути на 

властивості металу та його поведінку в умовах інтенсивної швидкі-
сної деформації. 
 Тому великий інтерес викликає комплексне дослідження: ево-
люції хемічного складу примежових областей зерен в процесі утво-
рення шарів тертя, індивідуального найближчого атомового ото-
чення домішкових атомів в примежових областях зерен, впливу 

домішкових атомів на електронну структуру і характер міжатомо-
вих зв’язків в примежових областях зерен. 
 Експериментальні та теоретичні дослідження в цій галузі дадуть 

можливість глибше зрозуміти механізм впливу активних хемічних 

елементів робочого середовища і домішкових атомів вихідних мета-
лів на хід пластичної деформації поверхневих шарів тертя і пояснити 

унікальні фізико-механічні властивості їхньої наддрібнодисперсної 
структури. Вивченню цих питань присвячена дана частина роботи. 

2. МЕТОДИКИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Аналіза локального розподілу домішкових атомів в поверхневих 

шарах тертя проводилася методою Оже-електронної спектроскопії, 
оскільки з її допомогою можна визначити вміст хемічних елементів 

в поверхневому шарі товщиною 1–3 атомових шарів [1]. Дослі-
дження проводилися на приладі LAS-2000 («RIBER»). Для визна-
чення вмісту хемічних елементів на межах зерен безпосередньо в 

приладі здійснювалося крихке руйнування зразків за температури 

−196°С і вакуумі 1,3⋅10−8
 Па. Поверхні руйнування були розташова-

ні перпендикулярно поверхням тертя. Для Оже-аналізи поверхонь 

зламу спеціяльно вибиралися ділянки міжкристалітного руйнуван-
ня матеріялу, що відповідають межам зерен. Час реєстрації спектрів 

Оже-електронів був вибраний таким чином, щоб виключити можли-
вість впливу на них адсорбції домішок із залишкових газів на повер-
хню, що аналізується, або їх дифузії з об’єму тіла. 
 Для розуміння фізичного механізму багатокомпонентної внут-
рішньої адсорбції, яка розвивається в зонах контактної взаємодії 
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металів в умовах тертя ковзання, досліджувалося індивідуальне 

найближче атомове оточення атомів домішок. З цією метою прово-
дилася аналіза протяжної тонкої структури спектрів втрати енергії 
розсіяних електронів. Ця метода, докладно викладена в роботах [2, 
3], дає змогу з високою точністю уявити геометрію ближнього по-
рядку, а в граничному випадку — одержати парціяльні радіяльні 
функції і визначити міжатомові відстані. Протяжну тонку струк-
туру спектрів втрати енергії електронів від сеґреґацій на межах зе-
рен реєстрували на приладі ESCALAB-MK-II, фірми VG. Так само 

як у попередньому випадку безпосередньо в камері приладу здійс-
нювалося крихке руйнування зразків за температури −196°С і ва-
куумі 10−9

 Па. Поверхні руйнування були розташовані перпендику-
лярно поверхням тертя. Досліджувалися ділянки інтеркристаліт-
ного руйнування, з розташованими на них межами зерен. Гармо-
нійна аналіза амплітудних модуляцій в електронних спектрах дала 

змогу ідентифікувати найближче оточення атомів в сеґреґації і оде-
ржати інформацію про міжатомові відстані з точністю до 0,2 Å. 
 Аналіза впливу домішкових атомів на електронну структуру і 
характер міжатомових зв’язків в примежових областях зерен про-
водилася за допомогою програмного комплексу «WIEN2k». Були 

проведені зонні розрахунки в LAPW-наближенні [4] з використан-
ням повного потенціялу і ґрадієнтної апроксимації електронної гу-
стини (GGA — generalized gradient approximation) в формі [5]. Для 

розрахунку повної і парціяльних густин електронних станів вико-
ристовувався спін-поляризований варіянт LAPW-методи [6]. В яко-
сті необхідних для розрахунків вихідних структурних параметрів 

були використані дані електронної мікроскопії про фазовий склад 

металів і спектроскопії високої роздільної здатности енергетичних 

втрат розсіяних електронів про найближче оточення атомів в сеґре-
ґації. 
 Радіюси МТ (muffin-tin)-сфер вибиралися з міркування мінімі-
зації розмірів міжсферної области. При розрахунках густини станів 

використовувалося 1000 точок в незвідній частині першої Бріллюе-
нової зони. Добуток радіюса МТ-сфери мінімального об’єму (Rmt) і 
максимального значення хвильового вектора пласких хвиль (Kmax) 

було обрано рівним семи. Максимальне значення квантового числа 

l = 10, для парціяльних хвиль всередині сфер, і l = 4, в обчисленнях 

non-muffin-tin матричних елементів. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Аналіза хемічного складу меж зерен та локального розподілу домі-
шкових атомів в їх об’ємі проводилася методою Оже-електронної 
спектроскопії. Досліджувались межі зерен, розташовані на різній 

відстані від поверхонь тертя. Незважаючи на те, що руйнування 
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зразків в камері приладу здійснювалось за температури −196°С, фа-
сетки крихкого відколу поверхневих шарів тертя вдалося одержати 

лише на ділянках з максимальним розміром зерен та мінімальним 

вмістом атомів Оксиґену. Ці ділянки були розташовані біля почат-
ку шарів тертя, якщо рухатись вздовж напрямку нашарування мі-
крооб’ємів металу на робочі поверхні. 
 На рисунку 1 наведено спектри Оже-електронів, зняті від меж 

зерен на ділянках, розташованих на початку поверхневих шарів 

тертя, безпосередньо під ними і на глибині зразків. З рисунка вид-
но, що хемічний склад меж зерен шарів тертя суттєво відрізняється 

від хемічного складу меж зерен деформованого та недеформованого 

вихідного металу. Нашарування на поверхні тертя мікрооб’ємів 

 

Рис. 1. Спектри Оже-електронів від меж зерен шару тертя (1–7), деформо-
ваного (8, 9) і недеформованого (10) вихідного металу криці 130Х17 без 

щавлення йонним пучком (1, 8, 10) і з щавленням протягом 2 (2), 5 (3, 9), 

10 (4), 15 (5), 20 (6) і 35 (7) хв. 

Fig. 1. The spectra of Auger electrons from the grain boundaries of the friction 

layer (1–7), the deformed (8, 9) and the non-deformed (10) initial metal of steel 
130Х17. The spectra were taken without surface etching by ion beam (1, 8, 10) 
and after surface etching during 2 (2), 5 (3, 9), 10 (4), 15 (5), 20 (6) and 35 (7) 
min. 
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металу при утворенні шарів тертя приводить до суттєвого збагачен-
ня меж зерен атомами Оксиґену і Карбону. Межі зерен деформова-
ного вихідного металу, безпосередньо прилеглого до шарів тертя, 
також збагачуються атомами Оксиґену, але їх кількість є незнач-
ною. 
 Аналіза форми піку Оже-електронів Карбону свідчить про те, що 

атоми Карбону на межах зерен шарів тертя і деформованого вихід-
ного металу знаходяться переважно у твердому розчині. У той час 

як у недеформованого вихідного металу атоми Карбону на межах 

зерен знаходяться переважно в карбідній фазі. 
 Дослідження розподілу домішкових атомів при переході від меж 

зерен до їх об’єму здійснювалося шляхом поетапного щавлення 

аналізованої поверхні йонним пучком з подальшою реєстрацією 

спектрів Оже-електронів. Це робилося доти поки аналізована пове-
рхня не заглиблювалася в об’єм зерна на стільки, що концентрація 

домішкових елементів переставала змінюватися упродовж чергово-
го пошарового щавлення. З рисунку 1 видно, що з рухом від меж до 

об’єму зерен поверхневих шарів тертя кількість атомів Карбону і 
Оксиґену істотно зменшується. Ширина примежової зони, збагаче-
ної цими елементами, порівняна з шириною дислокаційних скуп-
чень, що утворюють межі зерен, які спостерігались за допомогою 

трансмісійної електронної мікроскопії в попередній частині статті. 
Тому можна зробити висновок про те, що домішкові атоми в повер-
хневих шарах тертя переважно знаходяться в утворених скупчен-
нями дислокацій примежових областях зерен. Аналіза форми піку 

Оже-електронів Карбону свідчить про те, що в примежових облас-
тях зерен атоми Карбону знаходяться переважно в твердому розчи-
ні, в той час як, в об’ємі зерен Карбон знаходиться в карбідній фазі. 
 У зерен деформованого вихідного металу, розташованого безпо-
середньо під поверхневими шарами тертя, кількість атомів Карбону 

майже не змінюється при переході від меж до об’єму. Ширина при-
межової зони, збагаченої Оксиґеном, відповідає декільком атомо-
вим шарам. Аналіза форми піку Оже-електронів Карбону свідчить 

про те, що на межах зерен деформованого вихідного металу атоми 

Карбону знаходяться переважно в твердому розчині, в той час як, в 

об’ємі зерен Карбон знаходиться в карбідній фазі. У зерен недефор-
мованого вихідного металу Карбон як на межах зерен, так і в їх 

об’ємі знаходиться переважно в карбідній фазі. 
 Результати Оже-спектральної аналізи підтверджують висновки 

попередньої частини статті про те, що інтенсивна пластична дефор-
мація мікрооб’ємів металу при утворенні шарів тертя супроводжу-
ється розчиненням карбідної фази і насиченням металу Оксиґеном 

з робочого середовища за рахунок термомеханічної деструкції мо-
лекул води в місцях контакту мікровиступів. Атоми Оксиґену й 

атоми Карбону розчинених карбідів знаходяться в шарах тертя в 
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структурно-дезорганізованих примежових областях зерен. 
 В результаті термомеханічної деструкції молекул води крім ато-
мів Оксиґену виділяються також атоми Гідроґену. Тому їх наяв-
ність в поверхневих шарах тертя контролювалася за допомогою ус-
тановки Itnac DO-O1 фірми Adamele. Результати досліджень свід-
чать про відсутність насичення поверхневих шарів металу атомами 

Гідроґену. 
 Для розуміння фізичного механізму багатокомпонентної внут-
рішньої адсорбції, яка розвивається в умовах тертя при насиченні 
поверхневих шарів Оксиґеном і Карбоном, на межах зерен дослі-
джувалося індивідуальне найближчим атомове оточення атомів 

домішок. З цією метою в роботі використовувалася аналіза протя-
жної тонкої структури спектрів втрати енергії розсіяних електро-
нів. 
 Спектри знімалися від меж зерен на ділянках інтеркристалітного 

руйнування поверхневих шарів тертя і деформованого вихідного 

металу, розташованого під ними. Протяжна тонка структура спек-
трів втрати енергії розсіяних електронів від сеґреґацій на межах 

зерен фіксувалася в області низьких енергій в діяпазоні до 200 еВ 

ТАБЛИЦЯ 1. Пари атомів, що зустрічаються на межах зерен криці 
130Х17, і відстані між ними. 

TABLE 1. The pairs of atoms meeting on the grain boundaries of steel 130Х17 

and the distance between them. 

№ 

п/п 
Кристалоструктурна 

позиція атомів 

Деформований  

вихідний метал 
Поверхневі шари тертя 

Пари  

атомів Відстань, Å 
Пари  

атомів Відстань, Å 

1 
Металева матриця 

Fe–Fe 2,45 Fe–Fe 2,45 

2 Fe–Cr 2,44 Fe–Cr 2,45 

3 
Атоми C в октапорах 

ОЦК-заліза Fe–C 1,42 Fe–C 1,42 

4 

Карбіди (Cr, Fe)7C3 

Cr–C 1,90   

5 Cr–Cr 2,43   

6 Fe–Cr 2,44   

7 
Оксиди α-Fe2О3 

  Fe–O 1,91 

8   Fe–O 2,14 

9 
Метастабільні клас-

тери Fe–O–C 

  Fe–C 2,52 

10   Fe–O 2,00 

11   C–O 1,45 
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від лінії пружньо розсіяних електронів або поблизу характеристич-
них Оже-ліній. Гармонійна аналіза амплітудних модуляцій, прису-
тніх в електронних спектрах, дала змогу ідентифікувати найближ-
че оточення атомів у сеґреґаціях і одержати інформацію про міжа-
томові відстані. В таблиці 1 наведено різні пари атомів, що зустрі-
чаються на межах зерен криці 130Х17, і відстані між ними. 
 З даних таблиці 1 видно, що атоми Карбону на межах зерен дефо-
рмованого вихідного металу перебувають в двох кристалоструктур-
них позиціях, знаходячись в октапорах ОЦК-заліза і утворюючи 

дисперсні карбіди типу (Cr, Fe)7C3. В роботі [7] було показано, що 

найменші міжатомові відстані Cr–C та Cr–Cr для карбіду Cr7C3 до-
рівнюють 1,91 та 2,45 Å, відповідно. Для бінарного карбіду 

(Cr, Fe)7C3 спостерігається невелике зменшення параметрів ґратни-
ці зі збільшенням вмісту Fe, що відповідає експериментальним оці-
нкам для карбідів Cr7C3 та Fe7C3 [8]. Об’єм елементарної комірки 

(Cr, Fe)7C3 при переході від карбіду Хрому до карбіду Феруму змен-
шується на 3%. Тому наведені в табл. 1 пари атомів 4–6 відповіда-
ють карбідній фазі (Cr, Fe)7C3, що добре узгоджується з наведеними 

в попередній частині статті даними трансмісійної електронної мік-
роскопії та локальної рентґеноспектральної аналізи. 
 В примежових областях зерен поверхневих шарів тертя зника-
ють пари атомів 4–6, що відповідають карбідній фазі (Cr, Fe)7C3. Це 

добре узгоджується з висновками трансмісійної електронної мікро-
скопії, результати якої наведені в попередній частині статті, і Оже-
спектральної аналізи, результати якої наведені в цій частині. Вид-
но, що інтенсивна пластична деформація мікрооб’ємів металу при 

утворенні шарів тертя супроводжується розчиненням карбідної 
фази. Незважаючи на це атоми Карбону в примежових областях зе-
рен поверхневих шарів тертя, як і в попередньому випадку, перебу-
вають в двох різних кристалоструктурних позиціях. Перша з відс-

 

Рис. 2. Метастабільний атомовий кластер Fe–O–C. 

Fig. 2. The metastable atomic cluster Fe–O–C. 
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танню C–Fe, що дорівнює 1,42 Å, відповідає октапорі ОЦК-заліза. 
Аналіза наведених в табл. 1 даних дає змогу припустити, що друга 

позиція Карбону з відстанню C–Fe, що дорівнює 2,52 Å, відповідає 

атомарному кластеру, який представляє собою октапору, в центрі 
якої знаходиться Оксиґен, а два атома Феруму у вершинах заміще-
но атомами Карбону (рис. 2). 
 Для перевірки цього припущення досліджувані зразки відпалю-
вали в робочій камері спектрометра при 200°C протягом 1 години у 

вакуумі 1,3⋅10−8
 Па. Після чого від меж зерен поверхневих шарів 

тертя повторно реєстрували спектри Оже-електронів. Одержані да-
ні свідчать про те, що при відпалі поверхня меж зерен збіднювалась 

Оксиґеном, при цьому зникало оточення атомів Карбону атомами 

Феруму з відстанню 2,52 Å. На рисунку 3 представлено результати 

реконструкції найближчого атомового оточення, яка була проведе-
на за допомогою Фур’є-перетвору протяжної тонкої структури спе-
ктрів втрати енергії розсіяних електронів для випадків сеґреґації 
на межах зерен поверхневих шарів тертя до і після відпалу зразків. 
Одержані Фур’є-трансформанти F(R) характеризують найближче 

оточення атомів Карбону в сеґреґації. Для невідпаленого зразка 

(рис. 3, а) перший максимум на функції F(R) відповідає оточенню 

Карбону з відстанню до найближчих сусідів близько 1,42 Å, другий 

— Карбону з відстанню до найближчого атомового оточення 2,52 Å. 

З рисунку 3, б видно, що відпал зразка приводить до зникнення 

другого піку, в той час як перший залишається. Мабуть, це 

пов’язано з тим, що атомові кластери Fe–O–C, які формуються на 

  

Рис. 3. Фур’є-трансформанти спектрів втрати енергії розсіяних електронів 

поблизу краю поглинання Карбону, зняті від меж зерен поверхневих ша-
рів тертя криці 130Х17 до (а) і після (б) відпалу. 

Fig. 3. The Fourier transforms of the spectra of the scattered electron energy 

loss near the absorption edge of carbon. Spectra were recorded from the grain 

boundaries of the surface friction layers of steel 130Х17 before (а) and after 

(б) annealing. 
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межах зерен завдяки інтенсивній пластичній деформації мікро-
об’ємів металу при утворенні шарів тертя, є метастабільними. При 

відпалі вони розпадаються, в результаті чого Оксиґен йде в атмос-
феру, а атоми Карбону переходять в октапори. 
 З наведених в таблиці 1 даних видно, що насичення поверхневих 

шарів тертя атомами Оксиґену з робочого середовища супроводжу-
ється появою на межах зерен дрібнодисперсної оксидної фази α-
Fe2О3. В роботі [9] було показано, що для стандарту α-Fe2О3 в першій 

координаційній сфері атомів Феруму, що складається з атомів Окси-
ґену, реалізуються два набори міжатомових відстаней R = 1,94 Å (3 

атома) і R = 2,12 Å (3 атома). Тому наведені в таблиці пари атомів Fe–
O з відстанями 1,91 Å і 2,14 Å мабуть відповідають оксидній фазі. 

ТАБЛИЦЯ 2. Постійні примітивної комірки, координати кристалографі-
чно нееквівалентних атомів в частках відповідних ребер комірки і відпо-
відні радіюси muffin-tin сфер (Rmt) атомів для модельної межі структурних 

фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, утвореної атомами Карбону в ок-
тапорах кристалічної ґратниці. 

TABLE 2. The primitive cell parameters, the coordinates of the crystallo-
graphic non-equivalent atoms in parts of the edges of the primitive cell and 

the radii of muffin-tin spheres (Rmt) of atoms for the model boundary of the 

structural fragments of the b.c.c. alloy of iron with chromium formed by car-
bon atoms in the octahedral interstices of the crystal lattice. 

Атом a = 11,4658 Å b = 5,7329 Å c = 5,7329 Å Rmt, RBohr 

C1 
0,500 0,250 0,250 

1,60 
0,500 0,750 0,750 

C2 
0,500 0,750 0,250 

1,60 
0,500 0,250 0,750 

Fe(Cr)3 0,500 0,000 0,000 2,06(2,04) 

Fe4 0,500 0,500 0,500 2,06 

Fe5 
0,330 0,250 0,250 

2,06 
0,670 0,750 0,750 

Fe6 
0,670 0,250 0,250 

2,06 
0,330 0,750 0,750 

Fe7 
0,750 0,000 0,000 

2,06 
0,250 0,000 0,000 

Cr8 
0,750 0,500 0,500 

2,04 
0,250 0,500 0,500 

Fe9 
0,875 0,750 0,750 

2,06 
0,125 0,250 0,250 
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 Тип, кількість і індивідуальне атомове оточення атомів домішок 

суттєво впливають на електронну структуру і характер міжатомо-
вих зв’язків примежових областей зерен. Вони можуть змінювати 

рухливість атомів, впливаючи на здатність матеріялу до самоорга-
нізації структури та релаксації мікронапружень в умовах інтенсив-
ної пластичній деформації. 
 З наведених даних видно, що інтенсивна пластична деформація 

мікрооб’ємів металу, що утворюють шари тертя, приводить до істо-
тної зміни хемічного і фазового складу меж зерен. Замість карбід-
ної фази на межах зерен поверхневих шарів тертя з’являються над-
дрібнодисперсні оксиди α-Fe2О3, а атоми Карбону знаходяться в 

двох різних кристалоструктурних позиціях, не утворюючи будь-
яких хемічних сполук з атомами вихідних металів. Вони займають 

не тільки октапори ОЦК-заліза, значна частина атомів Карбону 

утворює разом з атомами Оксиґену і Феруму нові метастабільні 

Продовження ТАБЛИЦІ 2. 

Continuation of TABLE 2. 

Cr10 
0,125 0,750 0,750 

2,04 
0,875 0,250 0,250 

Fe11 0,000 0,000 0,000 2,06 

Fe12 0,000 0,500 0,500 2,06 

Fe13 
0,500 0,500 0,000 

2,06 
0,500 0,000 0,500 

Fe14 
0,000 0,500 0,000 

2,06 
0,000 0,000 0,500 

Fe15 

0,330 0,750 0,250 

2,06 
0,670 0,750 0,250 

0,670 0,250 0,750 

0,330 0,250 0,750 

Fe16 

0,750 0,500 0,000 

2,06 
0,250 0,500 0,000 

0,750 0,000 0,500 

0,250 0,000 0,500 

Fe17 

0,875 0,250 0,750 

2,06 
0,125 0,250 0,750 

0,125 0,750 0,250 

0,875 0,750 0,250 
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атомові кластери Fe–O–C. Індивідуальне атомове оточення доміш-
кових атомів визначає характер електронної структури і властивості 
міжатомових взаємодій. Можна припустити, що атоми Карбону, що 

знаходяться в двох різних кристалоструктурних позиціях, можуть 

по різному впливати на фізико-механічні властивості металу. 
 З метою з’ясування цього моделювалися дві межі структурних 

фрагментів ОЦК-стопу заліза з Хромом. Одна з них була утворена 

атомами Карбону, що знаходяться в октапорах кристалічної ґрат-
ниці; інша — атомарними кластерами Fe–O–C, що представляють 

собою октапору, в центрі якої знаходиться атом Оксиґену, а два 

атома Феруму на вершинах заміщені атомами Карбону. Структура і 
міжатомові відстані цього кластеру докладно описані вище. 

ТАБЛИЦЯ 3. Постійні примітивної комірки, координати кристалографі-
чно нееквівалентних атомів в частках відповідних ребер комірки і відпо-
відні радіуси muffin-tin сфер (Rmt) атомів для модельної межі структурних 

фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, утвореної метастабільними ато-
марними кластерами Fe–O–C (Fe–Cr–O–C). 

TABLE 3. The primitive cell parameters, the coordinates of the crystallo-
graphic non-equivalent atoms in parts of the edges of the primitive cell and 

the radii of muffin-tin spheres (Rmt) of atoms for the model boundary of the 

structural fragments of the b.c.c. alloy of iron with chromium formed by met-
astable atomic clusters Fe–O–C (Fe–Cr–O–C). 

Атом a = 11,4658 Å b = 5,7329 Å c = 5,7329 Å Rmt, RBohr 

O1 
0,500 0,250 0,250 

1,41 
0,500 0,750 0,750 

O2 
0,500 0,750 0,250 

1,41 
0,500 0,250 0,750 

Fe(Cr)3 0,500 0,000 0,000 2,05(2,00) 

Fe4 0,500 0,500 0,500 2,05 

C5 
0,375 0,250 0,250 

1,28 
0,625 0,750 0,750 

C6 
0,625 0,250 0,250 

1,28 
0,375 0,750 0,750 

Fe7 
0,750 0,000 0,000 

2,05 
0,250 0,000 0,000 

Cr8 
0,750 0,500 0,500 

2,00 
0,250 0,500 0,500 

Fe9 
0,875 0,750 0,750 

2,05 
0,125 0,250 0,250 
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 Незважаючи на те, що метал поверхневих шарів тертя містить 

близько 16 ат.% Хрому згідно з даними табл. 1, атоми Карбону в 

октапорах кристалічної ґратниці і метастабільних атомових клас-
терах Fe–O–C переважно оточують атоми Феруму. Але все ж можна 

припустити, що деякі атоми Феруму в октапорах кристалічної ґра-
тниці і атомових кластерах можуть бути заміщені атомами Хрому. 
Тому для того, щоб можна було оцінити, як це може вплинути на 

електронну структуру і характер міжатомових взаємодій модель-
них меж зерен, теоретичні розрахунки їхньої електронної структу-
ри робились для випадків відсутности і присутности атомів Хрому в 

октапорах кристалічної ґратниці і атомових кластерах. 
 Параметри примітивних комірок симетрії Р, координати криста-
лографічно нееквівалентних атомів у частках відповідних ребер 

комірок і відповідні радіюси muffin-tin-сфер атомів, за допомогою 

яких для зонних розрахунків моделювалася кристалічна структура 

Продовження ТАБЛИЦІ 3. 

Continuation of TABLE 3. 

Cr10 
0,125 0,750 0,750 

2,00 
0,875 0,250 0,250 

Fe11 0,000 0,000 0,000 2,05 

Fe12 0,000 0,500 0,500 2,05 

Fe13 
0,500 0,500 0,000 

2,05 
0,500 0,000 0,500 

Fe14 
0,000 0,500 0,000 

2,05 
0,000 0,000 0,500 

C15 

0,375 0,750 0,250 

1,28 
0,625 0,750 0,250 

0,625 0,250 0,750 

0,375 0,250 0,750 

Fe16 

0,750 0,500 0,000 

2,05 
0,250 0,500 0,000 

0,750 0,000 0,500 

0,250 0,000 0,500 

Fe17 

0,875 0,250 0,750 

2,05 
0,125 0,250 0,750 

0,125 0,750 0,250 

0,875 0,750 0,250 
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меж структурних фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, наведено 

в табл. 2 і 3. Візуалізація кристалічної структури матеріялу здійс-
нювалася за допомогою програми XCrySDen [10]. Одержані з її до-
помогою зображення примітивних комірок наведені на рис. 4–7. 
 Одержані за допомогою зонних розрахунків в LAPW-наближенні 
[4] з використанням повного потенціялу і ґрадієнтної апроксимації 
електронної щільности (GGA — generalized gradient approximation) 

у формі [5] карти ізоліній просторового розподілу електронної гус-
тини модельних меж структурних фраґментів ОЦК-стопу заліза з 

Хромом, утворених атомами Карбону в октапорах кристалічної 
ґратниці і атомарними кластерами Fe–O–C (Fe–Cr–O–C), представ-
лені на рис. 6 і 7. Карти ізоліній будувалися на площині (110), яка 

була перпендикулярна межам і проходила через розташовані на 

межах атоми Карбону і Оксиґену. Оскільки просторовий розподіл 

електронної густини майже не залежить від напрямку спіну, з ме-
тою економії обсягу статті на рис. 6 і 7 наведені результати тільки 

для електронів з направленим вгору спіном. 
 З рисунка 6 видно, що в місцях скупчення атомів Карбону, впро-

 

Рис. 4. Зображення примітивних комірок модельних меж структурних 

фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, утворених атомами Карбону в ок-
тапорах кристалічної ґратниці. Для випадків відсутности (а) і присутнос-
ти (б) атомів Хрому в октапорах кристалічної ґратниці. 

Fig. 4. The images of primitive cells of the model boundaries of the structural 
fragments of b.c.c. alloy of iron with chromium formed by carbon atoms in the 

octahedral interstices of the crystal lattice. The cases of absence (а) and pres-
ence (б) of chromium atoms in them are considered. 
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ваджених в октапори кристалічної ґратниці, виникає область з під-
вищеною густиною електронного заряду. В даному випадку ця об-
ласть утворюється сукупністю атомів: C1, Fe(Cr)3, Fe4, Fe5, Fe6, 

Fe7, Cr8. На рисунку вона виділена більш темним кольором. Густи-
на електронного заряду, який формує зв’язки між атомами, що ут-
ворюють цю область, змінюється в інтервалі від 0,060 е/Å3

 до 

0,102 е/Å3. В той час як, густина електронного заряду між атомами 

металу на ділянках, де відсутні атоми Карбону, не перевищує 

0,060 е/Å3. Це свідчить про те, що відносно сильні зв’язки виника-
ють не тільки між атомами Карбону і атомами металу, які утворю-
ють октапори, але також і атомами металу з найближчого їхнього 

оточення. Все це перешкоджає рухливості атомів на цих ділянках. 
 З рисунку 6 видно, що заміщення деяких атомів Феруму в ото-
ченні атомів Карбону атомами Хрому практично не впливає на про-
сторовий розподіл електронної густини. 
 Протилежна картина спостерігається в місцях скупчення метас-
табільних атомових кластерів Fe–O–C (Fe–Cr–O–C). З рисунка 7 

видно, що в цьому випадку уздовж модельної межі виникає просто-
рово протяжна область, що розділяє атоми кластерів Fe–O–C і Fe–
Cr–O–C (O1, C5, C6, Fe(Cr)3, Fe4) з їхніми довкільними атомами ме-

 

Рис. 5. Зображення примітивних комірок модельних меж структурних 

фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, утворених метастабільними ато-
марними кластерами Fe–O–C (а) і Fe–Cr–O–C (б). 

Fig. 5. The images of primitive cells of the model boundaries of the structural 
fragments of b.c.c. alloy of iron with chromium formed by metastable atomic 

clusters Fe–O–C (а) and Fe–Cr–O–C (б). 
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талу Fe7, Cr8, Fe9, Cr10. На рисунку ця область виділена більш те-
мним кольором. Густина локалізованого в ній електронного заряду 

має мінімальну величину, змінюючись в інтервалі від 0,012 до 

0,044 е/Å3. В той час як, густина електронного заряду між атомами 

металу на ділянках, де відсутні метастабільні атомові кластери, 
змінюється в інтервалі від 0,044 до 0,060 е/Å3. Це свідчить про об-
межену участь валентних електронів у формуванні зв’язків між 

атомами, що належать метастабільним кластерам, і атомами мета-
левої матриці. 
 З рисунку 7 видно, що заміщення в метастабільних атомних кла-
стерах атомів Феруму Fe3 на атоми Хрому Cr3 зменшує густину ва-
лентних електронів, локалізованих між ними і атомами Оксиґену. 

 

Рис. 6. Карти ізоліній просторового розподілу густини електронів з напра-
вленим вгору спіном для модельних меж структурних фраґментів ОЦК-
стопу заліза з Хромом, утворених атомами Карбону в октапорах кристалі-
чної ґратниці. Для випадків відсутности (а) і присутности (б) атомів Хрому 

в октапорах кристалічної ґратниці. Ізолінії будувалися на площині (110). 
Виділені на рисунку ізолінії відповідають таким значенням електронної 
густини: 1 — 0,032 е/Å3, 2 — 0,046 е/Å3, 3 — 0,060 е/Å3; 4 — 0,074 е/Å3, 5 

— 0,088 е/Å3, 6 — 0,102 е/Å3. 

Fig. 6. The maps of isolines of spatial distribution of the electron density with 

upward electron spin for the model boundaries of structural fragments of 

b.c.c. alloy of iron with chromium. The model boundaries are formed by car-
bon atoms in the octahedral interstices of the crystal lattice. The cases of ab-
sence (а) and presence (б) of chromium atoms in them are considered. Isolines 

were built in the plane (110). Contours marked in figure correspond to the fol-
lowing values of the electron density: 1—0.032 е/Å3, 2—0.046 е/Å3, 3—
0.060 е/Å3, 4—0.074 е/Å3, 5—0.088 е/Å3, 6—0.102 е/Å3. 
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Густина електронного заряду, локалізованого між атомами Fe3 і 
O1, змінюється в інтервалі від 0,044 до 0,076 е/Å3. В той час як, гус-
тина електронного заряду, локалізованого між атомами Cr3 і O1, 

змінюється в інтервалі від 0,044 до 0,060 е/Å3. Це свідчить про те, 

що заміщення в метастабільних атомових кластерах атомів Феруму 

на атоми Хрому понижує їхню стабільність за рахунок послаблення 

зв’язків між атомами металу і Оксиґену кластерів. 
 З метою якісної аналізи зарядових станів атомів розглянемо пов-
ний і парціяльні заряди валентних електронів (Q) в середині 
muffin-tin сфер атомів, не еквівалентно розташованих щодо меж. 
Ці дані наведені в табл. 4. Розташування щодо межі кожного типу 

атомів вказано на рис. 6 і 7. Заміщення атомів Феруму Fe3 атомами 

Хрому Cr3 майже не змінює просторовий розподіл електронної гус-
тини модельних меж (рис. 6 і 7). Тому для скорочення розміру стат-

 

Рис. 7. Карти ізоліній просторового розподілу густини електронів з напра-
вленим вгору спіном для модельних меж структурних фраґментів ОЦК-
стопу заліза з Хромом, утворених метастабільними атомарними кластера-
ми Fe–O–C (а) і Fe–Cr–O–C (б). Ізолінії будувалися на площині (110). Ви-
ділені на рисунку ізолінії відповідають таким значенням електронної гус-
тини: 1 — 0,028 е/Å3, 2 — 0,044 е/Å3, 3 — 0,060 е/Å3, 4 — 0,076 е/Å3, 5 — 

0,092 е/Å3. 

Fig. 7. The maps of isolines of spatial distribution of the electron density with 

upward electron spin for the model boundaries of structural fragments of 

b.c.c. alloy of iron with chromium. The model boundaries are formed by meta-
stable atomic clusters Fe–O–C (а) and Fe–Cr–O–C (б). Isolines were built in 

the plane (110). Contours marked in figure correspond to the following values 

of the electron density: 1—0.028 е/Å3, 2—0.044 е/Å3, 3—0.060 е/Å3, 4—
0.076 е/Å3, 5—0.092 е/Å3. 
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ті цей випадок не розглядається. 
 З даних таблиці видно, що для модельних меж структурних 

фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, утворених атомами Карбо-
ну в октапорах кристалічної ґратниці, повний заряд валентних 

електронів атомів металу збільшується з рухом від об’єму структу-
рних фраґментів до їхніх меж. Максимальний заряд валентних 

електронів спостерігається у атомів Феруму Fe5 і Fe6, розташова-
них в безпосередній близькості від атомів Карбону. 
 Зарядовий стан атомів істотно змінюється при переході до моде-
льних меж структурних фраґментів ОЦК-стопу заліза з Хромом, 
утворених метастабільними атомарними кластерами Fe–O–C. Ці 
кластери складаються з атомів Fe3, Fe4, O1, C5, C6. В цьому випад-
ку повний заряд валентних електронів атомів Fe7 і Cr8, що знахо-
дяться в безпосередній близькості від кластерів Fe–O–C, зменшу-
ється порівняно з аналогічним зарядом атомів Fe9, Cr10, Fe11 і 
Fe12, які розташовані на віддалі від межі. Це відбувається через 

ТАБЛИЦЯ 4. Повний заряд валентних електронів (Q) в середині muffin-
tin сфер і парціяльні заряди, що формують його, (в одиницях е) для кож-
ного типу атомів, нееквівалентно розташованих щодо модельних меж 

структурних фраґментів, утворених атомами Карбону в октапорах крис-
талічної ґратниці (межа Fe–C) і метастабільними атомарними кластерами 

Fe–O–C (межа Fe–O–C). 

TABLE 4. The total charge of the valence electrons (Q) inside muffin-tin 

spheres and its partial components (in units of е) for each type of atoms with 

non-equivalent locations in the neighborhood of the model boundaries. The 

model boundaries are formed by carbon atoms in the octahedral interstices of 

the crystal lattice (Fe–C) and the metastable atomic clusters (Fe–O–C). 

 
Межа Fe–C 

 
Межа Fe–O–C 

Q s p d Q s p d 

C1 2,6572 0,9862 1,6710  O1 4,4320 1,1508 3,2403  

Fe3 6,4160 0,2122 0.2678 5,9360 Fe3 6,1586 0.1157 0.1509 5,8920 

Fe4 6,3787 0,2102 0.2731 5,8954 Fe4 6,4845 0,1187 0,1554 6,2104 

Fe5 6,5908 0.2890 0.2938 6,0080 C5 1,5246 0,6379 0.8867  

Fe6 6,6038 0.2930 0.2998 6,0110 C6 1,5218 0.6376 0.8842  

Fe7 6,5376 0,2972 0.2940 5,9464 Fe7 6,1942 0.1941 0,1705 5,8296 

Cr8 4,1781 0.2286 0.2425 3,7070 Cr8 4,4919 0,2452 0,2550 3,9917 

Fe9 6,3226 0.2629 0.2533 5,8064 Fe9 6,2790 0,2474 0,2278 5,8038 

Cr10 3,9500 0. 2048 0,2125 3.5327 Cr10 4,6206 0,3120 0,3247 3,9839 

Fe11 6,2358 0.2576 0.2387 5.7395 Fe11 6,3410 0,2528 0,2307 5,8575 

Fe12 6,2285 0.2577 0.2436 5,7272 Fe12 6,3332 0,2514 0,2385 5,8433 



ФОРМУВАННЯ УЛЬТРАДИСПЕРСНОГО ТА НАНОСТРУКТУРОВАНОГО МАТЕРІЯЛУ 35 

перехід s- і p-електронів від атомів Fe7 і Cr8 до розташованих на 

межі атомів Оксиґену O1 і Карбону C5, C6. Ще більший перехід s- і 
p-електронів до атомів Оксиґену O1 і Карбону C5, C6 спостерігаєть-
ся для атомів Феруму Fe3 і Fe4, які входять до складу кластерів. 
Найбільше цей ефект спостерігається для валентних Fe s-
електронів. Зменшення заряду валентних s- і p-електронів на ато-
мах Феруму Fe3, Fe4, Fe7 і Хрому Cr8 приводить до меншого екра-
нування цими електронами валентних d-електронів, в результаті 
чого електронний заряд просторово локалізується на цих атомах, 
що видно з рис. 7. 
 Аналіза даних енергетичного розподілу електронних густин ато-
мів модельних меж, утворених атомами Карбону в октапорах крис-
талічної ґратниці, свідчить про те, що атоми Карбону C1 створюють 

гібридизовані стани з атомами Феруму Fe3, Fe4, Fe5 і Fe6. Стани, 
розташовані в області енергій −11,5 еВ–−14,5 еВ є результатом гіб-
ридизації валентних електронів (С1) s-, (Fe3) s-, (Fe3) p-, (Fe3) d-, 

(Fe4) s-, (Fe4) p-, (Fe4) d-, (Fe5) s-, (Fe5) p-, (Fe5) d-, (Fe6) s-, (Fe6) p- і 
(Fe6) d-станів. При цьому, внесок валентних електронів Fe d-станів 

суттєво зменшується при переході від атомів Fe3 і Fe4 до атомів Fe5 

і Fe6. Стани, розташовані в області енергій −2,0 еВ–−8,0 еВ є ре-
зультатом гібридизації валентних електронів (С1) p-, (Fe3) s-, (Fe3) 
p-, (Fe3) d-, (Fe4) s-, (Fe4) p-, (Fe4) d-, (Fe5) s-, (Fe5) p-, (Fe5) d-, (Fe6) 

s-, (Fe6) p- і (Fe6) d-станів. Заміщення в октапорах кристалічної 
ґратниці атомів Феруму Fe3 на атоми Хрому Cr3 приводить до того, 

що більшість валентних 3d-електронів атомів Хрому локалізуються 

на рівні Фермі, що приводить до нестійкости міжатомових зв’язків, 
сформованих цими електронами. Це пов’язано з тим, що деформа-
ція кристалічної ґратниці може привести до розщеплення виро-
джених електронних станів в результаті пониження симетрії ок-
тапор або до зміщення енергії невироджених електронних станів в 

область більш низьких значень. У загальному випадку одна з поте-
нціяльних поверхонь опуститься нижче енергії високосиметричної 
конфіґурації. А це означає, що мінімум на потенціяльній поверхні 
відповідатиме не найбільш високій по симетрії конфіґурації, а 

менш симетричній [11]. Зі сказаного випливає, що атоми Феруму 

Fe3, Fe4, Fe5 і Fe6, які утворюють октапори ОЦК-стопу заліза з 

Хромом, формують сильні ковалентні зв’язки з атомами Карбону, 
що знаходяться в них. Інші атоми Феруму та Хрому участі у форму-
ванні ковалентних зв’язків з атомами Карбону не беруть. Заміщен-
ня в октапорах кристалічної ґратниці атомів Феруму на атоми 

Хрому робить їх менш стійкими по відношенню до зовнішніх дефо-
рмацій. 
 На відміну від попереднього випадку, аналіза даних енергетич-
ного розподілу електронних густин атомів модельних меж, сформо-
ваних метастабільними атомарними кластерами Fe–O–C (Fe–Cr–O–



36 В. В. ТИХОНОВИЧ 

C), свідчить про те, що валентні електрони атомів Феруму Fe7 і 
Хрому Cr8 , які знаходяться в безпосередній близькості від класте-
рів, вносять невеликий внесок у формування гібридизованих станів 

з атомами кластерів. Так стани, розташовані в області енергій 

−25,1 еВ–−26,1 еВ, є результатом гібридизації валентних електро-
нів (O1) s-, (С5) s-, (С5) p-, (С6) s-, (С6) p-, (Fe3) s-, (Fe3) p-, (Fe4) s- і 

(Fe4) p-станів. Стани, розташовані в області енергій −15,1 еВ–
−17,0 еВ є результатом гібридизації валентних електронів (O1) p-, 
(С5) s-, (С5) p-, (С6) s-, (С6) p-станів. Стани, розташовані в області 
енергій −9,0 еВ–−12,5 еВ є результатом гібридизації валентних еле-
ктронів (O1) s-, (O1) p-, (Fe3) s-, (Fe3) p-, (Fe3) d-, (Fe4) s-, (Fe4) p-, 

(Fe4) d-станів. Валентні 3d-електрони атомів Феруму Fe7 і Хрому 

Cr8 утворюють з атомами кластерів гібридизовані стани, розташо-
вані тільки у валентній зоні (0.0–−6,0 еВ) і смузі провідності. Вони є 

результатом гібридизації валентних електронів (С5) p-, (С6) p-, (Fe3) 
d-, (Fe4) d-, (Fe7) d- і (Cr8) d-станів. Інші атоми Феруму і Хрому ме-
талевої матриці участі у формуванні зв’язків з атомами кластерів 

Fe–O–C не приймають. Валентні електрони атомів Феруму Fe3 і Fe4 

зі спіном направленим вниз локалізовані на рівні Фермі, що приво-
дить до нестійкости міжатомових зв’язків, сформованих цими еле-
ктронами. Так само як і в попередньому випадку, заміщення в кла-
стерах Fe–O–C атомів Феруму Fe3 атомами Хрому Cr3 приводить до 

того, що незалежно від напрямку спіну більшість валентних 3d-
електронів атомів Хрому локалізуються біля рівня Фермі, що ро-
бить міжатомові зв’язки, сформовані цими електронами, ще менш 

стійкими при зсуві атомів. 
 Таким чином, атоми Карбону, що знаходяться в двох різних кри-
сталоструктурних позиціях, по різному впливають на електронну 

структуру, характер міжатомових зв’язків і властивості металу. 
Атоми Карбону, що займають в примежових областях зерен ок-
тапори ОЦК-заліза, утворюють міцні ковалентні зв’язки з їхніми 

довкільними атомами металу і стабілізують структуру. У разі, коли 

атоми Карбону в примежових областях зерен входять до складу ме-
тастабільних атомових кластерів Fe–O–C (Fe–Cr–O–C), ці кластери 

і їхні довкільні атоми металу розділяють області з пониженою еле-
ктронною густиною. Наслідком чого є обмежена участь валентних 

електронів у формуванні зв’язків між атомами металевої матриці і 
атомами кластерів. Тому при зсуві атомів вздовж ділянок скупчен-
ня цих кластерів відбувається відносно легке руйнування цих 

зв’язків, що зменшує супротив металу локальній деформації. Цьо-
му також сприяє нестійкість міжатомових зв’язків, сформованих 

3d-електронами атомів металу, що належать метастабільним клас-
терам, по відношенню до зсуву атомів. 
 З наведених в таблиці 1 даних видно, що насичення поверхневих 

шарів тертя атомами Оксиґену з робочого середовища супроводжу-
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ється не тільки утворенням в примежових областях зерен метаста-
більних атомових кластерів Fe–O–C, але і появою невеликої кіль-
кости дрібнодисперсної оксидної фази α-Fe2О3. З метою оцінки мо-
жливого впливу дрібнодисперсних оксидів на поведінку під час ін-
тенсивної швидкісної деформації меж зерен металу поверхневих 

шарів тертя, було проведене комп’ютерне моделювання електрон-
ної структури гематиту α-Fe2О3. Цій темі присвячена велика кіль-
кість робіт ([12, 13] та ін.), де детально вивчено вплив параметрів 

теоретичних розрахунків на спектри повної та локальних парція-
льних густин електронних станів, зонну структуру і магнетні влас-
тивості гематиту. Вирішення завдань даної роботи потребує аналізи 

механічних властивостей гематиту. Карти ізоліній просторового 

розподілу густини електронів в кристалі α-Fe2О3 можуть допомогти 

в цьому. Але в згаданих вище роботах вони не були одержані. Тому 

за допомогою програмного комплексу WIEN2k були проведені зонні 
розрахунки електронної структури і просторового розподілу густи-
ни електронного заряду гематиту α-Fe2О3. Розрахунки проводились 

в LAPW-наближенні у межах теорії функціоналу густини (density 

functional theory — DFT) з використанням повного потенціялу в 

рамках спін-поляризованої методи DFT + U (DFT, модифікований 

постійною Габбарда U) [5]. В якості апроксимації обмінно-
кореляційного потенціялу використовувалась узагальнена ґрадієн-
тна апроксимація (GGA — generalized gradient approximation) в ве-
рсії Perdew–Burke–Ernzerhof 96 [5]. Згідно даних роботи [13] вико-
ристання так званої U-корекції (введення Габбардового Гамільтоні-
яна U у схему розрахунку) дає змогу врахувати взаємодію сильно 

корельованих 3d-електронів Феруму, що позитивно позначається 

на результатах розрахунку: структура країв енергетичної щілини 

починає відповідати експериментальній, значення ширини заборо-
неної зони та спінових магнетних моментів можуть наближатися до 

експериментальних величин. Серія розрахунків, проведених в ро-
боті [13], показала, що оптимальне значення U = 5 еВ. 
 Добуток радіюса МТ-сфери мінімального об’єму (Rmt) і максима-
льного значення хвильового вектору пласких хвиль (Kmax) було об-
рано рівним 7. Величина найбільшого вектору для розкладу Фур’є 

густини заряду Gmax дорівнювала 12. Коефіцієнт змішування елект-
ронних густин у процедурі самоузгодження був обраний рівним 0,2. 
Це значення є достатнім для такого сильно корельованого об’єкта, 
як гематит [14]. При розрахунках густини станів використовувало-
ся 1000 k-точок в незвідній частині першої Бріллюенової зони. 
 Гематит має кристалічну структуру типу корунду α-Fe2О3 (прос-
торова група симетрії 161_R3c) [15]. Елементарна комірка є гекса-
гональною (рис. 8, a); експериментальні параметри кристалічної 
ґратниці, що використовувались в даній роботі: a = 5,035 Å, 
c = 13,747 Å [16]. В одній гексагональній комірці міститься шість 
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формульних одиниць. Також кристалічну структуру гематиту мо-
жна представити за допомогою ромбоедричної примітивної комірки 

(рис. 8, б), у якій містяться дві формульні одиниці α-Fe2О3. 
 Ромбоедрична примітивна комірка містить чотири атоми Феруму 

та шість атомів Оксиґену. Кристалографічно нееквівалентними 

атомами серед них є: один атом О та два атоми Fe. В табл. 5 наведені 
координати атомів в примітивній комірці та відповідні радіюси 

muffin-tin сфер. 
 З розгляду кристалічної структури гематиту можна зробити ви-
сновок, що всі атоми Феруму мають еквівалентне октаедричне ото-
чення. Октаедри, утворені атомами Оксиґену та центровані атома-
ми Феруму трохи повернені один щодо одного. Також можна виді-
лити два типи пар атомів Fe: розділені меншою міжатомовою відс-
танню, що дорівнює 2,896 Å (пари A на рис. 8, а), і великою міжа-
томовою відстанню, яка дорівнює 3,977 Å (пари B на рис. 8, а) [16]. 
 Оскільки характер просторового розподілу електронної густини в 

кристалі гематиту α-Fe2О3 принципово не залежить від напрямку 

спіну, з метою економії обсягу статті на рис. 9 наведено лише карту 

 

Рис. 8. Гексагональна елементарна комірка α-Fe2O3 (а) разом із ромбоед-
ричною примітивною коміркою (б). Символами A позначені пари атомів 

Феруму з меншими міжатомовими відстанями, символами В позначені 
пари атомів Феруму з більшими міжатомовими відстанями. 

Fig. 8. Hexagonal unit cell of α-Fe2O3 (а) together with the rhombohedral primi-
tive cell (б). Symbols A denote pairs of iron atoms with smaller interatomic dis-
tances, symbols B denote pairs of iron atoms with larger interatomic distances. 
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ізоліній просторового розподілу густини електронів з направленим 

вгору спіном. Карта ізоліній будувалася на площині, індекси 

Міллера–Браве якої дорівнюють (1120). 
 З рисунку 9 видно, що кристали гематиту α-Fe2О3 мають шарува-
ту кристалічну структуру, яка характеризується наявністю пло-
щин з малою густиною заряду валентних електронів між ними. На 

ділянках, виділених на рис. 9 сірим кольором, густина електронно-
го заряду взагалі не перевищує 0,020 е/Å3. Така кристалічна будова 

гематиту приводить до анізотропії його фізико-механічних власти-
востей і легкого руйнування вздовж окремих кристалічних пло-
щин. Підтвердженням цьому можуть бути дані роботи [17], які сві-
дчать, що деформаційний вплив зсувом під тиском приводить до 

легкого руйнування та подальшого розчинення в металі малостій-
кої оксидної фази гематиту α-Fe2О3. 
 Таким чином, наведені вище дані свідчать про те, що деформація 

металу при терті приводить до зміни кристалоструктурних позицій 

атомів Карбону. У вихідному металі криць і на початку приробки 

пар тертя, коли ступень пластичної деформації металу відносно ма-
лий, переважна більшість атомів Карбону знаходиться в карбідній 

ТАБЛИЦЯ 5. Координати кристалографічно нееквівалентних атомів все-
редині ромбоедричної примітивної комірки в частках постійних ґратниці 
[16] в термінах двох внутрішніх ступенів свободи (u, w) і відповідні радію-
си muffin-tin сфер (Rmt) атомів. 

TABLE 5. The coordinates of the crystallographic non-equivalent atoms in-
side the rhombohedral primitive unit cell in parts of the lattice constants 

units [16] in terms of two internal degrees of freedom (u, w) and radii of muf-
fin-tin spheres (Rmt) of atoms. 

Атом a = 11,4658 Å b = 5,7329 Å c = 5,7329 Å Rmt, RBohr 

Fe1 
0,5 − u 0,5 − u 0,5 − u 

1,96 
0,5 + u 0,5 + u 0,5 + u 

Fe2 
u u u 

1,96 
1 − u 1 − u 1 − u 

 u = 0,10534  

O 

w 1 − w 0 

1,69 

1 − w 0 w 

0 w 1 − w 

0,5 − w 0,5 + w 0,5 

0,5 + w 0,5 0,5 − w 

0,5 0,5 − w 0,5 + w 

 w = 0,3056  
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фазі. Приробка пар тертя супроводжується подальшою пластичною 

деформацією вихідного металу зон контактної взаємодії криць. Це 

приводить до подрібнення і часткового розчинення карбідної фази. 
Атоми Карбону розчинених карбідів виносяться в примежові обла-
сті зерен дислокаціями або їх скупченнями (дисклінаціями) і зай-
мають октапори кристалічної ґратниці ОЦК-стопу заліза з Хромом. 
Вони утворюють міцні ковалентні зв’язки з їхніми довкільними 

атомами металу і суттєво понижують рухливість атомів, що сприяє 

більшому деформаційному зміцненню криць. Про часткове розчи-
нення карбідної фази в ході розвиненої пластичної деформації про-
катаного заліза свідчать також дані роботи [18]. 
 Самоорганізовані зносостійкі покриття складаються з окремих 

шарів і є продуктом багаторазового нашарування на поверхні тертя 

мікровиступів металу, які утворюються в результаті адгезійної вза-
ємодії контактувальних тіл під час приробки вузлів тертя. Інтенси-
вна пластична деформація мікрооб’ємів металу, що нашаровуються 

на поверхні тертя, відбувається в умовах імпульсних високоенерге-
тичних впливів. Вона супроводжується подальшим розчиненням 

карбідної фази і насиченням металу Оксиґеном з робочого середо-

 

Рис. 9. Карта ізоліній просторового розподілу густини електронів з напра-
вленим вгору спіном монокристалічного гематиту α-Fe2O3. Ізолінії будува-
лися на площині (1120). Виділені на рисунку ізолінії відповідають таким 

значенням електронної густини: 1 — 0,007 е/Å3, 2 — 0,020 е/Å3, 3 — 

0,033 е/Å3, 4 — 0,046 е/Å3, 5 — 0,056 е/Å3. 

Fig. 9. The maps of isolines of spatial distribution of the electron density with 

upward electron spin for the monocrystalline hematite α-Fe2O3. Isolines were 

built in the plane (1120). Contours marked in figure correspond to the follow-
ing values of the electron density: 1—0.007 е/Å3, 2—0.020 е/Å3, 3—
0.033 е/Å3, 4—0.046 е/Å3, 5—0.056 е/Å3. 
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вища. При цьому атоми Карбону і Оксиґену в шарах тертя перева-
жно знаходяться в структурно дезорганізованих примежових обла-
стях зерен. Карбідна фаза на межах зерен поверхневих шарів тертя 

зникає, а атоми Карбону знаходяться в двох різних кристалострук-
турних позиціях, не утворюючи будь-яких хемічних сполук з ато-
мами вихідних металів. Частина з них, як і раніше, займає октапо-
ри ОЦК-стопу заліза з Хромом, але значна кількість атомів Карбону 

переходить в нові кристалоструктурні позиції, утворюючі разом з 

атомами Оксиґену і Феруму метастабільні атомові кластери Fe–O–
C. Ці кластери і їхні довкільні атоми Феруму та Хрому розділяють 

області зі пониженою електронною густиною. Наслідком чого є об-
межена участь валентних електронів у формуванні зв’язків між 

атомами кластерів і атомами металу, що оточують їх, і відносно ле-
гке їх руйнування при зсуві зерен вздовж меж. Легкому зсуву зерен 

вздовж меж також сприяє нестійкість по відношенню до зовнішніх 

деформацій міжатомових зв’язків, сформованих валентними 3d-
електронами атомів Феруму кластерів. Зі збільшенням ступеню де-
формації мікрооб’ємів металу, що нашаровуються на поверхні тер-
тя, зростає присутність в них атомів Оксиґену. Атоми Оксиґену, які 
не входять до складу метастабільних атомових кластерів Fe–O–C, 

утворюють в примежових областях зерен ультрадисперсну оксидну 

фазу α-Fe2О3. Вона легко руйнується з подальшим можливим роз-
чиненням при деформації зсувом. Це також робить межі зерен 

менш стійкими по відношенню до зовнішніх деформацій. Таким 

чином, накопичення під час нашарування металу на поверхні тертя 

в примежових областях зерен метастабільних атомових кластерів 

Fe–O–C і ультрадисперсної оксидної фази α-Fe2О3 дестабілізує стру-
ктуру меж зерен і може сприяти виникненню в шарах тертя дина-
мічних систем, механізм деформації яких пов’язаний з колектив-
ними формами руху дефектів кристалічної ґратниці. А у випадку 

коли інтенсивність зовнішніх імпульсних впливів є такою, що ко-
лективні форми руху дефектів кристалічної ґратниці не здатні за-
безпечити подальшу швидкісну деформацію металу шарів тертя, 
викликати перехід насичених Оксиґеном і Карбоном ультрадиспер-
сних систем в квазирідкий структурно нестійкий стан, за якого ре-
алізується їхня гідродинамічна течія без втрати суцільности та фо-
рмується кристалоаморфний наноструктурований матеріял. 

4. ВИСНОВКИ 

Перехід у водно-повітряному середовищі пари тертя криця 

130Х17–криця 20Х13 в стаціонарний режим роботи з мінімальни-
ми зносом і коефіцієнтом тертя відбувається завдяки самоорганіза-
ції на поверхнях контакту обох тіл зносостійких наддрібнодисперс-
них покриттів в кількості, достатній для повного екранування в 
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процесі роботи деформованого вихідного металу. Ці покриття утво-
рені з якісно нового наддрібнозернистого матеріялу, який може мі-
стити до 25 ат.% Оксиґену та Карбону. 
 Самоорганізовані зносостійкі покриття складаються з окремих 

шарів і є продуктом багаторазового нашарування на поверхні тертя 

мікровиступів металу, які утворюються в результаті адгезійної вза-
ємодії контактувальних тіл під час приробки вузлів тертя. 
 Інтенсивна пластична деформація мікрооб’ємів металу, що на-
шаровуються на поверхні тертя, супроводжується розчиненням ка-
рбідної фази і насиченням металу Оксиґеном з робочого середовища 

за рахунок термомеханічної деструкції молекул води в місцях кон-
такту мікровиступів. Переважна частина атомів Оксиґену і атоми 

Карбону розчинених карбідів знаходяться в шарах тертя в структу-
рно дезорганізованих примежових областях зерен у вигляді твердо-
го розчину. 
 Атоми Карбону на межах зерен деформованого вихідного металу 

перебувають в двох кристалоструктурних позиціях, займаючи ок-
тапори ОЦК-стопу заліза з Хромом і утворюючи дисперсну карбідну 

фазу типу (Cr, Fe)7C3. В примежових областях зерен поверхневих 

шарів тертя дрібнодисперсна карбідна фаза (Cr, Fe)7C3 зникає, а 

атоми Карбону переходять в нові кристалоструктурні позиції, 

утворюючі разом з атомами Феруму і Оксиґену метастабільні ато-
мові кластери Fe–O–C, які представляють собою октапору, в центрі 
якої знаходиться Оксиґен, а два атоми Феруму на вершинах замі-
щені атомами Карбону. 
 Атоми Карбону, що займають в примежових областях зерен ок-
тапори ОЦК-стопу заліза з Хромом, утворюють міцні ковалентні 
зв’язки з їхніми довкільними атомами металу. Вони понижують 

рухливість атомів і збільшують деформаційне зміцнення металу. 
Метастабільні атомові кластери Fe–O–C і їхні довкільні атоми ме-
талу розділяють області з пониженою електронною густиною. Нас-
лідком цього є обмежена участь валентних електронів у формуванні 
зв’язків між атомами кластерів і атомами металу, що оточують їх, і 
відносно легке їх руйнування при зсуві зерен вздовж меж. Легкому 

зсуву зерен вздовж меж також сприяє нестійкість по відношенню до 

зовнішніх деформацій міжатомових зв’язків, сформованих валент-
ними 3d-електронами атомів Феруму кластерів. Атоми Оксиґену, 
які не входять до складу метастабільних атомових кластерів Fe–O–
C, утворюють в примежових областях зерен ультрадисперсну окси-
дну фазу α-Fe2О3. Вона легко руйнується з подальшим можливим 

розчиненням при деформації зсувом. Це також робить межі зерен 

менш стійкими по відношенню до зовнішніх деформацій. 
 Накопичення під час нашарування металу на поверхні тертя в 

примежових областях зерен метастабільних атомових кластерів 

Fe–O–C і ультрадисперсної оксидної фази α-Fe2О3 дестабілізує стру-
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ктуру меж зерен і може сприяти виникненню в шарах тертя дина-
мічних систем, механізм деформації яких пов’язаний з колектив-
ними формами руху дефектів кристалічної ґратниці. А у випадку, 
коли інтенсивність зовнішніх імпульсних впливів є такою, що ко-
лективні форми руху дефектів кристалічної ґратниці не здатні за-
безпечити подальшу швидкісну деформацію металу шарів тертя, 
викликати перехід насичених Оксиґеном і Карбоном ультрадиспер-
сних систем у квазирідкий структурно нестійкий стан, при якому 

реалізується їхня гідродинамічна течія без втрати суцільности та 

формується кристалоаморфний наноструктурований матеріял. 

 Автор роботи висловлює велику подяку за допомогу в проведенні 
експериментів методами Оже-електронної спектроскопії О. Д. Смі-
яну і спектроскопії втрати енергії розсіяних електронів О. І. Кова-
льову. 

ЦИТОВАНА ЛІТЕРАТУРА 

1. Д. Бриггс, М. П. Сих, Анализ поверхности методами оже- и рентгеновской 

фотоэлектронной спектроскопии (Москва: Мир: 1987). 
2. А. И. Ковалев, Г. В. Щербединский, Современные методы исследования 

поверхности металлов и сплавов (Москва: Металлургия: 1989). 
3. А. И. Ковалев, В. П. Мишина, Г. В. Щербединский, Металлофизика, 9, 

№ 3: 112 (1987). 
4. D. Singh, Plane Waves, Pseudopotentials and LAPW Method (Kluwer Academ-

ic: 1994). 
5. J. P. Perdew, S. Burke, and M. Ernzerhof, Phys. Rev. Let., 77, No. 18: 3865 

(1996). 
6. P. Blaha, K. Schwarz, G. K. Madsen, D. Kvasnicka, and J. Luits, WIEN2k, An 

Augmented Plane Wave + Local Orbitals Program for Calculation Crystal Prop-
erties (Techn. Universitat Wien: 2001); ISBN 3-9501031-1-2. 

7. М. А. Коняева, Н. И. Медведева, Физика твёрдого тела, 51, № 10: 1965 

(2009). 
8. J. P. Bouchard, Annales de Chimie, 2: 353 (1967). 
9. R. L. Blake, R E. Nessevick, T. Zoltai, and L. W. Finger, American Mineralo-

gist, 51: 123 (1966). 
10. Y. Sato and S. Akimoto, J. Applied Phys., 50, No. 8: 5285 (2009). 
11. R. S. Knox and A. Gold, Symmetry in the Solid State (New York: W. A. Benja-

min Inc.: 1964). 
12. G. Rollmann, A. Rohrbach, P. Entel, and J. Hafner, Phys. Rev. B, 69: 165107 

(2004). 
13. М. А. Сукманова, С. И. Курганский, Конденсированные среды и межфазные 

границы, 20, № 1: 115 (2018). 
14. L. Pauling and S. B. Hendricks, J. American Chemical Society, 47, No. 3: 781 

(1925). 
15. L. W. Finger and R. M. Hazen, J. Applied Phys., 51, No. 10: 5362 (1980). 
16. A. Kokalj, Comp. Mater. Sci., 28: 155 (2003). 
17. А. В. Литвинов, В. А. Шабашов, К. А. Козлов, Н. Ф. Вильданова, 



44 В. В. ТИХОНОВИЧ 

В. В. Сагарадзе, Неорганические материалы, 45, № 9: 1096 (2009). 
18. В. В. Тихонович, Металлофиз. новейшие технол., 38, № 6: 763 (2016). 

REFERENCES 

1. D. Briggs and M. P. Seah, Analiz Poverkhnosti Metodami Ozhe- i Rent-
genovskoy Fotoelektronnoy Spektroskopii [Surface Analysis by Auger and X-
Ray Photoelectron Spectroscopy] (Moscow: Mir: 1987) (Russian translation). 

2. A. I. Kovalev and G. V. Shcherbedinskiy, Sovremennyye Metody Issledovaniya 

Poverkhnosti Metallov i Splavov [Modern Methods for Studying the Surface of 

Metals and Alloys] (Moscow: Metallurgiya: 1989) (in Russian). 
3. A. I. Kovalev, V. P. Mishina, and G. V. Shcherbedinskiy, Metallofizika, 9, 

No. 3: 112 (1987) (in Russian). 
4. D. Singh, Plane Waves, Psevdopotentials and LAPW Method (Kluwer Academ-

ic: 1994). 
5. J. P. Perdew, S. Burke, and M. Ernzerhof, Phys. Rev. Let., 77, No. 18: 3865 

(1996). 
6. P. Blaha, K. Schwarz, G. K. Madsen, D. Kvasnicka, and J. Luits, WIEN2k, An 

Augmented Plane Wave + Local Orbitals Program for Calculation Crystal Prop-
erties (Techn. Universitat Wien: 2001); ISBN 3-9501031-1-2. 

7. M. A. Konyaeva and N. I. Medvedeva, Fizika Tverdogo Tela, 51, No. 10: 1965 

(2009) (in Russian). 
8. J. P. Bouchard, Annales de Chimie, 2: 353 (1967). 
9. R. L. Blake, R. E. Nessevick, T. Zoltai, and L. W. Finger, American Mineralo-

gist, 51: 123 (1966). 
10. Y. Sato and S. Akimoto, J. Applied Phys., 50, No. 8: 5285 (2009). 
11. R. S. Knox and A. Gold, Symmetry in the Solid State (New York: 

W. A. Benjamin Inc.: 1964). 
12. G. Rollmann, A. Rohrbach, P. Entel, and J. Hafner, Phys. Rev. B, 69: 165107 

(2004). 
13. M. A. Sukmanova and S. I. Kurganskiy, Kondensirovannyye Sredy i Mezh-

faznyye Granitsy, 20, No. 1: 115 (2018) (in Russian). 
14. L. Pauling and S. B. Hendricks, J. American Chemical Society, 47, No. 3: 781 

(1925). 
15. L. W. Finger and R. M. Hazen, J. Applied Phys., 51, No. 10: 5362 (1980). 
16. A. Kokalj, Comp. Mater. Sci., 28: 155 (2003). 
17. A. V. Litvinov, V. A. Shabashov, K. A. Kozlov, N. F. Vil’danova, and 

V. V. Sagaradze, Neorganicheskie Materialy, 45, No. 9: 1096 (2009) (in Rus-
sian). 

18. V. V. Tykhonovych, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 38, No. 6: 763 (2016) (in 

Russian). 

https://doi.org/10.1007/978-1-4757-2312-0
https://doi.org/10.1007/978-1-4757-2312-0
https://doi.org/10.1103/PhysRevLett.77.3865
https://doi.org/10.1103/PhysRevLett.77.3865
https://doi.org/10.1063/1.326625
https://doi.org/10.1103/PhysRevB.69.165107
https://doi.org/10.1103/PhysRevB.69.165107
https://doi.org/10.17308/kcmf.2018.20/482
https://doi.org/10.17308/kcmf.2018.20/482
https://doi.org/10.1021/ja01680a027
https://doi.org/10.1021/ja01680a027
https://doi.org/10.1063/1.327451
https://doi.org/10.1016/S0927-0256(03)00104-6
https://doi.org/10.15407/mfint.38.06.0763
https://doi.org/10.15407/mfint.38.06.0763


45 

 

PACS numbers: 61.72.Ff, 65.40.De, 68.35.Np, 68.55.Ln, 68.60.Bs, 81.15.-z, 82.40.Ck 

Адгезія електроіскрових хромових покриттів на крицевих 

деталях 

Н. В. Зайцева, Д. С. Герцрикен, Ю. О. Вронська, М. І. Савчук  

Інститут металофізики ім. Г. В. Курдюмова НАН України, 
бульв. Академіка Вернадського, 36, 
03142 Київ, Україна 

Досліджено адгезію електроіскрових хромових покриттів на деталях із 

криці 30ХГСА. Показано, що адгезія покриттів залежить від внутрішніх 

напружень різної природи, викликаних ріжницею коефіцієнтів терміч-
ного розширення контактувальних матеріялів, невідповідністю криста-
лічних ґратниць покриття та підкладинки, що породжують напруження 

невідповідности, та наявністю в покритті та підкладинці дефектів струк-
тури. 

Ключові слова: криця, хром, покриття, електроіскрове леґування, адге-
зія, напруження, дефекти. 

The adhesion of electric-spark chromium coatings on 30ХГСA steel parts is 

studied. As shown, the adhesion of coatings depends on internal stresses of 

different nature: the difference of coefficients of thermal expansion of con-
tact materials, mismatch of crystal lattices of the coating and substrate, gen-
erating mismatch stresses, and the presence of structural defects in the coat-
ing and substrate. 

Key words: steel, chromium, coating, electric-spark alloying, adhesion, 

stress, defects. 
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1. ВСТУП 

Поверхня деталів із криці 30ХГСА після електроерозійного оброб-
лення має характерну для електроіскрових покриттів структуру, 
що складається з електроерозійних кратерів з відносно рівним дном 

та отоплених ділянок між ними. По всьому полю зору, зокрема на 

рівних ділянках, спостерігається розсип дисперсних частинок ве-
личиною 1–3 мкм. Однак були також виявлені великі, розмірами до 

40 мкм окремі частинки, іноді доволі правильної форми. Величина 

розмірів електроерозійних кратерів залежить від режиму нанесен-
ня та матеріялу леґувальної електроди. В розглянутих випадках 

вона становить 20–50 мкм. Співвідношення площин поверхні, що 

містить кратери та отоплених ділянок приблизно паритетні. Трі-
щин на поверхні електроіскрових покриттів мало. Загалом вони ро-
зташовуються в тонких, товщиною 1–2 мкм, окисних плівках, які є 

дуже крихкими та розкришуються навіть під уколом індентора мі-
кротвердоміра, виявляючи під собою блискучу гладеньку поверх-
ню. Шерсткість поверхні покриттів варіюється від 0,4 мкм до 

1,35 мкм (рис. 1). 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Основні дослідження проведено на зразках із криці 30ХГСА із еле-
ктроіскровими покриттями хромом. Покриття наносилися повіт-
рям на промисловій установці ЕЛФА-541. Режими леґування наве-
дено у табл. 1. 
 Хром є одним з елементів, що найбільш використовуються для 

 

Рис. 1. Структура поверхні електроіскрових хромових покриттів на криці 
30ХГСА. 

Fig. 1. Structure of the surface of electric-spark chromium coatings on steel 
30ХГСА. 
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електроіскрового леґування крицевих деталів. Він утворює із залі-
зом безперервний ряд твердих розчинів, має майже однакову із за-
лізом густину, температуру топлення та коефіцієнт теплового роз-
ширення. Ці особливості забезпечують хорошу міжфазну міцність 

покриття основного матеріялу. 
 Вимірювання значень мікротвердости проводилися по поверхні 
покриттів і торцевих шліфах на приладі ПМТ-3 з таким наванта-
женням, щоб глибина відбитка була не більше 1/3 товщини пок-
риття. 
 Поверхню електроіскрових покриттів досліджували в растрово-
му електронному мікроскопі TESLA-BS-300 з рентґенівським енер-
годисперсійним спектрометром Link Analytical. Дослідження роз-
поділу основних леґувальних елементів проводили як у площинах 

покриття та перехідного шару (Link-860-2, за допомогою якого оде-
ржували спектри присутніх елементів), так і на поперечному шліфі 
(CAMECA-MS-46), що дало змогу одержати концентраційний роз-
поділ елементів по глибині досліджуваних шарів, застосовуючи ло-
кальну рентґеноспектральну аналізу. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Електроіскрове леґування приводить до появи в поверхневих ша-
рах високодисперсної багатошарової системи, що являє собою вла-
сне покриття товщиною у 10–15 мкм, та перехідну зону між пок-
риттям і крицевою матрицею. Товщина перехідної зони, зазвичай, 
вдвічі більша за товщину покриття. 
 В свою чергу покриття складається з двох твердих розчинів. 
Один з них починає формуватися з першими розтопленими крап-
лями матеріялу леґувальної катоди, що переносяться, та склада-
ється з кристалів на основі α-заліза. З насиченням поверхні леґува-
льною речовиною починає формуватися другий твердий розчин, але 

вже на основі матеріялу катоди. Між цими двома розчинами фор-
мується прошарок інтерметалідів основних леґувальних елементів, 
а також елементів зв’язку леґувальних електрод. Так, власне в 

хромових покриттях, а також у повторно леґованих Купрумом та 

Алюмінієм хромових покриттях спостерігався інтерметалід σ-FeCr, 
в покриттях на основі нітриду Титану — TiAl3 та CrMn3, в покрит-

ТАБЛИЦЯ 1. Режим леґування хромових покриттів на криці 30ХГСА. 

TABLE 1. Alloying mode of chromium coatings on steel 30ХГСА. 

Електрода N режиму I, A C, мкФ f, Гц v, мм/хв. 

Cr 1 12,8 0,68 66 80 
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тях на основі карбіду Титану — γ-Cr2Ti. 
 В тонкому приповерхневому шарі глибиною до 4 мкм розташо-
вуються оксиди та нітриди як результат взаємодії основних хеміч-
них елементів з компонентами атмосфери. В глибших прошарках 

покриття, окрім інтерметалідів, розташовуються карбіди та силі-
циди, утворення яких пов’язано з дифузією Силіцію та Карбону із 

крицевої матриці [1]. Склад та кількість цих фаз залежать від мате-
ріялу електроди, яким леґують поверхню криці 30ХГСА. 
 Перехідна зона, яку ще називають дифузійною, формується в 

процесі електроіскрового леґування під дією ґрадієнтів температур 

і концентрацій, електромагнетних потоків та напружень, що вини-
кають внаслідок леґування. Саме в ній відбуваються всі процеси 

масоперенесення, появи напружень та їхніх релаксацій, що врешті 
й створюють леґованою електроерозійною методою шар, який до 

того ж має певні відмінні властивості та характеристики. 
 Електроерозійний вплив, тобто «тепловий удар», приводить до 

утворення на поверхні, що оброблюється, великої кількости вакан-
сій, потоки яких направлені всередину матеріялу, при цьому ство-
рюючи умови для дифузії як елементів покриття вглиб, так і елеме-

 

Рис. 2. Розподіл по глибині леґованого шару електроіскрових хромових 

покриттів основних леґувальних елементів. 

Fig. 2. Depth distribution of the alloyed layer of electric-spark chromium 

coatings of the main alloying elements. 
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нтів матриці в покриття (рис. 2). 
 Проникнення елементів матеріялу леґувальної електроди в мат-
рицю, а Силіцію, Карбону та Манґану — в покриття підтверджує 

вакансійний механізм масоперенесення в системі, що утворюється. 
 Істотну роль у формуванні покриттів належної якости відіграє 

структура оброблюваної крицевої підкладинки. Помічено, що де-
фектність структури матриці, тобто наявність в ній тріщин, пор, 

неметалевих включень чи окремих великих частинок, приводить до 

появи дефекту на поверхні покриття. При цьому розміри дефектів 

матриці ніби «проєктуються» на покриття, зберігаючи свої розміри 

(рис. 3). 
 Очевидно, в даному випадку відбувається зміна густини елект-
ромагнетного поля, а також порушується суцільність потоків вака-
нсій і дифузійних потоків. Підвищене пороутворення в ділянці між 

дефектами покриття та матриці пов’язано з гальмуванням потоків 

вакансій на дефекті матриці та злиття їх у пори. 
 Однією з важливих характеристик покриттів є не лише їхня як-
ість, а й міцність зчеплення (адгезія) покриття з поверхнею крице-
вого деталю. Жорсткі умови впливу на поверхню деталів, тобто час 

впливу 10−3
 с та швидкість відводу тепла 1000 К/с, приводять до 

виникнення в доволі тонкому поверхневому шарі (до 100 мкм) вну-
трішніх напружень різної природи [2]. Чим вищі адгезійні власти-
вості покриттів, тим менша величина напружень на межі контакту. 
 Поява внутрішніх напружень в гетеросистемах зумовлена в осно-

 

Рис. 3. Дефекти електроіскрових хромових покриттів на криці 30ХГСА. 

Fig. 3. Defects in electric-spark chromium coatings on steel 30 ХГСА. 
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вному наступними чинниками: ріжницею коефіцієнтів термічного 

розширення контактувальних матеріялів, які викликають терміч-
не розширення; невідповідністю кристалічних ґратниць покриття 

та підкладинки, що породжують напруження невідповідности t; 

наявністю в покритті та підкладинці дефектів структури. 
 Показано [1], що за адгезію електроіскрових хромових покриттів 

відповідають, в основному, якість структури крицевої матриці та 

властивості першого ОЦК-твердого розчину, які утворюються в об-
ласті сполучення покриття та перехідного шару крицевої матриці. 
 При охолодженні системи до кімнатної температури в ній вини-
кають термічні напруження, внаслідок ріжниці коефіцієнтів тер-
мічного розширення контактувальних матеріялів [2]. Відповідно до 

[3] в електроіскрових хромових покриттях за відсутности процесів 

релаксації можуть виникати термічні напруження f величиною 

3,5⋅106
 Н/м2. Однак розрахунки було виконано в наближенні рівно-

важної термодинаміки, а для реальних термодинамічно відкритих 

систем необхідно враховувати велику кількість неврахованих у [3] 
чинників, що впливають на формування структури леґованого ша-
ру. Оцінка остаточних термічних напружень за формулою Стоуні 
[10] для випадків тонких плівок товщиною у 10–15 мкм, що значно 

менша за товщину підкладинки (3000 мкм), і за майже однакових 

модулів пружности покриття та Ехрому = 183–235 ГПа, Екриці = 183–
223 ГПа, свідчать, що ступінь однорідної деформації у плівці приб-
лизно дорівнює 

 εпокр. ≅ −ft ≅ −f. (1) 

 В розглянутому випадку залежність ступеня деформації ε у плів-
ці та радіюса кривини системи χ, що вигинається під дією моментів 

сил, прикладених до плівки та підкладинки, має вигляд: 

 ε = χ
2
1

пл.
2

,
6

d

d
 (2) 

де d1, d2 — моменти сил, прикладені до плівки та підкладинки. 
 Радіюс кривини χ, знак якого визначається знаком невідповідно-
сти t, задається формулою: 

 
+

χ = 1 26 ( )
,

ft d d

Г
 (3) 
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 = + + + +
3 3

2 21 2
1 2 1 2
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 З урахуванням d1 << d2 і S = Eпл./Eпідкл. = 1 знайдемо з (1), що εпо-
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кр. = 0,01⋅102
 Н/м2. Це значно менше значень термічних напружень 

— 107
 Н/м2, що приводять до механічного руйнування подібних ге-

теросистем [2]. Таким чином, в нашому випадку наявність терміч-
них напружень не відіграє суттєвого значення у формуванні адге-
зійних властивостей покриття. 
 Ріжниця коефіцієнтів термічного розширення не єдина причина 

виникнення внутрішніх напружень в гетеросистемі. Не менш важ-
ливим є невідповідність кристалічних ґратниць покриття та підк-
ладинки. З формуванням покриття за відсутности підкладинки має 

виникнути кристалічна ґратниця з рівновісною відстанню між ато-
мами А*. Однак наявність сил зв’язку на межі поділу з підкладин-
кою приводить до деформації покриття та підкладинки, в результаті 
чого міжатомові відстані стають однаковими, тобто при z = 0 маємо: 

 1 2
покр. підкл.(1 ) (1 ), де , , .ij ijА А i j x y+ ε = + ε =  (5) 

Звідси випливає, що стрибок деформації на межі поділу при Апокр. та 

Апідкл., які не надто різняться, 

 
2 1

1 2
1
1

i i
ij ij i

a a
f

a

−
ε − ε = = − , (6) 

не залежить від координат x та y. Величина f (невідповідности па-
раметрів ґратниць), тобто поверхнева несумісність деформацій на 

межі поділу, є причиною виникнення напружень невідповідности. 
 У випадку чистих заліза та хрому спостерігається погана адгезія 

при одержанні електроіскрового покриття [4]. В нашому випадку, 

коли в системі наявні інші елементи з’являється можливість фор-
мування твердого розчину з таким параметром ґратниці, за якого 

напруження невідповідности будуть меншими. 
 Відомо [5], що атоми різних елементів при розчиненні в α-залізі 
по-різному впливають на величину постійної його атомової ґратни-
ці. Так, Хром і Манґан мають більший, ніж у Феруму, атомовий ра-
діюс, і збільшують параметер ґратниці α-заліза (табл. 2). 
 Силіцій з меншим за Ферум атомовим радіюсом відповідно зме-
ншує параметер залізної ґратниці. Тому в умовах термодинамічно 

відкритої системи, якою є покриття, що формується, додавання 

Силіцію в твердий розчин 1 приводить до зменшення напружень 

ТАБЛИЦЯ 2. Атомові радіюси елементів. 

TABLE 2. Atomic radii of elements. 

A Fe Cr Mn Si 

RA 1,239 1,246 1,365 1,29 
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невідповідности та покращенню адгезії покриття. Цим можна по-
яснити відсутність видимої дифузії Манґану в покриття та в пере-
хідний шар (рис. 2) при електроіскровому леґуванні поверхні криці 
30ХГСА Хромом [1]. 
 У всіх розглянутих нами випадках леґування поверхні криці 
30ХГСА в перехідному шарі виявлено високолеґований метастабі-
льний аустеніт, що має підвищену здатність до розчинення більшої 
кількости елементів проникнення та заміщення і, відповідно, може 

істотно змінювати параметер своєї ґратниці. Окрім розглянутих 

фаз у перехідному шарі також утворюються силіциди, карбіди та 

інтерметаліди, склад яких дещо відрізняється від складу цих же 

фаз у покритті [1]. 

4. ВИСНОВКИ 

Адгезія (міцність зчеплення покриття з поверхнею крицевого дета-
лю) електроіскрових хромових покриттів на криці 30ХГСА в осно-
вному залежить від якости структури крицевої матриці та власти-
востей першого ОЦК-твердого розчину, який утворюється в області 
сполучення покриття та перехідного шару крицевої матриці. 
 У випадку електроіскрових хромових покриттів на криці 
30ХГСА наявність термічних напружень, які значно менше зна-
чень термічних напружень (107

 Н/м2), що приводять до механічного 

руйнування подібних гетеросистем, та додавання Силіцію в твер-
дий розчин 1 приводить до зменшення напружень невідповідности 

кристалічних ґратниць покриття та підкладинки, не відіграють іс-
тотного значення у формуванні адгезійних властивостей покриття. 
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PACS numbers: 61.05.cp, 66.30.Lw, 68.35.Fx, 68.55.Ln, 81.15.Cd, 82.80.Ms 

Effect of Layers’ Inversion on Thermally Induced Diffusion 

in Thin Ni/Ti Films 

A. K. Orlov, I. O. Kruhlov, I. E. Kotenko*, and S. M. Voloshko  
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 31 Nauky Ave., 
 03028 Kyiv, Ukraine 

In this study, bilayer thin films with different layers’ order, Ni/Ti/Si (100) 

and Ti/Ni/Si (100), are prepared by magnetron sputtering at room tempera-
ture followed by the thermal annealing in a vacuum in the temperature range 

from 400°C to 600°C for 1 h. The combination of XRD and SIMS techniques is 

used to investigate the effect of the layers’ inverse arrangement on the crys-
talline structure, phase formation and elemental composition upon thermal 
treatment. As revealed, the annealing of the Ni/Ti bilayer leads to the diffu-
sion of Ti atoms through the Ni grain boundaries towards the outer surface. 
For the case of Ti/Ni bilayer, interdiffusion between Ni and Ti is not detected 

upon heat treatment, whereas the thermally induced diffusion between Ni 
and substrate resulted in the formation of NiSi silicides is revealed. The like-
ly structural and thermodynamic reasons for such behaviour are discussed. 

Key words: thin films, NiTi, diffusion, thermal annealing, solid-state reac-
tions. 

У даному дослідженні двошарові тонкі плівки з різним порядком шарів, 
— Ni/Ti/Si (100) і Ti/Ni/Si (100), — було одержано методою магнетронно-
го осадження за кімнатної температури з подальшим термічним відпалом 

у вакуумі в температурному інтервалі від 400°C до 600°C упродовж 1 год. 

З метою дослідження впливу інверсії розташування шарів на кристалічну 

 
Corresponding author: Andriy Kostyantynovych Orlov 
E-mail: orlov@kpm.kpi.ua 
 
Citation: A. K. Orlov, I. O. Kruhlov, I. E. Kotenko, and S. M. Voloshko, Effect of Lay-
ers’ Inversion on Thermally Induced Diffusion in Thin Ni/Ti Films, Metallofiz. 
Noveishie Tekhnol., 45, No. 1: 55–63 (2023). DOI: 10.15407/mfint.45.01.0055 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2023, vol. 45, No. 1, pp. 55–63 
https://doi.org/10.15407/mfint.45.01.0055 
Reprints available directly from the publisher 

 2023 Publishing House ‘Akademperiodyka’,  
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.45.01.0055
https://doi.org/10.15407/mfint.45.01.0055


56 A. K. ORLOV, I. O. KRUHLOV, I. E. KOTENKO, and S. M. VOLOSHKO 

структуру, фазоутворення та хемічний склад після термічного оброблен-
ня застосовано комбінацію метод РСФА і ВІМС. Виявлено, що відпал 

двошарової системи Ni/Ti зумовлює дифузію атомів Ti через шар Ni за 

зерномежовим механізмом до зовнішньої поверхні. У випадку системи 

Ti/Ni дифузійна взаємодія між Ni і Ti під час термічного оброблення від-
сутня, тоді як термічно індукована дифузія між Ni і підкладинкою при-
водить до утворення силіцидів NiSi. Обговорюються ймовірні структурні 
та термодинамічні причини такої поведінки. 

Ключові слова: тонкі плівки, NiTi, дифузія, термічний відпал, твердоті-
льні реакції. 

(Received October 4, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

NiTi is one of the most well-known representatives of shape memory 

alloys (SMA) which are widely applied in biomedicine [1]. However, the 

set of unique properties of NiTi alloys such as large recoverable strain, 

high work output and good corrosion resistance enables their high po-
tential of application in micro- and nanoelectromechanical systems 

(MEMS and NEMS) as thin-film actuators and sensors [2]. Besides, the 

annealing of Ni–Ti thin-film system is one of the routes to form Ni sili-
cides [3, 4], which are widely used in silicon integrated circuit devices 

due to their high electrical conductivity, temperature stability, and 

corrosion resistance [5]. 
 To achieve the desired functional properties, NiTi thin films are 

conventionally fabricated by physical vapour deposition (e.g., by mag-
netron sputtering) of equiatomic alloy from a high-purity NiTi target 

[6]. An alternative approach is the sequential deposition of Ni and Ti 
separated metal layers followed by their thermally induced diffusion 

intermixing and formation of intermetallic phases. One of the ad-
vantages of the alternately deposited Ni and Ti layers is connected with 

the appearing of the shape memory effect at a lower annealing temper-
ature as compared with annealed NiTi alloy thin films [7], which are 

usually condensed in an amorphous state during PVD growth. Fur-
thermore, the deposition of Ni/Ti layered stacks with separate metal 
layers promotes the formation of fine grain microstructure even being 

heated to high temperatures [8]. It also enables better control over the 

chemical composition and in-depth homogeneity [9] of the final prod-
uct as compared with the conventional NiTi alloy deposition as well. 
 As worth noting, during the synthesis of the Ni/Ti layered thin 

films, the sequence of deposited layers could strongly affect the ther-
mally induced structural phase transitions and consequently the func-
tional properties of the system. Depending on the application scope, 
the order of Ni and Ti layers deposition could vary, while there is no 

https://doi.org/10.2174/1876402908666161102151453
https://doi.org/10.1016/0966-9795(95)98929-3
https://doi.org/10.1177%2F1464420715622494
https://doi.org/10.1016/j.stam.2005.05.006
https://doi.org/10.1016/S1359-6454(00)00189-0
https://doi.org/10.1016/S0921-5093(99)00402-5
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widely accepted regularity on the metals’ arrangement. Sometimes, Ni 
is applied as a top layer material and Ti as a bottom layer [9–11], while, 

in other studies, the inverse layers configuration with Ti as a top and 

Ni as a bottom layer is successfully utilized [12–14]. However, for the 

authors’ best knowledge, the effect of the Ni and Ti layer alteration on 

the diffusion-controlled reactions and structural phase formation has 

not been studied directly yet. 
 Therefore, this study is aimed to reveal the influence of the deposit-
ed layers sequence on the features of diffusion, phase formation and 

chemical elements depth distribution in the thin Ni/Ti/Sub. and 

Ti/Ni/Sub. films annealed in the temperature range from 400°C to 

600°C in a vacuum (10−3
 Pa). 

2. METHODS AND OBJECT 

Two series of bilayer thin films with inverse order of layers, namely 

Ni/Ti/Sub. and Ti/Ni/Sub. (which will be referred to as Ni/Ti and 

Ti/Ni, respectively, in the following text), were prepared by magne-
tron sputtering onto Si (100) substrate from high-purity targets at 

room temperature. The thickness of layers was adjusted to 100 nm and 

400 nm and was controlled using the quartz microbalance. Before the 

deposition, substrates were subjected to standard RCA cleaning proce-
dure. After the deposition, thin films were annealed in a vacuum of 

10−3
 Pa in the temperature range from 400°C to 600°C for 1 hour using 

a heating rate of about 2°C/s. The temperature upon annealing was 

measured using the K-type thermocouple mounted at the samples’ sur-
face. 
 For phase identification and structural characterization, XRD 

measurement was accomplished in θ–2θ scanning geometry on a 

Rigaku ULTIMA IV diffractometer equipped with 1.5405 Å (CuKα) x-
ray source. XRD patterns were recorded at room temperature under 

the similar conditions for all samples. An average crystallite size in 

thin films was estimated using Scherrer’s equation [15] by determin-
ing the broadening of the diffraction lines using Gaussian approxima-
tion. It should be noted that the applied approach did not consider the 

microstrains in the crystal, which could also contribute to the diffrac-
tion peak broadening. 
 Chemical elements distribution was studied by secondary ion mass 

spectrometry (SIMS) technique at MC-7201M device. Primary beam of 

Ar+
 ions with 10 keV-energy was applied for the etching, while the dis-

charge current of the gun was of 0.4 mA, current density was of 

2 µA/mm2, and the basic pressure in the chamber was of 5.5⋅10−5
 Pa. In 

addition to the primary components of the film, the distribution of C12
 

and O16
 light impurities secondary ions through the stack depth was 

also obtained. 
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3. EXPERIMENTAL RESULTS 

Figure 1, a shows the θ–2θ XRD scans of the Ni/Ti bilayer films after 

deposition and annealing in vacuum in the temperature range of 400–
600°C for 1 h. For the as-deposited Ni/Ti, two peaks are clearly seen at 

44.62° and 52.06° diffraction angles, corresponding to the (111) and 

(200) fundamental peaks of face-centred cubic (f.c.c.) Ni phase. The 

absence of diffraction peaks from Ti layer most likely indicates its 

amorphous structure as formed at the deposition stage, which has been 

already observed in other studies [16]. 
 Annealing in vacuum at 400°C does not induce the change of the 

phase composition of the system, the diffraction pattern looks very 

similar to the one obtained from as-deposited film. The phase composi-
tion of the Ni/Ti film remains unchanged even after the higher tem-
peratures of 500°C and 600°C were applied. The only difference be-
tween the diffraction scans is observed in the slight redistribution of 

integral intensity of the Ni (111) and (200) diffraction peaks fixed for 

 
 

a b 

Fig. 1. XRD scans of thin Ni/Ti (a) and Ti/Ni (b) films after deposition and 

annealing in a vacuum at 400°C, 500°C and 600°C for 1 h. 
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the higher temperatures as compared to the 400°C annealing. 
 The as-deposited Ti/Ni film demonstrates the similar diffraction 

spectrum to the one observed for Ni/Ti sample (Fig. 1, b). However, the 

following annealing at 400°C leads to the emergence of a new set of dif-
fraction peaks, in addition to the already existing Ni lines. The new 

peaks appear at 45.91°, 47.42°, and 56.37° diffraction angles that fit 

well to the (112), (211) and (013) peaks of orthorhombic NiSi silicide 

phase. This means that even a relatively low annealing temperature of 

400°C is enough for the interdiffusion between Ni and Si resulting in 

the formation of the Ni monosilicide (the enthalpy of NiSi formation is 

−42,4 kJ/mole [17]). As worth to note, the formation of NiSi ortho-
rhombic silicide is usually observed at higher annealing temperatures 

[18]. However, for the case of thin films, the activation energies are 

particularly lower compared to the bulk materials and the phase tran-
sitions are traditionally taking place at much lower temperatures than 

it could be expected from the corresponding binary diagrams. When 

the heat treatment temperature rises to 500°C, the NiSi silicide phase 

is further developed that is evidenced in the arising of new peaks (101), 

(002), (200), (102), (210), (103), (020) corresponding to the ortho-
rhombic NiSi crystal structure. Simultaneously, the diffraction peaks 

from Ni vanish, indicating that the metal layer has been completely 

consumed in reaction with the Si substrate. Ultimately, there are no 

noticeable changes seen in the phase composition of the Ti/Ni sample 

when the temperature is further increased up to 600°C. 
 The values of Ni lattice constant (Fig. 2, a) are close for the as-
deposited Ni/Ti and Ti/Ni films and are of ≈ 0.351 nm. Annealing at 

400°C induces the slight drop of the Ni lattice constant to ≈ 0.350 nm 

for both thin-film systems, which is likely associated with the anneal-
ing of structural defects and relaxation of residual stresses formed at 

the deposition stage. For higher temperatures (> 400°C), only data for 

Ni/Ti bilayer are given due to the absence of Ni peaks on the XRD 

scans of Ti/Ni film caused by the appearance of silicides. It can be seen 

(Fig. 2, a) that annealing of Ni/Ti film at elevated temperatures of 

500–600°C leads to the return of Ni lattice parameter to its initial val-
ue, which is most likely associated with the thermal expansion of Ni 
[19]. 
 Figure 2, b shows the change of Ni crystallite size as a function of 

annealing temperature. The crystallite size (or coherence length) has 

been evaluated from the value of the full width at half maximum of Ni 
(200) diffraction pike using the Scherrer equation [20]. The typical 
grain recrystallization behaviour is observed during thermal anneal-
ing evidenced in the increase of the Ni crystallite size from 12–13 nm 

to 32–36 nm for both Ni/Ti and Ti/Ni samples. It should be noted that 

the increase of annealing temperature from 400°C to 500–600°C does 

not affect the average crystallite size that remains in the range of 30–

https://doi.org/10.1021/cr00102a003
https://doi.org/10.1016/B978-0-12-824527-9.00001-0
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35 nm. 
 The change of initial layers configuration causes some difference of 

fundamental peak intensities of Ni phase. For instance, when Ni is de-
posited as a bottom layer, the ratio of I(111)/I(200) is 3 times higher 

than when it is used as a top layer (Fig. 3, c). This discrepancy may be 

related to the presence of partial preferential grain orientation during 

the film growth; however, it is impossible to draw the clear conclusion 

now. 
 For a better understanding of the diffusion reactions, which take 

place in the studied thin-film systems upon heat treatment, the chemi-
cal depth profiling using dynamic SIMS technique was employed. SIMS 

spectra for thin Ni/Ti and Ti/Ni films after deposition and annealing 

in a vacuum at 500°C are shown in Fig. 3. The depth profile of Ni/Ti 
bilayer after deposition (Fig. 3, a) demonstrates a clear separation of 

Ni, Ti and Si layers. The different sputtering time of Ni and Ti layers 

  
a b 

 
c 

Fig. 2. The change of the nickel lattice constant and crystallite size of thin 

Ni/Ti films as a function of temperature. 
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observed at the depth profiles is attributed to the difference of their 

sputtering yields (1.9 nm/s and 0.8 nm/s for Ni and Ti, respectively). 
 Thermal annealing at a temperature of 500°C leads to the significant 

changes of in-depth elemental composition. For the case of Ni/Ti film 

(Fig. 3, b), the segregation of Ti atoms on the outer surface of the Ni 
layer is observed, which can be associated with the high affinity of Ti 
to oxygen. While there is no noticeable change of Ni signal distribution 

after annealing, a small splash of its intensity, which appeared at the 

surface, indicates the surface oxidation [21]. It can be concluded from 

the complex analysis of XRD and SIMS data that Ti atoms diffuse to-
wards the outer surface via the Ni grain boundaries without interac-
tion with Ni crystal lattice, since no intermetallic NiTi phases have 

been found at θ–2θ scans in detectable quantities. 

  
a b 

  
c d 

Fig. 3. SIMS elemental distribution of the as-deposited thin Ni/Ti (a) and 

Ti/Ni (c) films, as well as after annealing at 500°C for 1 hour (b, d, respective-
ly). 
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 For the case of Ti/Ni bilayer (Figure 3, d), the annealing at 500°C 

does not affect the initial depth distribution of Ti, whereas the inter-
face between Ni layer and Si substrate completely vanishes and mutual 
intermixing of these layers is clearly observed. This observation is well 
agreed with the XRD data and affirms the NiSi silicide formation dur-
ing annealing. Therefore, no visible marks of interdiffusion between 

Ti and Ni layers were observed in Ti/Ni stack, and the applied heat 

treatment in vacuum does not lead to the formation of NiTi intermetal-
lics. 
 Ni–Ti thin-film system exhibits a large negative Gibbs energy of 

mixing, which contributes to the interfacial solid-state reactions and 

amorphization taking place even under local heating conditions [22]. 
However, the Ni–Ti amorphization could lead to a rise of Gibbs free 

energy and slowdown of the diffusion processes [23]. In the present 

case, the Ti layer has been formed in the amorphous state right after 

deposition and remained amorphous even after annealing at elevated 

temperatures, so that can affect the Ni reaction with silicon substrate 

instead of Ni–Ti interdiffusion. From the thermodynamic point of 

view, the formation of NiSi monosilicide is more preferable since it has 

lower enthalpy of formation (ranging from −42.4 kJ/mole to 

−67.3 kJ/mole [17]) as compared to the NixTiy intermetallic phases 

(−25.3 ± 1.7 kJ/mole for NiTi2, −31.1 ± 1.1 kJ/mole for NiTi and 

−43.8 ± 1.6 kJ/mole for Ni3Ti, respectively [24]). 

4. CONCLUSIONS 

This study is aimed to explore the effect of Ni and Ti layers arrange-
ment on the diffusion and phase formation in submicron Ni/Ti and 

Ti/Ni films magnetron sputtered on Si (100) single-crystal substrate 

and next annealed up to 600°C in a vacuum. XRD data revealed the 

formation of polycrystalline Ni phase and amorphous Ti in both sys-
tems after deposition. However, the significant discrepancy between 

studied bilayers has been observed in the diffusion behaviour of its 

components upon heat treatment. When Ni is applied as a top layer, 
the vacuum annealing leads to the overwhelming Ti atomic diffusion 

towards the outer surface through the Ni grain boundaries and its ag-
glomeration at the surface. This process is likely induced by the high 

affinity of Ti to oxygen. On the other hand, in the case of annealing of 

a film with Ti top layer, no interdiffusion between Ni and Ti layers is 

taking place, while Ni completely consumes in reaction with Si sub-
strate. Therefore, the diffusion-induced phase formation in Ni–Ti bi-
layers strongly depends on the spatial layers arrangement which 

should be taken into account and adjusted depending on the application 

goals. 
 This work was supported by the Grant (No. 0121U110283) from the 
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Mechanism of Diffusion-Zone Formation at the Al–Fe Phase 

Interface under Impact-Loading Conditions 
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A molecular dynamics study in combination with experimental research is 

applied for investigation of diffusion-zone formation on the phase interface 

between aluminium-based alloy Д16 (2024) and Fe-alloyed layer on its sur-
face formed in the process of ultrasonic impact treatment (UIT) of Д16 alloy 

by Armco-iron pin. The formation of surface-layer structure, its thickening 

and diffusion zone formation between base material and alloyed layer is stud-
ied by scanning electron microscopy and energy-dispersive x-ray spectroscop-
ic analysis of cross-section of treated samples. In the UIT process, the micro-
structure in the surface layer becomes finely fragmented and the diffusion 

zone becomes thicker with increasing of UIT duration. The molecular dynam-
ics simulation is applied to investigate atom behaviour on the phase interface 

between Al- and Fe-layers, to observe defect formation and its migration in 

the process of impact loading, which contributes to the formation of diffu-
sion zone and restructuring of near-phase interface layers. 

Key words: impact treatment, dislocations, molecular dynamics, diffusion-
zone, alloying, surface structure. 
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дики з використанням ультразвукового ударного оброблення алюмінійово-
го стопу Д16 бойком із армко-заліза досліджено механізми утворення ди-
фузійної зони на межі поділу між матеріялом-основою та леґованим ша-
ром, утвореним внаслідок оброблення. Формування структури поверхнево-
го шару, зміну його товщини було досліджено за допомогою сканувального 

електронного мікроскопу. Також проведено хемічну мікрорентґеноспект-
ральну аналізу поперечного перерізу оброблених зразків для дослідження 

товщини дифузійної зони між матеріялом основи та леґованим шаром. 
Встановлено, що в процесі ультразвукового ударного оброблення стопу Д16 

бойком із армко-заліза товщина леґованого шару зростає, а його мікро-
структура подрібнюється зі збільшенням тривалости оброблення. Товщина 

утвореної дифузійної зони на межі поділу між матеріялом-основою та леґо-
ваним шаром також зростає. Методою молекулярної динаміки досліджено 

поведінку атомів на межі поділу Al–Fe у процесі ударного навантаження та 

встановлено, що наявність межі поділу сприяє дефектоутворенню та взає-
мній міґрації атомів у такій системі, що приводить до формування дифу-
зійної зони та зміни структури в прилеглих до межі поділу шарах. 

Ключові слова: ударне оброблення, дислокації, молекулярна динаміка, 

дифузійна зона, леґування, поверхнева структура. 

(Received September 2, 2022; in final version, November 2, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Depending on required properties, most metals and metal composites 

undergo thermal or mechanical treatments before exploitation. Ther-
mal treatment mostly provides close to homogeneous microstructure 

of materials because of completed diffusion processes. Mechanical 
treatment mainly leads to strain hardening of materials. The signifi-
cant property of constructive materials is surface hardness obtained by 

surface alloying with the following mechanical treatment. One useful 
example of such procedure is ultrasonic impact treatment (UIT) of al-
uminium-based alloy by the iron pin [1–3]. As shown, the surface alloy-
ing takes place by iron cladding on the aluminium-based specimen in 

the process of ultrasonic impact loading [4]. Impact treatment pro-
vides defect formation and atom migration on the phase interface and 

those atom-transfer processes are mechanically activated, as mechani-
cal activated diffusion described in [5–7]. 
 The main aim of this work is to study how does the mechanical alloy-
ing by UIT with Armco-iron pin contributes to the formation of diffu-
sion zone on the phase interface between aluminium-based alloy Д16 

and alloyed by Fe layer and what processes underlie it. 
 This work aims to reveal the contribution of the mechanical alloying 

by UIT with Armco-iron pin to the formation of diffusion zone on the 

phase interface between aluminium-based alloy Д16 and alloyed by Fe 

layer. The underlying processes are particularly addressed. 
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2. MATERIALS AND METHODS 

Two samples of an aluminium-based alloy Д16 were treated using UIT 

by Armco-Fe pin in air conditions. The amplitude of the ultrasonic 

transducer was 25 µm, the treatment times were 90 s and 180 s. Treated 

samples were studied by the scanning electron microscope (SEM) 
Tescan Vega 3 to find out changings of near-surface microstructure and 

the thickness of alloyed layer. Energy-dispersive x-ray spectroscopic 

(EDS) analysis of cross-sections for both samples were done by EDS mi-
croanalyser OXFORD X-MAX 50 mm2

 to study out the thickness of the 

diffusion zone on the phase interfaces. SEM parameters were as follow: 
high voltage (HV) was 20 kV, magnification (Mag) was 10000, beam in-
tensity (BI) was 13, working distance (WD) was 15 nm, accelerating 

current (AC) was 450 pA, spot size (SS) for EDS chemical analysis was 

180 nm. 
 Another part of research was a molecular dynamics study of the in-
terface region between f.c.c. Al and b.c.c. Fe under impact loading for 

better understanding of defect occurring and mass-transfer processes 

in near-surface layers under UIT. The model was built using modified 

embedded-atom method for describing interatomic interactions [8]. 

The modelled samples consisted of a big layer of Al (18.6 nm in X direc-
tion, 22.2 nm in Y direction and 3.1 nm in Z direction) and a layer of Fe 

with the same dimensions in X and Z directions and different thickness 

(7 nm, 21 nm, 63 nm) in Y direction in order to sample. The impact 

loading was realized by displacing of fixed atom layer on the surface of 

modelled sample in the only X direction. Another two directions (Y and 

Z) were built with the periodic boundary conditions. The molecular dy-
namics models were studied at temperature 300 K with previous slow 

heating of the modelled samples from 0 K to 300 K and next atom dis-
placing. The equilibrium lattice parameters at 0 K and 300 K for Al 
and Fe, modelled using potential [8], were calculated (Table 1) by estab-
lishing zero stresses in a calculating cell. 
 Given deformation rate, contributing by atom displacing, in mod-
elled samples was of 13 m/s that is close to the deformation rate under 

UIT. Full modelling time, including heating and atom displacing was 

of 66 ps, modelling time step was of 0.003 ps. 
 Images of modelled samples and some analysis of dislocations were 

TABLE 1. Al and Fe equilibrium lattice parameters at different tempera-
tures. 

Temperature, K 
Lattice parameter a, Å 

Al Fe 
0 4.0335 2.8553 

300 4.0377 (4.04 [9]) 2.8572 (2.86 [9]) 
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made with the help of OVITO package [10]. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

In the process of UIT, the surface layer of Д16 alloy cowers by iron lay-
er, forming a Fe-alloyed layer of Al, and following impact-loading 

leads to the Fe-alloyed layer thickening. According to SEM data, the 

thicknesses of alloyed layers are as follow: 12.7 µm after 90 s of treat-
ment and 18.1–18.5 µm after 180 s of treatment (Fig. 1). 

 

Fig. 1. The under-layer structure and the thickness of alloyed layer in Д16 al-
loy after ultrasonic impact treatment by Armco-iron pin during: 90 s (a), 180 s 

(b). 

 

Fig. 2. The formation of diffusion zone in Д16 alloy after ultrasonic impact 

treatment by Armco-iron pin during 90 s. 
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 In addition to thickening of alloyed layer with the duration of UIT, 
the surface structure becomes more dispersive, as can be seen from the 

comparison between Fig. 1, a and b. It may be caused by defect for-
mation and its migration in near surface layers in the process of impact 

loading. 
 Chemical analysis of cross section of Д16 alloy after Armco-iron pin 

UIT shows the formation of diffusion zone under alloyed layer near 

surface of specimen (Fig. 2, 3). The diffusion zone provides better ad-
hesion between alloyed layer and base material. 
 As can be seen from the concentration profiles, the thickness of the 

diffusion zone after 90 s of UIT is 3.1 µm (Fig. 2), the thickness of the 

diffusion zone after 180 s of UIT is 4.6 µm (Fig. 3). In some cases, 
where the near-surface layer is more dispersed after 180 s of impact 

treatment, the diffusion zone thickness increases up to 7.5 µm. 
 A near-surface layer is not homogeneous and Fe forms segregations 

in the near-surface volume of aluminium alloy. Moreover, a small 
amount of Al segregates closely to the surface in the Fe-alloyed layer. 

The grain structure of alloyed layer crashes and grain size decreases 

with treatment continuance. 
 For better understanding of occurring on the phase interface pro-
cesses and processes that lead to the formation of diffusion zone a mo-
lecular dynamics study has been applied. 
 At the beginning of modelling, f.c.c. structured Al atoms on the 

 

Fig. 3. The formation of diffusion zone in Д16 alloy after ultrasonic impact 

treatment by Armco-iron pin during 180 s. 
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phase interface Al–Fe reconstructs into b.c.c. structured (Fig. 4) in the 

process of heating for three modelled samples with the different Fe-
layer thickness. 
 Such Al structure transformation on the phase interface occurs be-
cause of more weight and higher binding energy of Fe atoms than Al 
atoms (that is why Fe atoms attract the nearest Al atoms to them-
selves). Besides, difference in lattice structures leads to the formation 

of a big amount of crystal defects. The subsequent impact treatment is a 

reason for the formation of point defects (mainly interstitial atoms) 
and glide dislocations. As the study of the structure in the process of 

modelling shows, the phase interface is a source of dislocation for-

 

Fig. 4. A rebuilding of f.c.c. Al structure into b.c.c. on the phase interface Al–
Fe (a part of modelled sample): initial lattice (a), after relaxation (b). 

 

Fig. 5. Atom migration on the phase interface Al–Fe in a sample with 7 nm Fe 

layer (a part of modelled sample). Green lines are dislocation lines. 
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mation in both materials. During the heating and deformation, Shock-
ley dislocations (Burger’s vector b = (a/6)<112>) appear a lot in Al near 

the phase interface with Fe layer. Dislocations with Burgers vector 

b = (a/2)<110> appear in Al layer only in a process of crystal defor-
mation. 
 In a sample with thin Fe layer (7 nm), where stresses in Fe volume 

are the highest, a big amount of dislocations (b = (a/2)<111>) in Fe ap-
pear during heating, what is not observed for samples with Fe layers 

21 nm and 63 nm, where first dislocations appear only after beginning 

of deformation. Such behaviour of sample with the thinnest Fe layer 

can be described by a significant contribution of face interface stresses 

like the influence of surface in nanostructured materials, which leads 

to the deformation of surface shape and to changings of thermal prop-
erties of those materials [11, 12]. 
 Moreover, plastic deformation in modelled samples promotes the 

mutual migration of atoms on the phase interfaces. Defects, especially 

dislocations, occurring on phase interfaces, help to transfer diffused 

(interstitial) atoms into the volume of material in the way described in 

[5, 6]. 
 There was observed that the mutual atom migration on the phase in-
terface is more active in a case of the thinnest Fe layer (Fig. 5), because 

 

Fig. 6. Restructuring of Fe layer in the process of impact loading modelling (a 

part of modelled sample). Green lines are dislocation lines. 
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the thickness of that layer is not enough for the phase interface stress 

relaxation in its volume and a large amount of compression and tension 

zones, in addition to defect formation, contributes to atom migration. 
 Besides, dislocation amount in Fe layers increases with the defor-
mation time. It contributes to the appearance of grain structure, and 

this structure begins more dispersive with increasing of deformation 

time (Fig. 6). 
 By the way, dislocation formation in Fe is much higher in a case of 

thicker Fe layers. In this case two kinds of dislocations with Burgers 

vectors b1
 = (a/2)<111> and b2

 = a<100> appear in Fe layers. Those dis-
locations in Fe in addition to dislocations in Al, formed through the 

deformation process, can promote the accelerated mass-transfer on the 

phase interface Al–Fe forming the diffusion zone and contributing 

good adhesion of alloyed layer with the base material. Besides, the re-
dundancy of vacancy formation, which occurs on the phase interface, 
contributes to the accelerating of diffusion processes in real crystals, 
but vacancy mechanism of diffusion is not high speeded as a disloca-
tion mechanism and is not realized in the modelled samples due to 

short time of modelling. 

4. CONCLUSIONS 

The UIT processing of Д16 alloy by the Armco-iron pin leads to the for-
mation of alloyed layer on the surface of base material. The thickness of 

alloyed layer increases with the treatment duration and is 12.7 µm after 

90 s of treatment and 18.1–18.5 µm after 180 s of treatment. 
 Impact treatment contributes to the formation of diffusion zone on 

the phase interface between aluminium alloy and Fe-alloyed layer, 
which provides better adhesion of alloyed layer with the base material. 

The thickness of the diffusion zone is mostly 3.1 µm after 90 s of UIT 

and 4.6 µm after 180 s of UIT. 
 The molecular dynamics research of atoms behaviour on the phase 

interface between f.c.c. structured Al and b.c.c. structured Fe under 

impact deformation showed that the phase interface is a source for the 

dislocation formation in both materials, which leads to the mutual at-
oms migration through the face interface and can contribute to the ac-
celerated mass-transfer under impact treatment in the processed sam-
ple in addition to the redundancy of vacancy formation on the phase 

interface in real crystals. 
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Структура високоентропійних прилютків і лютованих швів 

на основі перехідних d-металів 

С. В. Максимова, В. Е. Сухоярський  

Інститут електрозварювання ім. Є. О. Патона НАН України, 
вул. Казимира Малевича, 11, 
03150 Київ, Україна 

Удосконалення та проґрес в області створення конструкцій відповідаль-
ного призначення в різних галузях промисловости спонукає наукову спі-
льноту до вдосконалення та розробки нових матеріялів з підвищеними 

експлуатаційними характеристиками, які поєднують високу міцність, 

твердість з високою пластичністю за кімнатної та підвищених темпера-
тур, корозійну стійкість та інші важливі фізико-механічні властивості. 

Постійний пошук і фундаментальні дослідження в даній області привели 

до появи нового унікального класу матеріялів — високоентропійних сто-
пів — складних багатокомпонентних систем, які мають високий ентро-
пійний фактор і характеризуються (переважно) структурою твердих роз-
чинів. В останні роки велику увагу приділяють не тільки розробці конс-
трукційних високоентропійних матеріялів, а й створенню високоентро-
пійних прилютків, які застосовують для одержання нероз’ємних з’єднань 

шляхом лютування. В даному огляді представлено структуру високоент-
ропійних прилютків (на основі перехідних d-елементів) з однофазною 

структурою твердого розчину, евтектичною, які сумісні з основним мета-
лом і забезпечують необхідний температурний інтервал лютування, хо-
роший рівень його змочування та механічні характеристики лютованим 

з’єднанням. Розглянуто особливості формування структури лютованих 

з’єднань із застосуванням високоентропійних прилютків за наявности 

ґрадієнту концентрацій і взаємних дифузійних процесів на міжфазній 

межі й одержання високоентропійних кристалічних структур у лютова-
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ному шві. 

Ключові слова: високоентропійний прилюток, лютування, лютований 

шов, мікроструктура, твердий розчин, евтектика, дифузія. 

Improvement and progress in the field of creating structures with a responsi-
ble purpose in various branches of industry prompts the scientific community 

to improve and develop new materials with increased operational characteris-
tics, which combine high strength, hardness with high plasticity at room and 

elevated temperatures, corrosion resistance and other important physical and 

mechanical properties. Permanent search and fundamental research in this 

area led to the emergence of a new unique class of materials—high-entropy 

alloys—complex multicomponent systems, which have a high entropy factor 

and are characterized mostly by the structure of solid solutions. In recent 

years, great attention is paid not only to the development of structural high-
entropy materials, but also to the creation of high-entropy solders, which are 

used to obtain non-separable joints by brazing. This review presents the struc-
ture of high-entropy solders based on transition d-elements with a single-
phase structure of a solid solution, eutectic, which are compatible with the 

base metal and provide the necessary temperature range of brazing, a good 

level of its wetting and mechanical characteristics of the soldered joints. The 

peculiarities of formation of the structure of soldered joints, when using a 

high-entropy solder, in the presence of a concentration gradient and mutual 
diffusion processes at the interphase boundary and with obtaining high-
entropy crystal structures in the soldered seams are considered. 

Key words: high-entropy solder, brazing, soldered seam, microstructure, sol-
id solution, eutectic, diffusion. 

(Отримано 15 вересня 2022 р.; остаточн. варіянт — 8 листопада 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Однією з актуальних завдань сучасного металознавства є створення 

нових металічних матеріялів з підвищеними фізико-механічними 

та експлуатаційними характеристиками, які зумовлені хемічним 

складом та структурним станом. Тому одержання таких матеріялів 

вимагає значної уваги і нових підходів при їх проєктуванні. Пос-
тійний пошук і фундаментальні дослідження наукової спільноти в 

даній області привели до появи нового унікального класу матері-
ялів — високоентропійних стопів (ВЕС), складних багатокомпонен-
тних систем, які мають високий ентропійний фактор і містять що-
найменше п’ять елементів (а зазвичай їх кількість становить бли-
зько десяти і більше), але концентрація жодного з яких не переви-
щує 35 ат.% [1]. На відміну від традиційних стопів, які мають один 

чи два базових компонента, а всі інші відіграють роль леґувальних 

домішок, у високоентропійних стопах немає «одного хазяїна», тоб-
то не можна сказати, що це стоп на основі якогось конкретного еле-



 СТРУКТУРА ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ ПРИЛЮТКІВ І ЛЮТОВАНИХ ШВІВ 77 

менту [2]. 
 У даній роботі представлено огляд літературних даних з високое-
нтропійних прилютків на базі d-елементів, які характеризуються (в 

вихідному стані) структурою твердого розчину або евтектики. Пока-
зано особливості формування структури швів в умовах високотем-
пературного лютування за наявности ґрадієнта концентрацій і вза-
ємних дифузійних процесів на міжфазній межі прилюток–основний 

метал. 

2. КЛАСИФІКАЦІЯ СТОПІВ ЗА ЕНТРОПІЄЮ ЗМІШАННЯ 

Наразі створено низку високоeнтропійних стопів на базі різних сис-
тем: FeCoNiCrMn [3], CrMnFeCoNi, CrMnFeCoNi2Cu [4], 
FeCrNiCorMnAl, TiZrHfNbTa [5], AlCrFeCoNiCu [6], TiZrVCrNi-
CuFeSnSi, CrMoVTaTiNiNbSi, NbCrAlTiZrSi, TiSiAlX [2, 6], AlCrFe-
CoNiCu, AlCuCrFeSi, AlCuCrSiMnTi, AlCuFeCrMnNiMg та інших [1–
9]. Вони характеризуються унікальними механічними властивос-
тями: високою пластичністю, твердістю, міцністю при підвищеній 

(криогенній) температурі, корозійною стійкістю, дрібнодисперсною 

структурою і покращеними ливарними властивостями [6–9]. 
 З фізичної точки зору багатокомпонентний стоп буде високоент-
ропійним, якщо його ентропійний фактор T∆S (за формулою Ґіббса 

∆G = ∆H − T∆S) більший, ніж ентальпія утворення (∆H) найстійкі-
шого хемічного з’єднання в подвійних та потрійних діяграмах ста-
ну елементів, що утворюють дану систему [1]. Як правило, одер-
жання таких матеріялів базується на мінімізації енергії Ґіббса, що 

є найпоширенішою методою прогнозування термодинамічних фаз, 
які мають мінімум енергії. Інтерметалідні фази характеризуються 

низькою ентропією і високою ентальпією утворення в порівнянні з 

твердими розчинами [10]. А в енергії Ґіббса випадкових твердих ро-
зчинів переважає конфіґураційна ентропія, яка розраховується за 

формулою [10]: 

= − ∑ ln ,i iS R x x  

де S — конфіґураційна ентропія, xi — молярна доля елементу i, R — 

газова постійна. 
 З формули випливає, що збільшення конфіґураційної ентропії 
може бути досягнуто за рахунок збільшення кількости складових 

елементів з еквімолярним співвідношенням (рис. 1, а). 
 При класифікації за ентропією змішання багатокомпонентні 

стопи поділяють на низько-, середньо- і високоентропійні (рис. 1, 

б). Максимальна конфіґураційна ентропія 5-елементного ВЕС ста-
новить 1,61R (для еквімолярного стопу), але мінімальне значення 

— 1,39R (для стопу з 5% A, 5% B, 20% C, 35% D і 35% E) [12–14]. 

https://uk.wikipedia.org/wiki/%D0%94%D0%B6%D0%BE%D0%B7%D0%B0%D1%8F_%D0%92%D1%96%D0%BB%D0%BB%D0%B0%D1%80%D0%B4_%D2%90%D1%96%D0%B1%D0%B1%D1%81
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 До середньоентропійного належить трикомпонентний еквіатом-
ний стоп CrCoNi з однофазною структурою твердого розчину (ГЦК-
ґратницею). Він характеризується високою міцністю за кімнатної 
температури (1 ГПа), а при криогенній температурі вона підвищу-
ється до 1,3 ГПа [15]. 
 За визначенням Mirachle [16] є низка основних елементів, які 
найбільш часто використовують для створення ВЕС (рис. 2). 

3. СТРУКТУРА ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ СТОПІВ  

НА БАЗІ d-ЕЛЕМЕНТІВ 

Структура високоентропійних еквіатомних стопів характеризуєть-
ся наявністю твердих розчинів, що мають ОЦК- або ГЦК-ґратницю, 

яка дуже часто спотворена, що і забезпечує стопу унікальні власти-
вості. Відомо [10], що наявність ГЦК-ґратниці сприяє високій пла-
стичности, але не забезпечує достатньо високу плинність і твердість 

на противагу ОЦК-ґратниці. Формування структури твердих роз-
чинів і відсутність інтерметалідних фаз в стопах зумовлені високою 

ентропією змішання за еквімолярної або майже еквімолярної про-
порції, що є основною концепцією, яка лежить в основі створення 

ВЕС [10, 13, 17, 18]. Наявні класичні правила утворення твердих 

розчинів (за Юм-Розері) дещо розширені при одержанні високоент-
ропійних стопів, в яких кожен атом складового елементу має рівну 

ймовірність зайняти любе положення в кристалічній ґратниці. Згі-
дно [7] є 3 основні принципи утворення твердих розчинів в ВЕСах: 
для одержання високої ентропії змішання необхідно, щоб число 

 

Рис. 1. Зміна ентропії змішання еквіатомового стопу в залежності від кі-
лькости складових елементів (а) і умовна схема класифікації високоент-
ропійних стопів (б) [11, 12]. 

Fig. 1. Change in the entropy of mixing of an equiatomic alloy depending on 

the number of constituent elements (а) and a conventional classification 

scheme for high-entropy alloys (б) [11, 12]. 



 СТРУКТУРА ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ ПРИЛЮТКІВ І ЛЮТОВАНИХ ШВІВ 79 

складових елементів було не менше п’яти; максимальна ріжниця 

атомових радіюсів елементів має не перевищувати 12%; 
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стопу АВ. 
 До не менш важливої характеристики належить електронеґати-
вність, яка має бути теж близькою для хемічних елементів, що вхо-
дять до складу високоентропійного стопу [14]. 
 На сьогодні частина науковців прийшла до висновку, що ВЕС не 

обов’язково має бути твердим розчином. Критична аналіза і ви-
вчення основних ефектів в високоентропійних стопах (ентропії 
змішання, спотворення ґратниці, в’ялої дифузії і ефекту коктейлю) 

 

Рис. 2. Статистика використання хемічних елементів в багатокомпонент-
них високоентропійних стопах [16]. 

Fig. 2. Statistics of various elements used in multiple HEA compositions [16]. 
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привів до розширення нееквіатомового простору і до класифікації 
таких стопів із урахуванням композиційних і мікроструктурних 

підходів та до появи загального терміну — «комплексні концентро-
вані стопи» (латуні, бронзи, а також евтектичні високоентропійні) 

[17]. Наразі ентропія змішання не є достатньою і необхідною умо-
вою фазоутворення високоентропійних стопів і в структурі високо-
ентропійного стопу допускається присутність незначної кількости 

часточок інших фаз. Відповідно і розширився перелік основних па-
раметрів, за якими можна класифікувати ВЕС [17]: мікрострукту-
рою (нанокристалічною, аморфною, або полікристалічною (яка 

може бути однофазною або багатофазною і може містити незначну 

кількість фаз Лавеса (С14, С15), сигма-фази (типу FeCr) мю-фази 

(типу Fe7Mo6), R-фази (типу Mo3Fe5Cr2); кристалічною ґратницею 

(ГЦК, ОЦК, ГЩП), складовими елементами, наприклад, d-
перехідними металами (Al, Co, Cr, Cu, Fe, Mn, Ni, Ti та V) [19], тя-
жкотопкими металами (для високотемпературного застосування), 

легкими елементами, дорогоцінними металами та за густиною. При 

класифікації ВЕС за мікроструктурою визначено, що висока конфі-
ґураційна ентропія також сприяє формуванню аморфної мікро-
структури в об’ємному аморфному склі [20, 21]. Одержанню висо-
коентропійного еквіатомового стопу Pd20Pt20Cu20Ni20P20 в аморфно-
му стані сприяє той факт, що складові елементи характеризуються 

аналогічною хемічною природою, їхні атомові радіюси мало відріз-
няються і з п’яти складових елементів, щонайменше два мають од-
накові величини [21]. 
 До найбільш досліджених відноситься однофазний стоп Кантора 

CoCrFeMnNi з ГЦК-ґратницею, що має високу ентропію змішання і 
містить d-перехідні метали [19], які застосовуються при виготов-
ленні багатьох інших стопів. 
 Відомо, що фазовий склад двокомпонентних стопів визначають 

бінарні діяграми стану металевих систем, але при визначенні фазо-
вого складу багатокомпонентних систем (ВЕС) виникають трудно-
щі. Оскільки, повністю досліджені четверні і п’ятірні системи ме-
талів зустрічаються не часто, тому при створенні ВЕС активно ко-
ристуються екстрапольованими діяграмами, які одержано шляхом 

моделювання з застосуванням методи «CALPHAD». Ймовірність 

формування багатофазної структури в багатокомпонентному ВЕС 

можлива за наявности проміжних фаз (хемічних сполук) при топ-
ленні бінарної системи. Багатофазні структури також можуть фор-
муватися завдяки проведенню термомеханічного оброблення, що 

показано на стопі Кантора і стопах системи AlxCoCrFeNi [18, 22, 

23]. Аналіза властивостей різних матеріялів показує, що в багато-
фазних високоентропійних системах спостерігається краще поєд-
нання механічних характеристик, в тому числі межі плинности та 

пластичности (рис. 3). 



 СТРУКТУРА ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ ПРИЛЮТКІВ І ЛЮТОВАНИХ ШВІВ 81 

4. ЗАСТОСУВАННЯ ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ ПРИЛЮТКІВ 
ЗІ СТРУКТУРОЮ ТВЕРДОГО РОЗЧИНУ 

Підвищення ефективности експлуатації конструктивних елементів 

в різних галузях промисловости досягається за рахунок застосу-
вання нових перспективних високоміцних і пластичних матеріялів 

і, відповідно, метод їх з’єднання. Тому в останні роки велику увагу 

приділяють не тільки розробці конструкційних високоентропійних 

матеріялів, а й створенню високоентропійних прилютків, які засто-
совують при одержанні нероз’ємних з’єднань шляхом лютування. 
При розробці прилютків-ВЕС виникають труднощі, які зумовлені 
хемічним складом, мікроструктурою, забезпеченням змочування 

конкретного основного металу і експлуатаційних характеристик 

лютованих з’єднань. До одного з важливих параметрів прилютку 

відноситься його температурний інтервал топлення (температура 

солідусу і ліквідусу), який не повинен перевищувати температуру 

автономного топлення основного металу і не погіршувати його ви-
хідну структуру, а, відповідно, і фізико-механічні властивості. 
 Беручи до уваги основну концепцію створення високоентропій-
них стопів [7, 13, 18], можна припустити, що висока ентропія при-
лютків-ВЕС буде сприяти формуванню саме твердих розчинів в лю-
тованих швах, а не крихких інтерметалідних фаз (боридів і силіци-

 

Рис. 3. Кореляція межі плинности та пластичности (за кімнатної темпера-
тури) для різних матеріялів [24]. 

Fig. 3. Correlation of yield strength and plasticity (at room temperature) for 

various materials [24]. 
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дів), які відносяться до небажаних складових структур і утворю-
ються, наприклад, при лютуванні ніклевих суперстопів стандарт-
ними промисловими прилютками на базі систем Ni–Cr–B і Ni–Cr–
B–Si [25, 26]. Окрім того, під час лютування за наявности ґрадієнту 

концентрацій на міжфазній межі спостерігається дифузія депреса-
нту Бору в основний метал, що приводить до утворення легкотоп-
ких евтектик (рис. 4) по межах зерен [26, 27] і до пониження плас-
тичности й експлуатаційних характеристик лютованих з’єднань 

[28]. 
 Зменшити кількість таких фаз можна шляхом застосування три-
валого термічного оброблення, що значно ускладнює процес одер-
жання з’єднань та не забезпечує повного виключення крихкої 
складової зі структури лютованого шву [29]. Уникнути утворення 

легкотопких евтектик і інтерметалідних фаз в лютованих швах 

можливо шляхом застосування інших хемічних елементів-
депресантів: Алюмінію, Цирконію (Гафнію) при створенні багато-
компонентних прилютків на базі ніклевої системи [30] або викорис-
танням високоентропійних прилютків, які зможуть забезпечити 

формування структури твердого розчину в лютованому шві. 
 За результатами досліджень [31] встановлено, що при лютуванні 
ніклевого суперстопу марки Маr-М 247 еквімолярним високоент-
ропійним прилютком CoCrCuFeNi (рис. 5, а), в якому в якості де-
пресанту використано Ґалій, в металі лютованого шва формуються 

дві основні фази твердого розчину на основі ніклю з ГЦК-
ґратницею, які характеризуються високим значенням ентропії 
(1,73 і 1,75R), що дає підстави віднести їх до класу високоентропій-
них. 

 

Рис. 4. Мікроструктура центральної зони лютованого шву (а) і галтельної 
ділянки (б) з’єднань корозійностійкої криці 1Х18Н10Т, одержаних із за-
стосуванням прилютку Ni–7Cr–4,5Si–3Fe–3,2B [26]. 

Fig. 4. Microstructure of the central zone of the soldered joint (а) and the fil-
let area (б) of the joint of corrosion-resistant steel 1X18H10T obtained using 

Ni–7Cr–4.5Si–3Fe–3.2B solder [26]. 
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 Окрім того, по межах зерен твердого розчину спостерігаються ди-
сперсні включення (рис. 5, б) фази на основі системи Ti–Ta та про-
довгуваті виділення силіцидів Ni5Si (або GaNi), що підтверджено 

мікроструктурними дослідженнями та розрахунковими методами з 

застосуванням програми CALPHAD [31]. 
 Такі структурні особливості лютованих з’єднань забезпечили пі-
двищені механічні характеристики в порівнянні з застосуванням 

стандартних прилютків BNi-2, BNi-5, MBF 50 (на базі систем Ni–
Cr–B і Ni–Cr–B–Si). За температури лютування у 1275°C (τ = 30 хв.) 
міцність на зсув складала 388 ± 73 МПа за величини зазору у 200 

мкм, яку зумовлено товщиною прилютку. 
 Для зменшення кількости крихких інтерметалідних фаз в люто-
ваних з’єднаннях кераміки (SiC) застосовано високоентропійний 

прилюток CoFeCrNiCu, який у вихідному стані теж характеризу-
ється двофазною структурою (рис. 6, а) та після лютування забезпе-
чує формування високоентропійної структури в шві — значної кі-
лькости невпорядкованого твердого розчину з ГЦК-ґратницею [32]. 
 На межі розділу прилюток–основний матеріял формується кар-
бід Хрому в вигляді суцільного шару. Типова мікроструктура люто-
ваного з’єднання містить наступні ГЦК-фази — Cu (твердий роз-

 

Рис. 5. Мікроструктура прилютку в вихідному стані (а) і лютованого 

з’єднання ніклевого суперстопу марки Маr-М 247 (б) [31]. 

Fig. 5. Microstructure of the solder in the initial state (а) and the soldered 

joint of Mar-M 247 nickel superalloy (б) [31]. 
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чин), Si (твердий розчин ) і Cr23C6 (рис. 6, б). Міцність на зсув люто-
ваного з’єднання досягла 60 МПа після лютування за температури у 

1180°С з витримкою τ = 60 хв., що значно вище, ніж під час люту-
вання срібним прилютком AgCuTi [32]. 
 Слід зазначити, що за застосування прилютків системи AgCuTi 
температура лютування значно нижча, що корелює з механічними 

властивостями. Окрім того, срібні прилютки не забезпечують екс-
плуатаційні характеристики лютованим з’єднанням за підвищеної 
температури, що обмежує область їх застосування. 
 Як показала аналіза літератури, використання високоентропій-
ного стопу в якості прилютку не завжди ґарантує одержання висо-
коентропійного металу шва в лютованому з’єднанні. Так, за висо-
котемпературного вакуумного лютування високоентропійним при-
лютком AlCoCrFeNi2,1 вуглецевого композиту (Cf/C, що призначе-
ний для експлуатації в екстремальних умовах за температури, ви-
щої за 2500°C) одержано гетерогенну структуру в шві та високу мі-
цність лютованих з’єднань [33]. Завдяки леґуванню базового при-
лютку Хромом, який має високу спорідненість до Карбону, забез-
печено хороше змочування композиційного вуглецевого матеріялу 

з формуванням карбідів Хрому на міжфазній межі прилюток–
основний матеріял, а наявність у прилютку суміші структур ГЦК і 
ОЦК забезпечує високу міцність (межа міцности на розтяг прилют-
ку — 1350 МПа) і унікальну пластичність (подовження до руйну-
вання — 15,4%) [33]. Окрім того, застосування даного прилютку 

сприяє зменшенню ріжниці коефіцієнтів термічного розширення 

між основним матеріялом і прилютком (пониженню залишкових 

 

Рис. 6. Мікроструктура високоентропійного прилютку CoFeCrNiCu у вихі-
дному стані (а) і лютованого шву з’єднання кераміки (SiC + SiC при 

Тп = 1453°С, 60 хв. SiC) [32]. 

Fig. 6. Microstructure high-entropy CoFeCrNiCu solder in the initial state (а) 
and the soldered joint of ceramics (SiC + SiC at Tb = 1453°С, 60 min SiC) (б) 
[32]. 
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напружень), що позитивно впливає на механічні властивості люто-
ваних з’єднань. Міцність на зсув лютованих з’єднань досягла 

21,9 МПа (за температури лютування до 1440°С, τ = 10 хв.) завдяки 

взаємодії прилютку з основним матеріялом, заповненням мікропор 

і формуванню гібридної структури в металі лютованого з’єднання. 
Високоентропійні прилютки незалежно від їхнього структурного 

стану характеризуються високими механічними властивостями: 
евтектичний прилюток-ВЕС AlCoCrFeNi2,1 демонструє високі втом-
ні властивості і високу міцність на розтяг (після холодного прока-
тування і наступного нагріву) завдяки формуванню ієрархічної 
структури і наявности зміцнювальних включень [34]. 
 Можна мати прилюток, який у вихідному стані (до лютування) 
відноситься до нового класу матеріялів — ВЕСів і характеризується 

низкою переваг, що притаманні таким матеріялам, але в кінцевому 

результаті, після лютування ми одержуємо інший хемічний склад 

металу лютованого шва, інший фазовий стан і, відповідно, інші ме-
ханічні характеристики [14, 35]. Наприклад, за лазерного люту-
вання ніклевого суперстопу IN718 [35] високоентропійним при-
лютком з номінальним молярним співвідношенням Ni:Cu:Co:Fe:Mn 

1:1:1:0,25:1,75, що має в вихідному стані структуру твердого роз-
чину, в лютованому шві формується лютований шов, в якому кіль-
кість складових елементів збільшується з п’ятьох до шістьох, що 

зумовлено взаємними дифузійними процесами, які протікають за 

температури лютування, і зміною хемічного складу металу лютова-
ного шва [35]. Після лютування підвищується твердість лютованого 

шва в 3–4 рази в порівнянні з вихідним станом прилютку. Такі змі-
ни автори пояснюють комплексним ефектом змішання («коктей-
лю»), спотворенням кристалічної ґратниці і дифузією. Структурні 
перетворення зумовлені наявністю ґрадієнту концентрацій на між-
фазній межі основний метал–прилюток і взаємними дифузійними 

процесами, які протікають за температури лютування, що і приво-
дить до зміни хемічного складу та морфології металу шва. 
 На прикладі лютування жароміцного ніклевого суперстопу 

Inconel 600 високоентропійним прилютком Fe5Co20Ni20Mn35Cu20 по-
казано вплив витримки за температури лютування на структуру 

лютованого шва та міцність лютованих з’єднань [36]. Структура ос-
новного металу Inconel 600 після лютування не змінюється і зали-
шається однофазною, а в металі лютованого шва спостерігається 

сеґреґація, яка виражена в більшій мірі в порівнянні з вихідним 

литим станом високоентропійного прилютку. При лютуванні спо-
стерігається дифузія складових елементів прилютку Co, Cu та Mn в 

основний метал, а з основного Ni та Cr дифундують у метал лютова-
ного шву. Взаємні дифузійні процеси можуть впливати не тільки на 

структуру і морфологію лютованого шва, а й на температурний ін-
тервал топлення прилютку (підвищувати). 
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 Автор показує [36], що збільшення витримки при лютуванні з 15 

до 90 хв. приводить до підвищення міцности на зріз з 255 МПа до 

530 МПа (за температури лютування у 1200°С, товщині прилютку у 

300 мкм) і пояснює такі особливості взаємними дифузійними про-
цесами. При збільшенні витримки в процесі лютування зменшуєть-
ся ґрадієнт концентрації на міжфазній межі прилюток–основний 

метал, відбувається часткове розчинення прилютку, зменшення 

його товщини, що сприяє одержанню більш гомогенної структури в 

лютованому шві. Однак, треба враховувати, що наявність дифузій-
них і ерозійних процесів має критичне значення при лютуванні то-
нкостінних виробів і може неґативно впливати на цілісність люто-
ваної конструкції. 
 При проєктуванні прилютків-ВЕС важливе значення має, з одні-
єї сторони, ентропія змішання, а з іншої — температурний інтервал 

топлення, який актуальний лише для конкретної пари матеріялів, 
що поєднуються. Якщо вважати метал шва ВЕСом після процесу 

лютування, то при створенні прилютку слід враховувати складні 
взаємні дифузійні процеси, які будуть відбуватися при лютуванні і 
можуть приводити до зміни хемічного складу і морфології металу 

лютованого шва. Останній шлях дуже складний і наразі тяжко пе-
редбачуваний та потребує детального дослідження. 

5. ЗАСТОСУВАННЯ ЕВТЕКТИЧНИХ ВИСОКОЕНТРОПІЙНИХ 

ПРИЛЮТКІВ 

Результати вивчення високоентропійних прилютків показують, що 

є достатньо мало складів прилютків зі структурою твердого розчи-
ну, які б відповідали класичному визначенню ВЕС за ентропією 

змішання. Є низка прилютків-ВЕС на базі евтектик, які топляться 

за фіксованої температури і не мають температурного інтервалу то-
плення, що дуже важливо при лютуванні тонкостінних конструк-
цій. Вони перспективні для використання за високої температури 

завдяки мікроструктурній стабільності, відсутності сеґреґації еле-
ментів, високому опору плазучости, хорошим ливарним властивос-
тям, хорошій рідкій текучості, що забезпечує змочування основно-
го металу. Доевтектичні або заевтектичні прилютки характеризу-
ються певним температурним інтервалом топлення, яким можна 

варіювати завдяки хемічному складу складових компонентів [10, 

14]. 
 Застосування евтектичного високоентропійного прилютку 

Nb0,73CoCrFeNi2,1 (рис. 7, а) за лютування корозійностійкої криці 
Crofer 22 APU з металізованою Гафнієм і стабілізованою Ітрієм ке-
рамікою (3YSZ) забезпечило формування бездефектних різнорідних 

з’єднань (рис. 7, б) [10] з гетерогенною мікроструктурою лютованого 

шву: реакційним шаром (HfO2) на міжфазній межі кераміка–
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прилюток і евтектикою, яка містить фазу Лавеса та твердий розчин 

FeCrNi (що притаманно даному прилютку в вихідному стані) (рис. 7, 

б). 
 Міцність на зріз лютованих з’єднань становить 97 ± 7 МПа, в той 

час як за застосування прилютку AgCuTi3 вона не перевищує 

≅ 52 ± 2 МПа. Автори [10] зазначають, що з метою уникнення інтен-
сивної дифузії й ерозії крицевої підкладинки швидкість нагріву й 

охолодження становила 50 К/хв. 
 В зв’язку з відсутністю відповідних багатокомпонентних діяграм 

стану металевих систем і з метою скорочення експериментів з роз-
робкою прилютків застосовують різні методи моделювання, які пе-
редбачають прогнозування фазового складу, температури солідусу і 
ліквідусу. При використанні методи «машинного навчання» (ma-
chine learning) в основу моделю включено термодинамічні дані, 
електронні й атомові параметри [37], які забезпечили одержання 

евтектичної структури в високоентропійних прилютках на базі сис-
тем Hf0,4FeCoCrMnNi2 і Nb0,6FeCoCrMnNi2. Розрахунковими мето-
дами доведено, що дані прилютки містять дві структурні складові: 
евтектику (інтерметалід + твердий розчин) і твердий розчин (рис. 8 ). 

Даний метод прогнозування фазового складу показав високу точ-
ність і кореляцію з експериментальними даними при визначенні на-
явности ймовірних фаз, кристалізація яких зумовлена евтектичним 

перетворенням. Двофазна структура забезпечує високу міцність зі 
збереженням хорошої пластичности та високі втомні властивості 
[37]. 
 Окрім того, вздовж лютованого шва на межі з основним металом 

формується реакційний шар, який містить оксид, що збагачений 

 

Рис. 7. Мікроструктура високоентропійного евтектичного прилютку 

Nb0,73CoCrFeNi2,1 у вихідному стані (а) і після лютування (б) сталі Crofer 22 

APU з керамікою (3YSZ) (б) [10]. 

Fig. 7. Microstructure of high-entropy eutectic solder Nb0.73CoCrFeNi2.1 in the 

initial state (а) and after brazing (б) Crofer 22 APU steel with ceramics 

(3YSZ) [10]. 
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Алюмінієм, Хромом, Манґаном. Хемічний склад окремих фаз лю-
тованого шву після лютування незначно змінюється, але евтектич-
на структура зберігається (рис. 9, б). 
 За результатами високотемпературної диференційної аналізи те-
мпературний інтервал топлення прилютку знаходиться в межах 

1180–1260°С. Характеристики міцности лютованих з’єднань авто-
ри [38] не наводять, а лише показують, що процес лютування за те-
мператури 1300°С (τ = 20 хв.) забезпечує підвищення мікротвердос-
ти лютованого шву з 500 МПа (що характерно для прилютку в ли-

 

Рис. 9. Мікроструктура прилютку-ВЕС Nb0,73CoCrFeNi2,1 в литому стані (а) 
та лютованого з’єднання 22ХС + 22ХС (б) [38]. 

Fig. 9. Microstructure of solder-HEA Nb0.73CoCrFeNi2.1 in the cast state (а) 
and brazing joint 22ХС + 22ХС (б) [38]. 

 

Рис. 8. Електронне зображення мікроструктури високоентропійного евте-
ктичного стопу Hf0,4FeCoCrMnNi2 [37]. 

Fig. 8. Electronic image of the microstructure of the high-entropy eutectic 

alloy Hf0.4FeCoCrMnNi2 [37]. 
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тому стані) до 700 МПа. Очевидно, що підвищення мікротвердости 

зумовлено дифузійними процесами під час лютуванні [38]. 
 Для високотемпературного використання (600–800°С) титанових 

стопів, молібдену та танталу створено високоентропійні прилютки: 
TiBraze200Nb (Ti4Zr1Nb1Cu1,5Ni1,5, Ттоп = 920–950°С), TiBraze202 

(Ti4Zr1Nb1Mo1Cu1,5Ni1,5, Ттоп = 1040–1060°С) і TiBraze1201 

(Co3Ni1Si1Mo1Cr1,3 + 6,8 ат.% (Fe, W, B, C), Ттоп = 1120–1170°С) [14]. 
Для створення їх використовували правила Юм-Розері, які врахо-
вували ріжницю в атомових радіюсах (не перевищувала 15%); кри-
сталічні структури й електронеґативність розчинника й елементу, 
який розчиняється, були близькими (або знаходилися на одному 

рівні). Застосування таких прилютків для лютування титану та тя-
жкотопких металів (Мо, Та) приводить до збільшення міцности 

з’єднань на 50% у порівнянні зі стандартними прилютками [14]. 
Але в лютованих швах одержати одно- або двофазну мікрострукту-
ру не завжди вдається, що зумовлено активними дифузійними про-
цесами на міжфазній межі основний матеріял–високоентропійний 

прилюток і діяграмами стану металевих систем. 
 Лютуванням танталу високоентропійним прилютком TiBraze202 

одержано двофазну структуру в металі лютованого шву, яка утво-
рена твердим розчином (TiZrNbMoCuNi) з включеннями евтектич-
ної фази (TiZrCuNi), кількість якої є незначною (рис. 10). 

6. ВИСНОВКИ 

Дані результати свідчать про наступне: застосування високоентро-
пійного прилютку (в вихідному стані) не ґарантує одержання висо-
коентропійної структури металу лютованого шва. Під час лютуван-

 

Рис. 10. Мікроструктура лютованого з’єднання танталу, яке одержано з 

застосуванням високоентропійного прилютку TiBraze202 

(Ti4Zr1Nb1Mo1Cu1,5Ni1,5) [14]. 

Fig. 10. The microstructure of the tantalum-brazed joint obtained using high-
entropy solder TiBraze202 (Ti4Zr1Nb1Mo1Cu1.5Ni1.5) [14]. 
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ня є комплекс інших чинників, які впливають на формування 

структури, морфологічні особливості та хемічний склад металу лю-
тованого шву. Основний з них полягає у взаємних дифузійних про-
цесах, які протікають під час лютування (або відсутні) і які зумов-
лені наявністю ґрадієнту концентрацій складових елементів при-
лютку і основного металу на міжфазній межі та нерівноважними 

умовами кристалізації металу лютованого шва. Взаємна дифузія 

починається з перших секунд за певної температури лютування або 

за температури, яка нижча за температуру автономного топлення 

прилютку, але за умови контактної взаємодії складових елементів 

прилютку та металу. Кожен хемічний склад прилютку адаптований 

до конкретного основного матеріялу; тому проґрес в області ство-
рення нових перспективних матеріялів з унікальними фізико-
механічними властивостями потребує проведення системних дослі-
джень в області лютування з метою розробки нових присадних ма-
теріялів для одержання надійних лютованих вузлів, які необхідні 
при виготовленні конструкцій в ріжних галузях промисловости. 
Дане направлення потребує проведення подальших системних дос-
ліджень з залученням сучасних математичних метод оброблення 

даних (термодинамічних розрахунків) для прогнозування фазового 

стану не тільки високоентропійних прилютків, а й структури мета-
лу лютованих швів з метою одержання лютованих з’єднань (емпі-
ричним шляхом) з підвищеними механічними характеристиками. 
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Деякі сучасні методи підвищення властивостей заевтектичних 

силумінів 

А. Г. Борисов, Т. Г. Цір  

Фізико-технологічний інститут металів та сплавів НАН України, 
бульв. Академіка Вернадського, 34/1, 
03142 Київ, Україна 

В огляді відображено останні досягнення в основних напрямах впливів на 

заевтектичні силуміни, що дають змогу істотно підвищити комплекс їх-
ніх механічних властивостей, як у традиційних напрямах типу модифі-
кування або умов лиття, так і енергетичних, що з’явилися порівняно не-
давно. Відзначається характерне для останнього часу комплексне засто-
сування різних методик. 

Ключові слова: заевтектичні силуміни, модифікування, ультразвук, спе-
ціяльні методи лиття, вплив заліза. 

The review reflects the latest achievements in the main areas of influence on 

hypereutectic silumins, which make it possible to significantly increase the 

complex of their mechanical properties, both in traditional areas such as 

modification or casting conditions and in relatively recent energy ones. The 

complex application of various methods, characteristic of recent times, is 

noted. 

Key words: hypereutectic Al–Si alloys, modification, ultrasonics, special 
casting methods, iron-content impact. 
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1. ВСТУП 

Алюмінійово-кремнійові стопи знайшли широке застосування в су-
часному світі, зокрема, наприклад, в автомобільних двигунах за-
вдяки їхнім перевагам у порівнянні з чавунними, які на цей час 

майже застаріли. Кремній, що має більш високу твердість, ніж 

алюміній, за використання стопів з високим його вмістом поліпшує 

їхні механічні властивості, включаючи твердість, зносостійкість і 
т.п. [1, 2]. Тут слід відзначити, що механічні властивості стопів Al–
Si значним чином є функцією мікроструктури, форми та розміру 

частинок Si в первинній фазі [3–5]. 
 Заевтектичні системи Al–Si в дійсності являють собою компози-
ційні матеріяли на основі металевої матриці з включеннями твер-
дих кристалів кремнію; таким чином вони поєднують у собі легку 

вагу і чудові зносостійкі властивості з високими модулями міцнос-
ти, низьким тепловим розширенням і виключною стійкістю до під-
вищених температурних умов експлуатації. 
 Традиційно проблеми лиття таких стопів пов’язані з певними 

труднощами, реґулюванням розміру і розподілом первинної крем-
нійової фази і з високою теплотою топлення кремнію. Основним не-
доліком використання заевтектичних стопів Al–Si є утворення 

крупних частинок Si через низькі швидкості охолодження або по-
гані умови тверднення [1, 6–9]. Наприклад, м’який Al швидко 

зношується (порівняно з набагато більш твердим Si), що приводить 

до «виходу» крупних частинок Si на поверхню [10]. Ці крупні час-
тинки легко викришуються, а також становляться джерелом вини-
кнення тріщин [1, 4, 11]. У цих же випадках, коли появи крупних 

частинок кремнію вдається уникнути за розрахунку різного роду 

впливів (див. далі), має місце підвищення як механічних, так і три-
бологічних властивостей [12, 13]. 

2. МОДИФІКУВАННЯ ЗАЕВТЕКТИЧНИХ СИЛУМІНІВ 

Традиційним модифікатором кремнію в заевтектичних силумінах є 

Фосфор. Прийнято стверджувати, що його дія зводиться до утво-
рення в розтопі неметалічних частинок AlP, які служать підклади-
нками для гетерогенного зародження первинного Si. Хоча P у ви-
гляді частинок AlP зазвичай спостерігається в центрі первинного 

Si, інтерес також являє детальний розподіл Р по всьому об’єму від-
ливка. В роботі [14] відзначається, що не було виявлено значної кі-
лькости P у первинному Si, евтектичному Si та Al-матриці. Замість 

цього P спостерігався на межі між матрицею Al і евтектикою Si, що 

вказує на те, що фосфоровмісні частинки AlP (або «пластини» AlP, 
в залежності від концентрації P) могли зародитися на поверхні ма-
триці Al і тим самим посилити гетерогенне зародження для утво-
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рення евтектичного Si. 
 Для усунення забруднення навколишнього середовища та забез-
печення високоефективного і недорогого модифікатора для рафіну-
вання первинного Si в заевтектичних стопах Al–Si були розроблені 
ліґатури Al–Fe–P, що містять 2,0–5,0% фосфору (тут і далі для хе-
мічного складу стопів маються на увазі масові %). Ліґатури Al–Fe–
P можуть бути легко одержані, а ефективна модифікація може бути 

досягнута шляхом додавання 0,3–0,8% мас. ліґатури Al–Fe–P в 

стопи Al–Si, що містить 12–25% Si. При цьому кількість первинно-
го Si збільшується, а середній розмір зерна первинного Si значно 

зменшується (менше 50 мкм). Крім того, ліґатури Al–Fe–P мають 

багато переваг, таких як низька вартість, зручна технологія екс-
плуатації, відсутність забруднення, стабільний і довготривалий 

ефект модифікування, простота зберігання і т.д. [15]. 
 В роботі [16] повідомляється про успішну синтезу нової ліґатури 

Al–6Zr–2P з частинками ZrP. Дослідження за допомогою автоемі-
сійного сканувального електронного мікроскопа (FESEM) фази, ви-
лученої з ліґатури, показало, що луската фаза ZrAl3 приєднується до 

часток ZrP, що вказує на те, що фаза ZrP спочатку виділяється в 

процесі твердіння, а потім фаза ZrAl3 приєднується до попередньо 

сформованих частинок ZrP і росте. Причина високої ефективности 

рафінування ліґатури Al–6Zr–2P мабуть полягає в тому, що класте-
ри Si можуть сприяти перетворенню ZrP в AlP, і в останньому фаза 

AlP діяла як центр гетерогенного зародкоутворення первинної фази 

Si. Застосування ліґатури Cu–14P для стопу Al–24Si–Cu–Mg дослі-
джено в роботі [17]. Спостерігалося подрібнення як первинного, так 

і евтектичного кремнію. Оптимальний ефект був досягнутий дода-
ванням 0,4% ліґатури, при цьому середній розмір первинного крем-
нію зменшувався від 51,9 мкм (не модифікований) до 21,5 мкм. Ме-
ханічні властивості також покращилися — межа міцности на роз-
рив підвищилася від 174 МПа до 211 МПа, відносне подовження з 

0,94% до 1,56%, твердість за Віккерсом — з 138 НV до 160 НV. 
 Крім Р, досліджувалася також можливість застосування рідко-
земельних елементів, таких як Самарій, Церій і Лантан, для моди-
фікування заевтектичної кремнійової фази та поліпшення власти-
востей [18]. Відзначається, що якщо P «подрібнює» первинний Si, 
то РЗМ в основному модифікують евтектичну кремнійову фазу — 

великі голкоподібні структури змінюються тонковолокнистими або 

пластинчастими структурами. З іншого боку, добавки Лантану і 
Церію, по окремості та в поєднанні, позитивного ефекту не принес-
ли [19], а добавки Самарію сприяли подрібненню дендритів алюмі-
нію та евтектичного кремнію, що дало деяке поліпшення механіч-
них властивостей [20]. Позитивний ефект також спостерігався при 

додаванні Mn [21]. Модифікувальний ефект широкого спектру рід-
кісноземельних металів (La, Ce, Pr, Nd, Sm, Eu, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, 
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Tm, Yb і Lu) на евтектику Al–Si відзначається в [22]; при цьому 

найбільш помітний ефект спричиняє додавання Європію. 
 Застосовуються також інші модифікатори; наприклад, в роботі 
[23] заевтектичний стоп Al–18Si модифікували за допомогою ліґа-
тури Al–3B. Результати показують, що розмір первинного Si при 

додаванні ліґатури спочатку зменшувався, а потім збільшувався; 
при цьому мінімум спостерігався при 0,2% мас. ліґатури. Також в 

якості «модифікатора» використовувалися наночастинки γ-Al2O3 

[24], які вводилися в стоп Al–16Si. В результаті спостерігалося по-
ліпшення як зносостійкости, так і твердости. За даними рентґенос-
труктурної аналізи причиною цього було утворення фаз SiO2, Al2O3 

та інтерметалідних сполук з високим вмістом Алюмінію. Величина 

твердости стопу збільшується майже на 6% у поєднанні зі збіль-
шенням густини всього на 0,8%. Сумісне додавання 4% мас. γ-Al2O3 

і 0,1% Sr для стопу Al–20Si було досліджено в [25]; при цьому 

Стронцій модифікував евтектичний кремній, а γ-Al2O3 — первин-
ний. Методика експерименту (з усмоктуванням розтопу) забезпечу-
вала швидкість охолодження ≈ 563°С/с. В результаті твердість оде-
ржаного зразка перевищила 54% твердости матеріялу, одержаного 

ґравітаційним литвом. Середня межа міцности на розрив складала 

355 МПа, а середня пластичність — 7,1%. 

3. СПЕЦІЯЛЬНІ ТЕМПЕРАТУРНІ РЕЖИМИ 

Швидкості охолодження та твердіння мають вирішальне значення 

для формування мікроструктури і збереження гетерогенности. Так, 
для стопу Al–16Si було відзначено [6], що через перегрів розтопу 

стоп має тенденцію бути менш чутливим до швидкостей охолоджен-
ня та твердіння, в результаті чого формується більш однорідна та 

дрібна мікроструктура. У роботі [26] при дослідженні стопів Al–15, 
18 і 25Si виявлено, що підвищення швидкости охолодження та тем-
ператури перегріву зменшують виділення первинного Si і його 

об’ємну фракцію, а його морфологія змінюється від дендритної та 

октаедричної фасетованої до пластинчатої структури. Вплив швид-
кости охолодження для стопу Al–16Si було вивчено в роботі [27]. Рі-
зні швидкості охолодження досягалися за рахунок використання 

чотирьох різних метод лиття — ґравітаційне (GC), лиття під тиском 

(DC), безперервне лиття (WC) і швидке гартування (RWC). Крім 

традиційного висновку, що розмір частинок первинного кремнію 

зменшується зі збільшенням швидкости охолодження (рис. 1), було 

зроблено цікавий висновок: первинні частинки кремнію не можуть 

повністю сформуватися, коли швидкість охолодження перевищує 

20°С/с, дрібні частинки первинного кремнію, що зародилися та не 

«умерзли» в матрицю, міґрують в області, де швидкість охолоджен-
ня менше, і можуть аґреґуватися з утворенням крупних частинок. 
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 Тверднення розтопів заевтектичних стопів Al–Si з різним вмістом 

Si (між 27 і 50% мас.), перегрітих на 70°C вище ліквідусу, й охоло-
джених зі швидкостями від 50 до 300°С/хв. вивчалося в [28]. Вста-
новлено, що розмір первинної фази Si зменшувався зі збільшенням 

швидкости охолодження від 50 до 300°С/хв. і пониженням вмісту Si 
від 50 до 27% мас. Було виявлено значне підвищення макротвердос-
ти із збільшенням вмісту Si від 27 до 50% мас. Зносостійкість стопів 

постійно поліпшувалася зі збільшенням швидкости охолодження та 

зменшенням вмісту Si. Аномальний зв’язок був тому, що твердість і 
зносостійкість змінилися в протилежних напрямках. 
 Метою роботи [29] було вивчення впливу сильного перегріву на 

механічні властивості та мікроструктуру первинних кристалів 

кремнію в литому стопі Al–17Si–5Cu–1Mg. Було проведено чотири 

експерименти (значення ТL і ТE одержано за допомогою термічної 
аналізи): 1 — заливка вихідного стопу, Тзал = 806°C, ТL = 648°C, 
ТE = 570°C; 2 — стоп, модифікований 0,05% P, Тзал = 802°C, 

ТL = 668°C, ТE = 572°C; 3 — заливка вихідного стопу, Тзал = 921°C, 
ТL = 641°C, ТE = 568°C; 4 — стоп, модифікований 0,05% P, 

 

Рис. 1. Залежність діяметра первинного кремнію від швидкости охолодження. 

Fig. 1. Primary silicon diameter versus cooling rate. 
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Тзал = 919°C, ТL = 668°C, ТE = 574°C. 
 Одержані наступні значення механічних властивостей: твердість 

за Бринеллем — 109, 133, 148, 165; межа міцности [МПа] — 176, 

237, 240, 239; межа плинности [МПа] — 136, 168, 178, 180. Пока-
зано, що спільний вплив високого перегріву та модифікування Фо-
сфором дає найкраще поєднання властивостей і дрібної структури. 
 Зразки стопу Al–20Si, одержані методою спінінґування на мідному 

диску [30] (швидкість охолодження 1,11⋅106°C/с), показали, що мор-
фологія первинного кремнію у сформованій із розтопу стрічці суттєво 

змінилася і набула форми дрібних блоків (максимальний розмір пер-
винного кремнію складав 5 мкм, мінімальний — 0,5 мкм, а середній 

— 2 мкм). Евтектичний кремній також істотно подрібнився. 
 В [31] з порошку Al–17Si, одержаного швидким гартуванням ро-
зпорошенням (швидкість охолодження 105°С/с), були скомпонова-
ні під одновісним тиском 400 МПа за кімнатної температури цилін-
дричні зразки, які спікалися за температур 623–773 К протягом 

360–20400 с. Середній діяметер частинок кремнію в одержаних 

компактах збільшувався як із зростанням температури, так і часу 

спікання від 0,01–0,03 мкм (у вихідному порошку) до 0,85 мкм 

(спікання 773 К, 20400 с). Твердість за Віккерсом змінювалася зво-
ротнім чином від 250 HV для скомпактованого, але неспеченого 

зразка, до 120 HV (спікання 773 К, 20400 с). 

4. ПЕРЕМІШУВАННЯ РОЗТОПУ 

Морфологія частинок кремнію істотним чином змінюється внаслі-
док наявности перемішування в процесі кристалізації розтопу. В 

[32] вивчався стоп Al–17Si–0,3Mg, одержаний методою реолиття 

SSM (подробиці методи див., наприклад, [33]). При дослідженні 
зносу литого стопу встановлено, що зразки, одержані із перемішу-
ванням показали меншу втрату ваги порівняно зі звичайним литим 

стопом. Оптична мікроскопія показала зменшення розміру части-
нок первинного кремнію та модифікування кремнію евтектичного 

внаслідок перемішування в процесі тверднення. В роботі [34] роз-
топ Al–22Si–0,4Mg перемішувався в процесі охолодження протя-
гом 12 хв. при 400 об./хв. і заливався в циліндричний кокіль. У ре-
зультаті розподіл первинного кремнію став більш рівномірним як 

по краю, так і по центру зразків з відносним зменшенням середньо-
го розміру частинок кремнію на 34% і 37% відповідно в порівнянні 
з відливкою без перемішування. Дослідження впливу швидкости 

перемішування на морфологію первинного кремнію в стопі Al–25Si 
в діяпазоні швидкостей перемішування 100–500 об./хв. проведено 

в [35]. Встановлено, що однаковій долі твердої фази зі збільшенням 

швидкости перемішування відповідають більш дрібні та округлені 
частинки кремнію. Аналогічний ефект спостерігався в [36]. Дослі-
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джувався стоп Al–15% ваг. Si; при цьому відзначається, що інтен-
сивне перемішування в розтопі привело до більшого подрібнення та 

більш посиленого зародження первинного Si, ніж було досягнуто з 

додаванням Фосфору. Порівняння властивостей відлитого тради-
ційного та відлітного при перемішуванні 400 об./хв. стопу Al–20Si–
0,5Mg–1,2Fe показало, що межа міцности збільшилася з 160 до 

171 МПа, а відносне подовження з 1,2 до 2,3% [37]. Використання 

електромагнетного поля для перемішування приводило до специ-
фічних результатів [38]. Стоп Al–20Si–1,8Cu–0,5Mn–0,7Mg пере-
мішувався в процесі охолодження за рахунок магнетної індукції 
різної інтенсивности, яка визначалася силою струму в установці. 
Виявлено, що розмір частинок кремнію залежав від величини 

струму немонотонно — у вихідному (без перемішування) він скла-
дав порядку 150 мкм, при збільшенні струму до 8–12 А він був по-
рядку 50 мкм, а при подальшому збільшенні струму до 32 А збіль-
шився до 250 мкм. Однак автори пов’язують це не зі збільшенням 

розміру окремих частинок, а з їхнім «злипанням» у великі блоки. 

5. ОБРОБЛЕННЯ УЛЬТРАЗВУКОМ 

В роботі [39] досліджено вплив оброблення розтопу ультразвуком 

(20 кГц, потужність — 50 Вт, амплітуда — 4 мкм) для стопу Al–23Si. 
В результаті оброблення розмір частинок первинного кремнію змен-
шився в 2–2,5 рази, а відстань між лямелями кремнію в евтектиці 
збільшилася, що автори пов’язують з тим, що під впливом ультраз-
вуку збільшилася концентраційна однорідність розтопу перед фрон-
том евтектики, що зростає. Ультразвукове оброблення стопу Al–17Si 
в процесі охолодження проводилося в різних діяпазонах температур 

[40]. При цьому спостерігався цікавий ефект: в необробленому стопі 
розмір частинок первинного Si становив 45 мкм. Після оброблення 

розтопу в рідкому стані в інтервалі 720–690°C середній розмір части-
нок кремнію зменшився до 18 мкм. У той же час оброблення у більш 

широкому інтервалі температур, 720–620°C (аж до кристалізації) 
приводило до формування первинного кремнію з середнім розміром 

35 мкм. Високу ефективність оброблення ультразвуком за темпера-
тур вище ліквідусу автори пов’язують зі збільшенням кількости під-
кладинок для гетерогенного зародження за рахунок перетворення 

незмочуваних підкладинок у змочувані під дією ультразвуку. По-
ниження ефективности оброблення за температури нижче ліквідусу 

зв’язується з тим, що поява частинок твердої фази ускладнює поши-
рення ультразвуку (кавітації). 
 Двостадійну технологію з використанням ультразвуку запропоно-
вано в [41]. Суть полягає в тому, що частина стопу Al–18Si–5Cu обро-
бляється ультразвуком (30 с, 18 кГц, 1 кВт) за температури у 690°C 

(TL = 650°C), яка додається в необроблений розтоп. 



102 А. Г. БОРИСОВ, Т. Г. ЦІР 

 Одержані результати представлено на рис. 2. Автори пов’язують 

ефект, що спостерігається, з тим, що додавання обробленого розто-
пу приводить до формування двійників з вхідним кутом, внаслідок 

чого має місце зміна лускатого кремнію волокнистим для евтекти-
ки. Для первинного кремнію такий механізм приводить до дефект-
ности граней та уповільнення росту, що дає можливість появи но-
вих дрібних кристалів. 
 Співставлення ефективности ультразвукового оброблення та 

електромагнетного перемішування проведено в [42]. Визначався 

 
а 

 
б 

Рис. 2. Результати металографічних досліджень виливків Al–18Si–5Cu: 
кількість частинок первинного кремнію на одиницю площі (а), середній 

розмір частинок кремнію, сірий стовпчик — первинний кремній, чорний 

— евтектика (б). 

Fig. 2. Results of metallographic studies of Al–18Si–5Cu castings: number of 

primary silicon particles per unit area (а), average particle size of silicon, 

grey column—primary silicon, black—eutectic (б). 
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розмір частинок кремнію для необробленого стопу Al–18Si–5Cu, 
обробленого перемішуванням, обробленого ультразвуком і оброб-
леного сумісними змішуванням і ультразвуком. Одержані середні 
значення частинок становлять відповідно (первинний/евтектичний 

кремній) в мкм: 42/21, 17/12, 13/6 і 16/6. Вбачається, що у разі од-
ночасного впливу ультразвуку та перемішування останнє послаб-
лює кавітаційний ефект. 
 В роботі [43], де досліджено вплив ультразвуку практично на та-
кий же стоп Al–18,5Si–4Cu, повідомляється, що оброблення розто-
пу в діяпазоні температур 750–800°C значно поліпшує якість пер-
винного Si, але мало впливає на розмір зерна первинного Al. Перед-
бачається, значне збільшення твердости матриці, а також міцности 

на розрив литого матеріялу пов’язано зі зміцненням твердого роз-
чину. Лиття під тиском стопу Al–16,5Si, обробленого ультразву-
ком, розглянуто в [44]. Ефект ультразвукового подрібнення дослі-
джено без і з додаванням Фосфору. Експерименти включали топ-
лення стопу в тиґлі, вплив ультразвуку за температур не менше, 
ніж на 60 К вище температури ліквідусу, витримку розтопу протя-
гом 20–80 с і заливання його в мідну виливницю методою ґравіта-
ційного лиття. Було виявлено, що ефект подрібнення залежить від 

вмісту Фосфору і часу витримки. Встановлено, що ультразвукове 

випромінення збільшує кількість частинок AlP, діючих як гетеро-
генні місця для первинного зародкоутворення Si. Ефект рафінуван-
ня був значним при часі витримки 20–50 с. Потім, ґрунтуючись на 

наведених вище результатах, були визначені оптимальні умови для 

лиття під тиском. Ключовим моментом було те, що ефект рафіну-
вання та текучість розтопу підтримуються на бажаному рівні про-
тягом періоду часу після оброблення ультразвуком. Мікрострукту-
рні дослідження показали значне подрібнення первинних криста-
лів Si і сполук Al–Fe–Mn–Si. Відливки під тиском, оброблені ульт-
развуком, показали поліпшену міцність на розрив. 

6. ОБРОБЛЕННЯ ВИСОКОЕНЕРГЕТИЧНИМ ПУЧКОМ 

(СТРУМЕНЕМ) 

Для багатьох практичних застосувань властивості поверхневого 

шару матеріялу є визначальними. Для формування такого «пок-
риття» здійснюється або оброблення поверхні самого матеріялу, або 

натоплення одного матеріялу на інший. В останній час розвивають-
ся технології, які можна назвати «тривимірним друком», коли на-
несення шару на шар утворює якийсь виріб. 
 В роботі [45] поверхня стопу Al–17,5Si оброблялася високоенер-
гетичним пульсувальним електронним променем (10–40 кеВ, 102–
103

 А/см2, тривалість імпульсу — 1 мс, інтервал — 10 с.). Якщо у 

вихідному матеріялі первинний кремній мав розмір у 30 мкм, а ев-
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тектичний — 10 мкм, після оброблення значення становили 100 нм 

і 50 нм відповідно. Зносостійкість обробленої поверхні збільшилася 

приблизно в 8 разів. 
 Вплив п’ятьох доз електронного променя 16,5–36 кВ на поверхні 
стопу Al–17Si–4,5Cu досліджено в [46]. Було встановлено, що збі-
льшення пришвидшувальної напруги спочатку приводило до зме-
ншення (Ra = 1,4 мкм), а потім — збільшення (Ra = 4,0 мкм) серед-
ніх значень шерсткости поверхні, що зв’язувалося з утворенням 

кратерів через топлення приповерхневих частинок кремнію. Три-
бологічні випробування були проведені в умовах сухого ковзання з 

парою підшипникової криці 52100 в умовах зворотно-
поступального руху. Середні коефіцієнти динамічного тертя склали 

більше (0,9) порівняно з необробленою поверхнею стопу (0,6) вна-
слідок більшого ступеня зчеплення з контртілом. 
 В [47] досліджено оброблення поверхні стопів Al–17Si і Al–20Si 
CO2-лазером тривалої дії з довжиною хвилі у 10,6 мкм та лазером 

Trumpf Yb:YAG з довжиною хвилі у 1,03 мкм; діяметер променя — 

1 мм, швидкість сканування — від 5 до 100 мм/с. Мікроструктура 

необроблених стопів аналогічна, середній розмір первинного Si — 

70–100 мкм, евтектика нелямелярна, відстань між пластинами — 

2–10 мкм, твердість HV — 60–70. В процесі оброблення в залежнос-
ті від режиму сформувалася зона протоплення глибиною у 0,3–
3 мм, швидкість охолодження (оцінена за дендритним параметром) 

становила 6⋅103–3⋅106°С/с. В обробленій зоні формувалася лямеля-
рна евтектика; відстані між лямелями — 15–40 нм. Мікротвердість 

НV складала порядку 120 для Al–17% ваг. Si і 150 для Al–20% ваг. 
Si. Зі збільшенням швидкости охолодження від 6⋅103

 до 3⋅106°С/с 

дендритний параметер α-Al зменшився з 3 мкм до 0,5 мкм, а міжп-
ластинчата відстань в евтектиці зменшилася з 1000 нм до 30 нм. В 

результаті оброблення відбулася значна зміна морфології кремнію 

— від масивного та пластинчато-голчатого до суміші лусочок із за-
кругленими кутами та волокном. Більшість утворених частинок 

кремнію були сильно розгалужені та містили значну кількість 

двійників. Швидке охолодження привело до значного збільшення 

розчинности Силіцію в алюмінії приблизно до 5% мас. у порівнянні 
з 0,5% мас. за повільного охолодження. 
 Результати нанесення покриття (метода прямого осадження ме-
талу, на поверхню подається порошок, який натоплюється лазером) 
з порошків Al–11,3Si–0,18Fe–0,03Cu (100 мкм) + SiC (70 мкм) на 

поверхні алюмінійового стопу 6061 (Al–1Mg–0,6Si) досліджувалися 

в [48]. Одержано покриття з ультрадисперсним (< 10 мкм) первин-
ним Si. Зі збільшенням швидкости сканування та потужности лазе-
ра збільшується об’ємна доля та розмір первинного Si. Що стосуєть-
ся кремнію евтектичного, то із збільшенням швидкости сканування 

його розмір зменшується. Із збільшенням потужности лазера евтек-
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тичний розмір Si досягає мінімального значення за потужности у 

850 Вт. Мікротвердість НV покриття приблизно в 2,5 рази вище, 
ніж для вихідного порошку (100 кг/мм2) і в залежності від режимів 

становить 200–250 кг/мм2. Аналогічну методу (хоча автори викори-
стовують альтернативну назву — «селективне лазерне топлення») 
застосовано в [49]. Для покриття використовувалися порошки Al–
12Si (30 мкм) і чистий Si (6 мкм). Для досягнення хемічного складу 

Al–18Si ці два порошки змішували в барабанному змішувачі протя-
гом 60 хв. при масовому співвідношенні Al–12Si до Si = 92,6:7,4. За 

постійної швидкости лазерного сканування (0,5 м/с) потужність ла-
зерного променя має сильний вплив на мікроструктуру та механічні 
властивості матеріялу. При збільшенні потужности до 210 Вт мікро-
твердість зразків постійно збільшується від 80 до 100 кг/мм2, при 

підвищенні цього значення вона різко понижується до 60 кг/мм2. 
Автори пов’язують це з тим, що збільшення часу твердіння приво-
дить до того, що збільшується розмір частинок кремнію. Зразки, 

одержані за потужности у 210 Вт, мають також саму низьку швид-
кість зносу — 7,0⋅10−4

 мм3⋅Н−1⋅м−1. В роботі [50] були проведені ана-
логічні дослідження, застосовані порошки чистого кремнію і чисто-
го алюмінію для одержання складу Al–50Si у співвідношенні 1:1. 
Найкращі результати були одержані за потужности лазера у 350 Вт: 
мікротвердість НV = 188 кг/мм2, швидкість зносу — 5,5⋅10−4

 

мм3⋅Н−1⋅м−1. Приготований за спеціяльною методикою порошок Al–
22Si–0,2Fe–0,1Cu–Re з оптимізованими властивостями використо-
вувався в [51]. Встановлено, що внаслідок високої швидкости охо-
лодження в процесі формування розчинність Si в Al збільшилася на 

8,25%, а розмір первинного кремнію досягає ≈ 0,5 мкм. Відносна 

густина зразків становила 99,54 ± 0,25%. Механічні властивості 
одержаних виробів значно покращуються в порівнянні з вихідним 

матеріялом. Завдяки дрібній мікроструктурі, що забезпечується ви-
сокою швидкістю охолодження, твердість за Віккерсом досягає 

≈ 170 HV0,2, а міцність на вигин збільшується до 644,0 ± 43,7 МПа. 

7. ОБРОБЛЕННЯ СТРУМОМ 

Досліджувався вплив пропускання постійного струму із густиною 

близько 500 мА/см2
 під час тверднення стопів Al–13Si та Al–20Si 

[52]. Внаслідок цього дендритний параметер у всіх випадках змен-
шувався, крім нижньої частини виливку Al–20Si. Для цього стопу 

пропускання електричного потоку не привело до зміни розміру 

крупних частинок у «популяції» первинного кремнію, але збіль-
шило кількість дрібних кристалів. Для стопу Al–13Si пропускання 

струму не виявило впливу на розміри первинного Si. Розмір, розпо-
діл за розмірами та морфологія евтектичних частинок кремнію не 

змінюються під впливом електричного струму для обох стопів. 
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 В роботі [53] в процесі охолодження починаючи з температури лі-
квідусу (710°С), через зразок стопу Al–22Si, що твердне, кожні 20 с 

пропускався електричний імпульс (розрядка конденсатору, напруги 

розряду були 3 кВ і 6 кВ). Відзначається, що в необробленому стопі 
первинний кремній дуже крупний, оброблення приводило до його 

істотного подрібнення. За напруги розряду у 3 кВ первинний Si мав 

тенденцію збиратися на поверхні зразка, при цьому в центрі нако-
пичувався α-Al. За напруги розряду у 6 кВ первинний кремній був 

більш дрібним і розподілявся по об’єму більш рівномірно. 
 Помітний ефект спостерігався за електроімпульсного оброблення 

(1000 В, 22 Гц) розтопу Al–22Si перед заливкою протягом 0–15 хв. 
за температур вище ліквідусу — 800, 900 і 1000°С [54]. Лиття відра-
зу після електроімпульсного модифікування дає змогу одержати 

помітне подрібнення первинного кремнію, його морфологія зміню-
ється від великопластинчатої до компактної з рівномірним розпо-
ділом і дисперсністю. Зі збільшенням тривалости оброблення ефект 

понижується. Така тенденція — пониження модифікувального 

ефекту зі збільшенням тривалости оброблення — мала місце за всіх 

досліджуваних температур оброблення: 800–1000°С. Автори вва-
жають, що за умов сильного перегріву структура розтопу залежить 

від конкуренції між тепловим рухом у рідкому металі й інокуляці-
єю, викликаної електричним полем. Вплив останнього приводить 

до зменшення розмірів кластерів кремнію в розтопі, які потім є 

центрами зародження. Під час тривалої витримки за умов сильного 

теплового руху дрібні кластери розпадаються. 

8. СПЕЦІЯЛЬНІ МЕТОДИ ЛИТТЯ 

Метода відцентрового лиття застосовувалася в [55] для стопу Al–
20Si. Розтоп за температури 800°C заливався в крицевий кокіль, 
попередньо нагрітий до 800°C, що обертається зі швидкістю 

1000 об./хв. Після розподілу металу по стінках система охолоджу-
валася і формувався виливок зовнішнім діяметром у 100 мм з тов-
щиною стінки у 12 мм. Металографічні дослідження показали, що 

внутрішні області містили багато первинного кремнію (від 20 до 

150 мкм) і грубу евтектику (20 до 50 мкм), у зовнішніх частинах кі-
лькість первинного Si (15–100 мкм) понизилася, а евтектика була 

дрібніше (15–40 мкм). Зразки для механічних випробувань виріза-
лися в центральній частині зразка, одержані значення: гранична 

міцність на розтягування — 60 МПа, твердість за Віккерсом — 79, 
відсоток подовження — 3%, коефіцієнт тертя — 0,3. 
 Для одержання матеріялу з ґрадієнтними властивостями в роботі 
[56] було проведено твердіння стопу Al–20Si, нагрітого до 750°C 

(ТL = 670°C), в умовах постійного обертання циліндричного тиґля 

(розташованого горизонтально) зі швидкістю у 700 об./хв. в процесі 
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безперервного охолодження. У внутрішній частині зразка спостері-
галося значне число частинок первинного кремнію, оточених гру-
бою евтектикою. Середня частина зразка в основному заповнена 

дрібною евтектикою, в якій знаходяться кілька частинок первин-
ного Si і кілька дендритів α-Al. У зовнішній частині зразка в дріб-
ній евтектиці спостерігається значна кількість дендритів α-Al. Тве-
рдість за Бринеллем змінюється від 78 на внутрішній поверхні до 

54 HB на зовнішньому краю зразка. Припускається, що первинний 

кремній впливає на твердість істотніше, ніж кремній в евтектиці. 
 Метода рідкої штамповки використовувався для лиття стопу Al–
18Si–4,5Cu за різних тисків: 0–180 МПа [57]. Встановлено, що з під-
вищенням тиску штамповки розмір первинного кремнію практично 

лінійно зменшується від 42 мкм до 18 мкм. Об’ємна доля евтектич-
ного кремнію також зменшилася з підвищенням тиску. Пропорцій-
но цьому зменшенню збільшувалася міцність на розрив і відсоток 

подовження відповідно від 185 МПа і 0% до 380 МПа і 0,75% за тис-
ку у 180 МПа. Твердість за Бринеллем досліджувалася в інтервалі 
тиску штамповки від 90 до 180 МПа і зростала від 78 до 84. 
 Для того, щоб уникнути такого недоліку, як низька пластичність 

заевтектичних стопів Al–Si, зумовлена великими частинками пер-
винного кремнію у мікроструктурі, що обмежує можливості їх за-
стосування, в роботі [58] було запропоновано нову методу лиття, 

яка передбачає змішування двох стопів. Були використані два сто-
пи — Al–6Si (стоп А) і Al–30Si (стоп В) рівної маси. Стоп А перед 

змішуванням мав температуру у 850°C. Стоп В у графітовому тиґлі 
охолоджувався від 950°С зі швидкістю у 20°С/хв. до температури 

700°С; з досягненням цієї температури в цей тиґель до стопу В вли-
вався стоп А; результат цього позначався як стоп С. Стоп С заливав-
ся в попередньо нагрітий до 250°С стандартний крицевий кокіль, 
загальна концентрація стопу С становила Al–18Si. Якщо розмір пе-
рвинного Si в «звичайному» стопі Al–18Si становив порядку 

100 мкм, то в стопі С — 30–40 мкм. Автори зв’язують цей факт з ча-
стковим розтопленням первинного кремнію, що утворився через 

охолодження стопу В з додаванням високотемпературного стопу А. 
Також у стопі С спостерігався α-Al трьох видів — дендрити, «гало» 

навколо кристалів кремнію й окремі сферичні частинки. Об’ємна 

доля первинного Si в «звичайному» стопі Al–18Si складала 7,5% а 

α-Al — 0%; в стопі С — 11,1% і 20,1% відповідно. Механічні влас-
тивості стопу С істотно перевищували «звичайні» стопи (через дріб 

/), відповідно твердість за Бринеллем — 72/65 HBW, межа міцнос-
ти — 172/159 МПа, відносне подовження — 1,98/0,95%. Схожа ме-
тодика застосовувалася в [59]: змішувалися в рівних долях два сто-
пи — Al–30Si, нагрітий до 900°С, і Al–10Si, охолоджений до 580°С, 
Si («гарячий» вливався у «холодний»); при цьому одержувався стоп 

Al–20Si. Одержаний «змішаний» стоп нагрівався до різних темпе-
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ратур (800, 900, 1000 і 1100°С) і витримувався 15 хвилин. Аналогі-
чно нагрівався «звичайний» Al–20Si. Залежність розмірів первин-
ного кремнію від умов оброблення наведена на рис. 3. 
 Зменшення розмірів первинного кремнію в змішаному стопі зі 
збільшенням перегріву автори пов’язують з рекомбінацією хеміч-
них зв’язків Al–Al, Si–Si і Al–Si в розтопі залежно від температури. 

9. ВИСНОВКИ 

Найбільш успішним на сучасному етапі розвитку виробництва ви-
робів із заевтектичних силумінів у подоланні проблеми «крупного 

кремнію» є підхід, який передбачає комплексне поєднання різно-
манітних способів впливу. Для цього представляється необхідним 

подальше поглиблене вивчення складних механізмів процесів за-
родження та формування кремнійвмісних фаз. 
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Величина максимумів і розкид орієнтації кристалів залежить від напря-
мку побудови зразків і виду постдрукарського оброблення. Сумарна гус-
тина орієнтацій кристалів вздовж сторони [001]–[111] стереографічного 

трикутника для горизонтальних зразків вище, ніж у вертикальних. При 

цьому встановлено, що властивості міцности горизонтальних зразків та-
кож вищі, ніж у вертикальних, а відповідно, пластичні характеристики 

горизонтальних зразків нижче, ніж у вертикальних. Кореляційна аналіза 

зв’язку між параметрами текстури для зразків у горизонтальному та вер-
тикальному напрямках побудови напряму після 3D-друку та постдрукар-
ського оброблення, з одного боку, та відповідними характеристиками мі-
цности (границею міцности, умовною границею плинности) та пластично-
сти, з іншого боку, дала змогу пов’язати параметри текстури та міцности. 
З її допомогою та застосуванням реґресійної аналізи встановлено лінійну 

кореляцію з високими значеннями коефіцієнта надійности апроксимації 
(0,64–0,86) між параметрами текстури та механічними характеристика-
ми. Таким чином, показано, що анізотропію вищезгаданих властивостей, 

що спостерігається, зумовлено кристалографічною текстурою. Раціона-
льне використання кристалографічної текстури у процесі виготовлення 

деталів методою селективного лазерного топлення у відповідних напрям-
ках 3D-друку дасть змогу одержувати деталі з оптимальним комплексом 

властивостей. 

Ключові слова: 3D-друк, текстура, порошки, міцність, пластичність, пос-
тдрукарське оброблення. 

The crystallographic texture and mechanical characteristics (ultimate 

strength, yield strength, and relative elongation) during tensile tests of In-
conel 718 alloy samples are studied. Appropriate samples obtained by 3D-
printing in the horizontal (XY) and vertical (Z) directions by the method of 

selective laser melting (SLM) of the PREP and VIGA powders are studied. 

The texture of the studied samples is characterized by the fact that the main 

crystal orientations are located along the [001]–[111] side of the stereograph-
ic triangle with the maximum values of the orientation density in the <533> 

and <100> poles. The magnitude of the maxima and dispersion of crystal ori-
entation depends on the direction of sample construction and the type of post-
printing processing. The formation of the texture component <100> is prob-
ably because columnar crystals grow fastest, in which the orientation forms a 

minimum angle with the direction of the greatest heat removal. In alloys with 

an f.c.c. lattice (which also includes the Inconel 718 alloy), the [111] orienta-
tion deviates from the [001] crystallographic direction by 54°. As a result, 
after selective laser melting in the 3D-printing process, the crystallization of 

grains with [111] orientations can be suppressed by any neighbouring grains 

of other orientations. It is probably for this reason that, on the reverse pole 

figures, the pole density <111> is low, and the pole densities <533> and 

<100> are relatively high. The total density of crystal orientations along the 

[001]–[111] side of the stereographic triangle for horizontal samples is high-
er than for vertical ones. At the same time, it is established that the strength 

properties of horizontal samples are also higher than those properties of ver-
tical ones, and accordingly, the plastic characteristics of horizontal samples 

are lower than those properties of vertical ones. In addition, the strength 
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characteristics of the samples obtained using the VIGA powder, as a rule, ex-
ceed the corresponding values in the samples based on the PREP powder that 

may be due to the different morphology of the powders used. Correlation 

analysis of the relationship between texture parameters for samples in the 

horizontal and vertical directions of construction directly after 3D-printing 

and post-printing processing, on the one hand, and the corresponding charac-
teristics of strength (strength limit, conditional yield strength) and plastici-
ty, on the other hand, is carried out. It allows linking texture and strength 

parameters. With its help and the application of regression analysis, a linear 

correlation with high values of the approximation reliability coefficient 

(0.64–0.86) is established between texture parameters and mechanical char-
acteristics. Thus, as shown, the observed anisotropy of the aforementioned 

properties is caused by the crystallographic texture. The rational use of crys-
tallographic texture in the process of manufacturing parts by the method of 

selective laser melting in the corresponding directions of 3D-printing will 
allow obtaining of parts with an optimal set of properties. 

Key words: 3D-printing, texture, powders, strength, plasticity, post-
printing processing. 

(Отримано 14 вересня 2022 р.; остаточн. варіянт — 1 грудня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

В останні роки все частіше досліджуються та впроваджуються нові 
перспективні матеріяли та технології для виробництва газотурбін-
них двигунів [1]; тому встановлення властивостей цих матеріялів 

надзвичайно важливе для оцінювання їхньої несної здатности. Ос-
новною метою застосування нових технологій є пониження собівар-
тости деталів із одночасним підвищенням їхніх експлуатаційних 

властивостей. Однією з таких технологій є виробництво деталів се-
лективним лазерним топленням (СЛТ). 3D-друк як технологія 

швидкого виготовлення металевих виробів різного призначення за 

останні 20 років розвинувся та досяг стадії готовности до серійного 

виробництва. У зв’язку з цим питання стабільности якости та керу-
вання терміном служби стали основним напрямом подальшого роз-
витку. Це особливо важливо для придатних до 3D-друку стопів на 

основі титану, алюмінію, ніклю тощо, які останнім часом стали 

знаходити дедалі ширше застосування в аерокосмічній [2], автомо-
більній та енергетичній промисловостях. Наприклад, стоп Inconel 
718 широко використовується в ядерних реакторах, авіаційних 

двигунах та інших високотемпературних пристроях завдяки висо-
кій міцності, опору повзучості, задовільній корозійній стійкості 
тощо [3, 4]. 
 Одним із важливих показників структурного стану полікриста-
лічних тіл є кристалографічна текстура. Вона виникає за будь-яких 

зовнішніх впливів на метал і може приводити до значних змін влас-
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тивостей одержуваних заготовок у різних напрямках, наприклад, 
за екструзії [5, 6]. Текстура може бути причиною втрат під час ви-
готовлення промислової продукції, наприклад, за глибокої витяж-
ки [7] або спричинити катастрофічне крихке руйнування констру-
кції та масштабну аварію з тяжкими наслідками, наприклад, у тру-
бопровідному транспорті [8] або в авіації [9]. 
 У той самий час, за раціонального використання текстури можна 

одержати підвищення певних властивостей матеріялу. Наприклад, 
у виробництві трансформаторної криці використання певної крис-
талографічної орієнтації істотно понижує втрати енергії на перема-
гнетування у трансформаторах, електродвигунах тощо [10]. Іншим 

прикладом може бути істотне поліпшення характеристик міцности 

та пластичности з одночасним зменшенням масових параметрів де-
талів та конструкцій (понад 20% для титанових стопів) [11]. Однак 

ефекти текстури достатньо рідко враховуються в інженерній прак-
тиці. 
 Сучасною методою одержання продукції зі складним профілем є 

так зване адитивне виробництво (AВ) селективним лазерним спі-
канням, що дає змогу виробляти 3D-вироби пошарово [12]. При 

цьому особливістю АВ є те, що на відміну від інших метод одержан-
ня заготовок деталів машин, наприклад, різанням, змінити просто-
рове положення деталю щодо заготівки неможливо. Це підкреслює 

роль текстури в оцінюванні надійности міцности деталів, одержа-
них за технологією АВ особливо з урахуванням різної просторової 
орієнтації їхніх окремих конструктивних елементів. До залежнос-
ти властивостей деталів від напрямку друку можуть приводити та-
кож дефекти, що формуються на стадії пошарової синтези загото-
вок [13]. 

2. ОГЛЯД ЛІТЕРАТУРИ 

Враховуючи вплив режимів і параметрів АВ на властивості одер-
жуваних виробів, їхнє дослідження та оптимізація має особливе 

значення з погляду розширення області комерційного використан-
ня АВ-технологій. У зв’язку з цим у літературі з’являється все бі-
льше досліджень, присвячених впливу якости вихідних порошків і 
технології друку на структуру та властивості заготовок [14, 15, 16]. 
 Важливу роль у формуванні властивостей жароміцних ніклевих 

стопів грає термічне оброблення [17]. В роботі [18] підкреслюється, 
що режими термічного оброблення відрізняються залежно від спо-
собу виготовлення металевих виробів. На сьогодні розроблено до-
статньо режимів термічного оброблення для литого та деформова-
ного стану; проте для Inconel 718 після СЛТ 3D-друку продовжу-
ються дослідження щодо визначення раціональних режимів термо-
оброблення. В зазначеній роботі встановлено раціональні режими 
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термічного оброблення деталів зі стопу Inconel 718, виготовлених за 

технологією селективного лазерного спікання (СЛС) для одержання 

високого комплексу механічних властивостей. 
 Залежність механічних властивостей від напрямку побудови зра-
зків виявлена у зразках стопу Inconel 718 після 3D-друку. Встанов-
лено, що після термічного оброблення одержаний матеріял харак-
теризується щільною, однорідною дрібнозернистою мікрострукту-
рою. Також має місце механічна текстура зерен, які витягнуті в на-
прямку побудови зразка [15, 18]. 
 У роботі [2] при дослідженні виробів, одержаних методою 3D-
друку стопу AlSi10Mg (RS-300), виявлено анізотропію залишкових 

напружень. Було показано, що високий рівень розтягувальних і 
стискальних залишкових напружень передається у спадок від СЛТ 

3D-друку та зберігається більше 6 місяців. Напруження варіювали-
ся (від 80 до 180 МПа) і досягали від 1/3 до 3/4 границі плинности 

матеріялу. 
 Кристалографічну спрямованість зростання мікроструктурних 

складових зразків зі стопу Inconel 718 в залежності від напрямку 

побудови за технологією СЛС було знайдено також у більш ранніх 

дослідженнях [19, 20, 21]. 
 Способи керування текстурою в стопі Inconel 718 з використан-
ням двонаправленого лазерного сканування в процесі топлення у 

шарі лазерного порошку для керування механічними властивостя-
ми у процесі 3D-принтінґу запропоновано у роботі [22]. 
 Аналіза літератури показала, що незважаючи на достатньо висо-
ку ефективність застосування технології СЛТ для деталів зі стопу 

Inconel 718 особливості формування кристалографічної текстури 

вивчено недостатньо. Недостатньо повно досліджено вплив метод і 
режимів постдрукарського оброблення на текстуроутворення, а та-
кож питання зв’язку анізотропії механічних властивостей зразків 

стопу Inconel 718, виготовлених за допомогою 3D-друку в різних 

напрямках побудови, з кристалографічною текстурою зразків. 
 Метою даної роботи є встановлення особливостей формування 

кристалографічної текстури та її зв’язку з анізотропією механічних 

властивостей зразків зі стопу Inconel 718, виготовлених за допомо-
гою 3D-друку у площині XY (так званих горизонтальних зразках) 
та у напрямку Z (так званих вертикальних зразках), а також після 

різних видів їх постдрукарського оброблення. 

3. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕННЯ 

Зразки виготовляли методою 3D-друку з жароміцного стопу на нік-
левій основі Inconel 718 (Cr: 17,0–21,0; Ni: 50,0–55,0; Mo: 2,8–3,3; 

Nb: 4,75–5,50; Ti: 0,65–1,15; Al: 0,0; Co ≤ 1,0; Ta ≤ 0,05; B ≤ 0,06; 

Mn ≤ 0,35; Si ≤ 0,35; P ≤ 0,015; S ≤ 0,015; C ≤ 0,08). Цей стоп призна-
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чено для виготовлення високонавантажених деталів гарячої части-
ни газотурбінних двигунів, що працюють за температур до 700°С. 
 Закономірності формування кристалографічної текстури встано-
влювали на призматичних зразках, вирощених на установці пря-
мого лазерного спікання металів «EOS M400». Вихідним матерія-
лом були сферичні ґранули (порошки) [23–25], одержані за техно-
логіями плазмового розпорошення електроди, що швидко оберта-
ється (PREP — Plasma Rotating Electrode Process) і газового розпо-
рошення металу, розтопленого у вакуумній камері шляхом індук-
ційного нагріву (VIGA — Vacuum Induction Melt Inert Gas 

Atomization) компаній «LPW» та «Sino Euro». 
 Вміст кисню в порошках не перевищував 0,007% (за масою), се-
редній розмір частинок — 20–45 мкм, здатність до плинности — 

12–15 с/50 г, уявна густина — 4,4–4,9 г/см3. 
 Порошки, одержані за технологіями PREP та VIGA, широко ви-
користовуються в аерокосмічній, медичній, інструментальній, ав-
томобільній, механічній, електронній та інших областях, адапто-
ваних для пресування та спікання, гарячого та холодного розпоро-
шення, адитивного виробництва. Як показано в роботі [14], харак-
теристики цих порошків істотно відрізняються. Порошок VIGA мі-
стить значну частину частинок неправильної форми, частинок із 

сателітами, а також частинок із закритими порами. У порошку 

PREP округлість частинок значно вище, ніж у порошку VIGA. Сфе-
ричну форму мають майже всі частинки порошку. При цьому в по-
рошку PREP відсутні частинки із сателітами, частинки неправиль-
ної форми та частинки із закритими порами, що спостерігаються у 

порошках VIGA. Поверхня порошку PREP більш гладка, ніж у по-
рошку VIGA. 
 Досліджували зразки, надруковані у різних напрямках у вихід-
ному стані (після друку) та після додаткового оброблення у різному 

поєднанні. У горизонтальному напрямку центральна вісь зразків 

розташовувалась паралельно столу установки (у площині XY у на-
прямку осі X), у вертикальному — перпендикулярно столу устано-
вки (у площині YZ у напрямку осі Z) (рис. 1). 
 Як додаткове (постдрукарське) оброблення використовували те-
рмічне оброблення (ТО) та гаряче ізостатичне пресування (ГІП). 
Зразки після друку піддавали ТО за режимом: гартування за темпе-
ратури 1140°С, старіння за температури 900°С впродовж 16 годин 

за режимом: початковий тиск в камері — 25 ± 5 МПа, швидкість пі-
дйому до температури у 850 ± 10°С — 8–10°С/хв., витримка за тем-
ператури у 850 ± 10°С — 1,5 години за тиску у 120 МПа, швидкість 

підйому до температури у 960 ± 10°С — 3–4°С/хв., витримка за те-
мператури у 960 ± 10°С — 4,5 години за тиску у 140 МПа, охоло-
дження до 300°С. 
 Випробування зразків на розтяг проводили на універсальній сер-
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вогідравлічній машині INSTRON 8801. Оцінювали границю міцно-
сти (σВ), умовну границю плинности (σ0,2) та відносне видовження 

після розриву (δ). За результатами випробувань зразків для відпо-
відного напрямку побудови та режиму постдрукарського оброблен-
ня розраховували середнє значення для кожної вимірюваної вели-
чини. 
 Текстуру зразків після 3D-друку та додаткового оброблення дос-
ліджували рентґенівською методою. Перед дослідженням зразки 

хемічно полірували на глибину до 0,1 мм для зняття дефектного по-
верхневого шару. Проводили θ–2θ-сканування за допомогою дифра-
ктометра ДРОН-3М у фільтрованому MoKα-випроміненні за геомет-
рією Бреґґа–Брентано [26]. За результатами зйомки будували обер-
нені полюсні фіґури (ОПФ) для різних напрямків зразків. При побу-
дові ОПФ застосовували нормування, запропоноване Моррісом [27]. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Обернені полюсні фіґури зразків досліджуваного стопу після 3D-
друку та різного постдрукарського оброблення (табл. 1) представ-
лено на рис. 2. Загальним для всіх представлених ОПФ є те, що ма-
ксимальні значення полюсної густини спостерігаються в полюсах 

<533> (відстань від <111> на ≈ 14°) і <100>. Розмір максимумів і 
характер розсіяння залежить від напрямку побудови та методи пос-
тдрукарського оброблення. Так, полюсна густина на ОПФ в полюсі 
<533> варіюється від максимуму 2,17 у зразку №2, вирощеному в 

Z-напрямку без подальшого термооброблення, до мінімуму 1,21 у 

зразку №8, вирощеному також в Z-напрямку, але після ТО. 
 Механізми формування кристалографічної текстури в ГЦК-

 

Рис. 1. Зразки зі стопу Inconel 718 на столі установки «EOS M400», виро-
щені у горизонтальному та вертикальному напрямках. 

Fig. 1. Samples of Inconel 718 alloy on the table of the ‘EOS M400’ machine 

grown in horizontal and vertical directions. 
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металах та стопах після різних видів деформації та подальшого те-
рмічного оброблення досить добре відомі [28]. Утворення кристало-
графічної текстури у процесі 3D-друку вивчено значно менше, як 

згадувалося вище. 
 Формування текстурного компонента <100>, ймовірно, зумовле-
но тим, що найшвидше ростуть стовпчасті кристали, у яких орієн-
тація утворює мінімальний кут з напрямком найбільшого відведен-
ня тепла. У стопах з ГЦК-ґратницею (до яких відноситься і стоп 

Inconel 718) орієнтації [111] відхилені від кристалографічного на-
пряму [001] на 54°. 
 Внаслідок цього після селективного лазерного топлення в проце-
сі 3D-друку кристалізація зерен з орієнтаціями [111] може пригні-
чуватися будь-якими сусідніми зернами інших орієнтацій [22, 23]. 

Ймовірно, з цієї причини на ОПФ полюсна густина <111> низька, а 

полюсні густини <533> та <100> відносно високі (рис. 2). 
 Добре відомо, що кристалографічна текстура є однією з головних 

причин анізотропії механічних властивостей. Аналіза деформації 
металевих кристалів з ГЦК-ґратницею показала [29], що зміцнення 

ТАБЛИЦЯ 1. Механічні властивості зразків досліджуваного стопу та су-
марна полюсна густина Σ[001]–[111]Phkl вздовж [001]–[111] сторони стереогра-
фічного трикутника на обернених полюсних фіґурах (ОПФ). 

TABLE 1. Mechanical properties of studied samples and total pole density 

Σ[001]–[111]Phkl∑ Phkl[001]-[111]  along the [001]–[111] side of the stereographic tri-
angle on the inverse pole figures (IPF). 
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2 КГ1 PREP Г – 1109 802 24,0 6,83 

1 КВ1 PREP В – 1021 686 30,0 6,45 

4 КГ6 PREP Г ТО 1537 1291 20,0 7,86 

3 КВ6 PREP В ТО 1436 1245 8,0 6,43 

6 КГ4 PREP Г ГІП + ТО 1425 1197 22,0 7,83 

5 КВ4 PREP В ГІП + ТО 1374 1097 22,6 7,20 

9 Г6 VIGA Г ТО 1552 1335 20,0 7,87 

8 В6 VIGA В ТО 1429 1242 16,8 7,25 

11 Г3 VIGA Г ГІП + ТО 1399 1173 26,0 7,22 

10 В3 VIGA В ГІП + ТО 1361 1139 25,0 6,62 
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при деформації може змінюватися в певних межах залежно від орі-
єнтації кристалів. 
 Кристали, орієнтації яких розташовані близько чи в межах сто-
рін [001]–[111] стереографічного трикутника, до якої під час дефо-
рмації наближається вісь розтягування, показують більше зміц-

 

 

Рис. 2. Обернені полюсні фіґури зразків стопу Inconel 718 після 3D-друку 

та постдрукарського оброблення. Нумерація ОПФ відповідає табл. 1. 

Fig. 2. Inverse pole figures of Inconel 718 alloy samples after 3D-printing and 

post-printing processing. The numbering of IPF corresponds to Table. 1. 
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нення [30]. Тоді як кристали, орієнтації яких лежать у центральній 

області стереографічного трикутника, віддаленої від сторін трикут-
ника, особливо від вищезгаданої сторони [001]–[111], виявляються 

менш міцними при розтягуванні. При цьому найбільше зміцнення 

при розтягуванні встановлено у кристалах з орієнтуваннями [001] 
та [111] (рис. 3). 
 Як відомо, полюсна густина на ОПФ (рис. 2) пропорційна 

об’ємній частці кристалів відповідної орієнтації. Виходячи з вище-
викладеного, для прогнозованого оцінювання впливу орієнтації 
кристалів на властивості міцности зразків досліджуваного стопу 

скористаємося співвідношенням сумарної полюсної густини орієн-
тувань кристалів уздовж сторони стереографічного трикутника для 

зразків в горизонтальному і вертикальному напрямках побудови. У 

табл. 1 представлені значення сумарної полюсної густини Phkl 

вздовж [001]–[111] сторони стереографічного трикутника на ОПФ 

(рис. 2), а також результати механічних випробувань на розтяг від-
повідних зразків стопу, що досліджується. 
 Звертає на себе увагу те, що характеристики міцности зразків, 

одержаних при використанні порошку VIGA, як правило, переви-
щують відповідні величини у зразках на основі порошку PREP 

(табл. 1). Це може бути зумовлено різною морфологією порошків, 
що використовуються, про що згадувалося вище. 
 З таблиці 1 видно, що після 3D-друку сумарна полюсна густина 

горизонтальних зразків перевищує відповідне значення вертика-
льних для всіх видів оброблення. Можна припустити, що це є осно-
вною причиною того, що властивості міцности горизонтальних зра-
зків вище, ніж у вертикальних. Відповідно, пластичні характерис-
тики горизонтальних зразків нижчі, ніж у вертикальних. 
 Раніше в роботі [15] було показано, що для вертикальних зразків 

 

Рис. 3. Коефіцієнти зміцнення кристалів міді чистоти 99,88% (кгс/мм2) на 

першій стадії зміцнення для різних орієнтувань [30]. 

Fig. 3. Coefficients of hardening of copper crystals of purity 99.88% 

(kgf/mm2) at the first stage of hardening for different orientations [30]. 
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(побудованих у напрямку Z) характерне пониження характеристик 

міцности (σВ, σ0,2 у межах норм ASM 5662M) на 5–6% та підвищен-
ня пластичних (δ) порівняно зі значеннями горизонтальних зразків 

(вирощених у напрямку XY). Аналогічна тенденція спостерігалася 

й у зразках стопу Inconel 718 після 3D-друку, ТО та ГІП. Так, для 

горизонтальних зразків значення σВ на 1,6%, σ0,2 на 0,7%, δ на 

3,5% вищі, ніж у вертикальних зразків. 
 Кореляційна аналіза зв’язку між параметрами текстури для зра-
зків у горизонтальному та вертикальному напрямках побудови піс-
ля 3D-друку та постдрукарського оброблення, з одного боку, та від-
повідними характеристиками міцности (границею міцности σВ, 

умовною границею плинности σ0,2) та пластичности δ, з іншого бо-
ку, (табл. 1) дає змогу пов’язати параметри текстури та міцности. 
Параметри текстури представлено у вигляді сумарної полюсної гус-
тини вздовж сторони [001]–[111] стереографічного трикутника 

(рис. 2). Нижче представлено відповідні рівняння реґресії значень 

вищезгаданих властивостей на величину сумарної полюсної густи-
ни, а також відповідні коефіцієнти надійности апроксимації R2. 
 Для зразків, побудованих в горизонтальному напрямку: 

 
−

σ = − =∑ 2
В

[001] [111]

342,8 1173,8, 0,83,hklP R  (1) 

 2
0,2

[001] [111]

400,3 1851,5, 0,81,hklP R
−

σ = − =∑  (2) 

 2

[001] [111]

4,4 55,5, 0,64.hklP R
−

δ = − + =∑  (3) 

 Для зразків, побудованих в вертикальному напрямку: 

 2
В

[001] [111]

487,0 2055,8, 0,85,hklP R
−

σ = − =∑  (4) 

 2
0,2

[001] [111]

653,3 3451,8, 0,86,hklP R
−

σ = − =∑  (5) 

 2

[001] [111]

22,4 175,8, 0,75.hklP R
−

δ = − + =∑  (6) 

З рівнянь (1)–(6) видно, що має місце лінійний кореляційний 

зв’язок із високими коефіцієнтами надійности апроксимації між 

параметрами текстури та механічними характеристиками. Це свід-
чить про те, що основною причиною анізотропії властивостей у дос-
ліджених зразках є кристалографічна текстура. Раціональне вико-
ристання кристалографічної текстури у процесі виготовлення дета-
лів методою селективного лазерного топлення у відповідних на-
прямках 3D-друку дасть змогу одержувати деталі з оптимальним 

комплексом властивостей [31]. 
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 Для встановлення зв’язку впливу текстури на інші механічні 
властивості (ударну в’язкість, твердість, відносне звуження) слід 

узгодити напрямок застосування навантаження у випробуваннях і 
кристалографічний напрямок у зразку, що випробуваний. Так, на-
приклад, в ударних випробуваннях горизонтального зразка наван-
таження прикладається в напрямку осі Z (або Y), у той час як у ви-
пробуваннях на розтяг навантаження прикладено в напрямку осі 
X. Тому порівняння властивостей за розтягу та на удар для горизо-
нтального зразка є некоректним. 
 У перспективі доречно провести оцінювання кристалографічної 
текстури та механічних властивостей у зразках, вирізаних у на-
прямках X, X + 45° та Y з пластини, виготовленої шляхом 3D-друку 

у площині XY. Аналогічні експерименти можуть бути проведені на 

зразках, вирізаних у відповідних напрямках пластин, одержаних 

за допомогою 3D-друку в площинах XZ і YZ. 

5. ВИСНОВКИ 

1. Досліджено кристалографічну текстуру та механічні характери-
стики зразків стопу Inconel 718, одержаних за допомогою 3D-друку 

у горизонтальному (XY) та вертикальному (Z) напрямках методою 

селективного лазерного топлення порошків PREP та VIGA. 
2. Текстура характеризується тим, що максимальні значення по-
люсної густини спостерігаються в полюсах <533> (2,17) (відстань 

від <111> на ≈ 14°) і <100> (1,81) стереографічного трикутника. Ро-
змір максимумів і характер розсіяння залежить від напрямку побу-
дови і методи після друкованого оброблення. Сумарна полюсна гус-
тина вздовж сторони [001]–[111] стереографічного трикутника для 

горизонтальних зразків вище, ніж у вертикальних. 
3. Встановлено, що властивості міцности горизонтальних зразків 

вище, ніж у вертикальних, а відповідно, пластичні характеристики 

горизонтальних зразків нижче, ніж у вертикальних. 
4. Проведена кореляційна та реґресійна аналізи показали, що має 

місце лінійний кореляційний зв’язок з високими значеннями кое-
фіцієнта надійности апроксимації (0,64–0,86) між параметрами те-
кстури та механічними характеристиками. Це свідчить про те, що 

основною причиною анізотропії властивостей у досліджених зраз-
ках є кристалографічна текстура. 
5. Раціональне використання кристалографічної текстури у процесі 
виготовлення деталів методою селективного лазерного топлення у 

відповідних напрямках 3D-друку дасть змогу одержувати деталі з 

оптимальним комплексом властивостей. Перспективним є оціню-
вання32 кристалографічної текстури та механічних властивостей у 

зразках, вирізаних у напрямках X, X + 45° та Y з пластини, вигото-
вленої шляхом 3D-друку у площині XY, а також на зразках, вирі-
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заних у відповідних напрямках із пластин, одержаних за допомо-
гою 3D-друку у площинах XZ та YZ. 
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The Complex Influence of Chemical Modifier Elements 

on Improving the Quality of Wheel Steel by Out-of-Furnace 

Processing of Their Melts 

S. O. Polishko  

Oles Honchar Dnipro National University, 
72 Gagarin Ave., 
UA-49010 Dnipro, Ukraine 

This article presents the effect of multifunctional modification on reducing 

the content of harmful impurities, stabilizing the chemical composition, and 

improving the morphology of non-metallic inclusions. As determined, modifier 

elements increase the level of mechanical characteristics of КП-Т wheel steel 
used in railway vehicles in Ukraine and other countries. The results of the in-
fluence of modifier elements on the total activity of harmful impurities of sul-
phur and phosphorus are presented. The thermodynamic characteristics of 

compounds formed under the influence of multifunctional modifiers on the 

melt are given. As shown, during modification, crystallization centres are 

formed due to the interaction of special multicomponent deoxidizers-modifiers 

with steel melt. They are quite evenly distributed in the bulk of the metal due 

to the special physical and chemical properties, the composition of modifier-
deoxidizers, the constancy of their geometric shape and mass. Studies of the 

structures of serial and modified with multifunctional modifier steel КП-Т are 

carried out. As established, in unmodified serial steel of this grade, excess fer-
rite (about 5–7%) is released outside the former austenite grains, which deco-
rates them. As determined, due to the action of modifier elements in the modi-
fied steel, highly dispersed fine-grained pearlite is formed with single ferrite 

precipitates outside the grains in the modified steel of the КП-Т grade. As 

proved, modifiers improve the mechanical characteristics of КП-Т grade steel. 
This is because, during the curing of the modified ingot, mainly volumetric, 
rather than oriented, heat-removing crystallization takes place, as for serial 
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metal. As proved, after modification, the morphology of non-metallic inclu-
sions is significantly improved. As determined, thanks to the modifier ele-
ments, this problem is levelled, since, due to them, the globulization of non-
metallic inclusions occurs. As a result, the quality of finished wheels is signifi-
cantly improved. 

Key words: multifunctional modifiers, chemical composition of steel, non-
metallic inclusions, mechanical properties of steel. 

Розглянуто вплив багатофункціонального модифікування на пониження 

хемічного вмісту шкідливих домішок, стабілізацію хемічного складу, по-
ліпшення морфології неметалевих включень і підвищення рівня механіч-
них характеристик колісної криці КП-Т, що застосовується у залізничних 

вагонах як України, так і закордоном. Представлено результати впливу 

елементів-модифікаторів на сукупну діяльність шкідливих домішок Су-
льфуру та Фосфору. Наведено термодинамічні характеристики сполук, що 

формуються через вплив на розтоп багатофункціональних модифікаторів. 
Показано, що за модифікування центри кристалізації утворюються вна-
слідок взаємодії спеціяльних багатокомпонентних розкиснювачів-
модифікаторів із крицевим розтопом. Вони достатньо рівномірно розподі-
лені в об’ємі металу завдяки особливим фізико-хемічним властивостям, 
складу розкиснювачів-модифікаторів, сталості їхньої геометричної форми 

та маси. Досліджено структури серійної криці КП-Т та модифікованої ба-
гатофункціональними модифікаторами. Встановлено, що у немодифіко-
ваній серійній криці за межами колишніх аустенітних зерен виділяється 

надлишковий ферит (близько 5–7%), який декорує їх. Визначено, що за-
вдяки дії елементів-модифікаторів у модифікованій криці утворюється 

високодисперсний перліт дрібнозернистої структури з одиничними виді-
леннями фериту за межами зерен у модифікованій криці марки КП-Т. До-
ведено, що модифікування сприяє підвищенню механічних властивостей 

сталі марки КП-Т. Це відбувається завдяки тому, що під час затвердіння 

модифікованого зливка має місце в основному об’ємна, а не орієнтована 

тепловідведенням кристалізація, як для серійного металу. Доведено, що 

після модифікування істотно поліпшується морфологія неметалевих 

включень. Визначено, що модифікування допомагає нейтралізувати цю 

проблему, оскільки завдяки йому відбувається їхня ґлобуляризація. Вна-
слідок цього значно підвищується якість готових коліс. 

Ключові слова: багатофункціональні модифікатори, хемічний склад кри-
ці, неметалеві включення, механічні властивості криці. 

(Received September 19, 2022; in final version, November 2, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Reducing the content of harmful impurities, stabilizing the chemical 
composition, as well as the optimal level of mechanical characteristics 

are among the main tasks of modern metallurgy to improve the quality 

of finished railway wheels that are used in electric railway transport. 
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The most effective way to achieve this goal is the treatment of steels in 

the liquid state with multifunctional modifiers [1, 2]. 
 Steels used in wheels for locomotives and passenger cars experience 

constant cyclic loads, because of which it is necessary to ensure high 

quality in their manufacture. Despite the use of technologies for evac-
uation of alloys in the liquid state, the using of continuous casting, the 

processing of melts by aluminium rod of various ligatures such as FeSi, 
FeMn, SiMn, FeV, FeMo, SiCa, Al, CaO, CaF2 and others, the problem 

of stabilizing of the chemical composition and improving the quality of 

the finished wheels remains relevant [3]. Ferroalloys, deoxidizers and 

modifiers are added to the melt in the specified sequence. The intro-
duction of each of them reduces the temperature of the metal in the la-
dle, cooling it down, which often leads to underdissolution of refracto-
ry ferroalloys and the formation of microliquates. In addition, many 

enterprises manage to obtain metal with characteristics that meet the 

standards, but with various non-metallic inclusions of various types 

and rough shapes, which does not guarantee the quality of the finished 

product. Even though research in the field of modification of steels 

and alloys is carried out today by many specialists, this topic remains 

relevant [4–9]. 
 In this regard, the purpose of this article is to analyse the effect of 

multifunctional wheel steel modifiers on their characteristics for their 

use in locomotives for trains and passenger cars. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

Wheel steels are multicomponent systems that consist of 12 or more 

chemical elements. Therefore, their smelting and manufacturing is a 

laborious process, as it requires high energy costs due to the use of the 

above ligatures. 
 In connection with the foregoing, Interpipe NTRP carried out a pi-
lot-industrial melting with the use of multifunctional modifiers. 
Wheel steel grade КП-Т was smelted in a 100-ton ladle furnace. After 

that, data on the chemical composition, structure, mechanical charac-
teristics and non-metallic inclusions of this grade of wheel steel were 

obtained and processed. Thanks to them, it was possible to determine 

why serial steel is of insufficient quality. Its chemical composition is 

presented in Table 1. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Study of the Chemical Composition of Wheel Steel КП-Т 

As a result of the research, a stronger effect of aluminium and titani-
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um in the modified steel on the reduction of the content of harmful im-
purities was established (Figs. 1, 2). 
 It follows from Fig. 1 that the action of modifier elements [1] in 

modified steel cleans the metal from harmful impurities ≈ 2 times bet-
ter than in serial steel. 
 This is explained by the fact that in the modified metal, due to the 

multicomponent modifiers, there are stronger desulphurising ele-
ments (Mg , Ti) than Mn for serial steel, so they interact with sulphur 

in the first place [4]. Their thermodynamic characteristics are present-
ed in Fig. 2. Manganese in unmodified serial steel actively interacts 

with sulphur, so a significant amount of it is spent on desulphuriza-
tion. 
 As can be seen, Mn and Fe have a lower enthalpy compared to Mg and 

Ti when interacting with sulphur; therefore, it can be expected that 

the sequence of interaction of desulphurising elements in a liquid melt 

will be as follows: Mg → Ti → Mn → Fe. 
 In connection with the foregoing, it can be expected that based on 

the possible formation of stable submicroscopic compounds in a suffi-
ciently large amount, it can be expected that this will affect the in-
crease in the homogeneity of the metal in chemical composition in the 

modified steel (Fig. 3). The smaller the coefficient of variation, the 

TABLE 1. Chemical composition КП-Т steel from ДСТУ 10791-2016. 

С Mn Si Cr Ni Cu V S P 

0.62–0.70 0.50–1.00 
0.22–
0.65 

≤ 0.40 ≤ 0.30 ≤ 0.30 ≤ 0.15 0.005–0.025 ≤ 0.030 

 

Fig. 1. Influence of modifier elements (Al + Ti ) on the change in the content of 

harmful impurities (S + P) in serial and modified wheel steel КП-Т. 
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more stable the system and the more homogeneous the chemical com-
position. 

3.2. Study of the Structure of Wheel Steel КП-Т 

Ordinary crystallization develops from the wall of the mould inside the 

ingot by the growth of dendrites, which partially ‘wedged out’, and 

their main mass grows deep into the direction of the axis of the ingot, 

where there is a significant amount of non-metallic inclusions, on 

which, as on finished surfaces, steel crystallizes. In addition, an ineq-
uigranular structure is obtained (Fig. 4, a). 
 During modification, crystallization centres are formed because of 

the interaction of special multicomponent deoxidizers-modifiers with 

steel melt (Fig. 4, b). They are quite evenly distributed in the volume of 

 

Fig. 2. Thermodynamic characteristics of sulphides. 

 

Fig. 3. Reducing the coefficients of variation of each of the elements of the 

chemical composition of КП-Т after modification with multifunctional modi-
fiers in comparison with the data for serial metal treated in the traditional 
way. 
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the metal due to the special physical and chemical properties, the com-
position of deoxidizers-modifiers, the constancy of their geometric 

shape and mass. 
 Also, studies of the structures of serial steel КП-Т and modified 

with multifunctional modifiers found that in serial unmodified steel, 

excess ferrite (about 5–7%) is released along the boundaries of the 

former austenitic grains, which decorates them. By comparison (Fig. 
4, a, b), we can conclude that after the modification, the grain struc-
ture was crushed. One can see highly dispersed fine-grained pearlite 

with single ferrite precipitates along the grain boundaries in the modi-
fied КП-Т grade steel. 

3.3. Study of the Mechanical Characteristics of Wheel Steel КП-Т 

During the solidification of the modified ingot, there is mainly volu-
metric crystallization, rather than heat sink-oriented crystallization, 
as for serial metal. The predominant mechanism of bulk crystallization 

is one of the main reasons for the stabilization of the chemical compo-
sition and the increase in the level of mechanical properties of steels 

modified with multifunctional modifiers (Figs. 5, 6). 
 Thus, it has been proven that the modification reduces the concen-
tration of harmful impurities and stabilizes the chemical composition 

with a simultaneous increase in the mechanical properties of steel 
grades Ст1кп and КП-Т. 
 Studies of non-metallic inclusions in КП-Т steel proved that their 

morphology significantly improves after modification. After all, elon-
gated non-metallic inclusions found in serial steel are internal stress 

concentrators that contribute to faster destruction of the metal (Fig. 

7). Modification helps to neutralize this problem, since thanks to it 

their globularization occurs. As a result, the quality of the finished 

wheels is significantly improved (Fig. 8). 
 The data below confirm that non-metallic inclusions in the modified 

 

Fig. 4. The structure of the wheel steel КП-Т (serial) (a) and modified (b), 
×600. 
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steel, even at high magnifications, have a globular shape. Their com-
position is always complex—these are iron and silicon oxides together 

with manganese and iron sulphides, silicates, manganese and iron ox-
ides together with cementite. 
 We would also like to note that non-metallic inclusions in serial 
heats of КП-Т steel are elongated along the direction of deformation 

and their total length in the field of view is quite large from 7 to 57 µm. 

In modified steels, on the contrary, non-metallic inclusions, even in 

the places of accumulations, had a globular shape so small that they are 

not significant obstacles to the movement of dislocations and cannot be 

stress concentrators due to their rounded shape. 

 

Fig. 5. Influence of modifier elements on the mechanical characteristics of 

wheel steel КП-Т. 

 

Fig. 6. Change in mechanical characteristics in wheel steel КП-Т under the 

influence of modification. 
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4. CONCLUSION 

Thus, it has been proven that the modification reduces the concentra-
tion of harmful impurities and stabilizes the chemical composition 

with a simultaneous increase in the mechanical properties of the КП-Т 

wheel steel. 
 Further work will be devoted to improving the composition of modi-
fiers and modernizing its composition to obtain high-quality transport 

metal. 

 The work was supported by the Ministry of Education and Science of 

Ukraine (GB No. 0120U102240 and No. 0119U101153). 
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Аналіза структури зразків рейкових криць нового покоління 

з покращеними експлуатаційними властивостями. Ч. 2 

О. І. Бабаченко*, Г. А. Кононенко*, Р. В. Подольський*,**, 

О. A. Сафронова*, О. С. Баскевіч***  
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Аналіза вітчизняної та світової нормативно-технічної документації на 

залізничні рейки показала, що в світовій практиці для виробництва се-
рійних рейок використовуються доевтектоїдні середньовуглецеві та висо-
ковуглецеві, а також заевтектоїдні криці. За ступенем леґування застосо-
вуються як вуглецеві, так і мікролеґовані, леґовані стопи. Таким чином, 

питання розроблення залізничних рейок нового покоління з застосуван-
ням мікролеґування Бором та впливу режимів термічного оброблення на 

структурну складову криці для одержання високого комплексу механіч-
них властивостей є актуальним напрямом досліджень. Розчинений у мат-
риці Бор збільшує інкубаційний період зародження нової фази, понижує 
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температуру початку утворення фериту, в результаті пригнічуючи розпад 

аустеніту за дифузійним механізмом. Мета роботи: дослідження мікро-
структури та тонкої будови дрібнодисперсного перліту в крицях для ви-
сокоміцних рейок з твердістю на рівні світових вимог. Досліджували зра-
зки з дослідної криці, яких було попередньо деформовано та термічно об-
роблено за дослідними режимами, які відрізнялися умовами охолоджен-
ня від 0,52 до 5,1°С/с. На основі результатів рентґенофазової аналізи піс-
ля термічного оброблення дослідних криць встановлено наявність утво-
рення Fe3C, Mn7C3, FeCr, які мають максимуми на тих самих кутах, що і 
α-Fe (матриця). Порівнянням та аналізою одержаних даних встановлено, 

що утворення MnSi, CrMn є у всіх дослідних крицях; тим самим вони не 

чинять значний вплив на механічні властивості. Встановлено, що за при-
швидшеного охолодження від температури у 900°С з наступним відпус-
ком при 200°С протягом 120 хв. у лабораторних дослідних крицях прохо-
дить зняття внутрішніх напружень. Мікроструктура являє собою високо-
дисперсний перліт, що відповідає вимогам закордонних стандартів. Дос-
лідна рейкова криця з 0,90% С, 0,39% Si, 0,89% Mn, 0,09% Cr, 0,010% 

Mo, 00035% В, 0,0123% N з підвищеним вмістом Карбону має механічні 
властивості: σв = 1295 МПа, σт = 816 МПа, δ5 = 9,8%, ψ = 11,4%, KCU = 17,25 

Дж/см2, що відповідають вимогам EN 13674:1-2011 (R400НТ). 

Ключові слова: рейкова криця, мікроструктура, мікролеґування, терміч-
не оброблення, механічні випробування, рентґеноструктурна аналіза. 

The analysis of domestic and global regulatory and technical documentation 

for railway rails shows that pre-eutectoid medium-carbon and high-carbon as 

well as post-eutectoid steels are used for the production of serial rails in 

world practice. According to the degree of alloying, both carbon and micro-
alloyed, alloyed alloys are used. Thus, the issue of developing railway rails of 

a new generation with the use of boron microalloying and the effect of heat-
treatment regimes on the structural component of steel to obtain a high com-
plex of mechanical properties is an actual direction of research. Boron dis-
solved in the matrix increases the incubation period of the nucleation of a 

new phase, decreases the temperature of the beginning of ferrite formation, 

as a result, suppressing the decomposition of austenite by the diffusion 

mechanism. The goal of the work: the study of the microstructure and fine 

structure of finely dispersed pearlite in steels for high-strength rails with 

hardness at the level of world requirements. Samples of test steel, which were 

pre-deformed and heat-treated according to test regimes, which differed in 

terms of cooling from 0.52 to 5.1°C/s, are studied. Based on the results of x-
ray phase analysis after heat treatment of the experimental steels, the pres-
ence of Fe3C, Mn7C3, and FeCr formation is revealed, which have maxima at 

the same angles as α-Fe (matrix). When comparing and analysing the ob-
tained data, it is established that the formation of MnSi, CrMn is present in 

all experimental steels, thus, they do not have a significant effect on the me-
chanical properties. As established, during accelerated cooling from a tem-
perature of 900°C followed by tempering at 200°C for 120 min in laboratory 

test steels, internal stresses are relieved. At the same time, the microstruc-
ture corresponds to a highly-dispersed pearlite that meets the requirements 

of foreign standards. Experimental rail steel with 0.90% С, 0.39% Si, 0.89% 
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Mn, 0.09% Cr, 0.010% Mo, 00035% B, 0.0123% N and with an increased 

carbon content has the following mechanical properties: σв = 1295 MPa, 

σ0.2 = 816 MPa, δ5 = 9.8%, ψ = 11.4%, KCU = 17.25 J/cm2, which meet the 

requirements of EN 13674:1-2011 (R400НТ). 

Key words: rail steel, microstructure, microalloying, heat treatment, me-
chanical tests, x-ray structural analysis. 

(Отримано 24 серпня 2022 р.; остаточн. варіянт — 30 вересня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Аналіза вітчизняної та світової нормативно-технічної документації 
на залізничні рейки показала, що в світовій практиці для виробни-
цтва серійних рейок використовуються доевтектоїдні середньовуг-
лецеві і високовуглецеві, а також заевтектоїдні криці. За ступенем 

леґування застосовуються як вуглецеві, так і мікролеґовані, леґо-
вані стопи. У якості мікролеґувальних елементів використовують-
ся V, Ti, Nb, N; в якості леґувальних — Mn, Si, Cr. 
 Одним з основних критеріїв якости криці є хемічний склад, вміст 

кожної домішки, яка присутня в криці чинить вплив на ті чи інші 
механічні властивості готового виробу залізничного призначення. 
Основним елементом, що входить до складу криць, є Карбон [1–3]. 
Зміна вмісту даного елементу у криці приводить до зростання міц-
ности (твердости, границі плинности, тимчасового опору), але з пі-
двищенням вмісту Карбону в криці понижуються пластичні харак-
теристики та ударна в’язкість [4]. 
 Манґан, Силіцій як домішки присутні в усіх промислових кри-
цях. Вміст Манґану як домішки в конструкційних крицях складає 

від 0,3–0,8%. Введення Манґану як технологічної домішки в за-
значеній кількості необхідне для переходу сірки з сульфіду заліза 

(FeS) в сульфід Манґану (MnS) [1, 5]. Також Манґан сприяє зсуву 

γ → α-перетворення до більш низьких температур, що приводить до 

зменшення дифузійних констант, які визначають кінетику перет-
ворення. Збільшення вмісту Манґану від 0,6 до 1,4% впливає на 

перетворення так само, як і підвищення швидкости охолодження: 
збільшується ступінь дисперсности перліту, зменшується кількість 

доевтектоїдного фериту. Критична швидкість охолодження, необ-
хідна для повного припинення перлітного перетворення, у присут-
ності марганцю значно понижується [6]. 
 Силіцій позитивно впливає на структуру, механічні та технологічні 
властивості криці: понижує критичну швидкість охолодження, збі-
льшує прогартовуваність, зменшує швидкість розпаду мартенситу, 
підвищує міцність, твердість і пружні властивості криці, збільшує 

опір корозії, понижує в’язкість [1]. Такий вплив Силіцію на властиво-
сті пов’язаний з його дією на матричну фазу (α-розчин) і карбіди [1, 5]. 
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 Одночасне підвищення міцности й опору крихкому руйнуванню 

низьколеґованих і рядових маловуглецевих криць можливе шля-
хом мікролеґування — введення мікродобавок (до 0,15%) [1, 6, 7]. 

Найбільш поширені мікролеґувальні елементи — це Ніобій, Вана-
дій і Титан [8]. Названі елементи мають високу спорідненість до Ні-
троґену та Карбону і легко утворюють нітриди та карбіди (або кар-
бонітриди) [7]. При нагріванні нітриди і карбонітриди розчиняють-
ся в твердому розчині, а при охолодженні випадають у вигляді са-
мостійної дисперсної фази. Ці процеси і складають в даному випад-
ку основу механізмів зміцнення криці: подрібнення зерна, диспер-
сійне твердіння і зміцнення твердого розчину [7]. При звичайному 

прокатному переділі мікролеґувальні добавки підвищують міц-
ність криці в основному через дисперсійне твердіння, а при контро-
льованій прокатці або нормалізації (аустенітизації з охолодженням 

на повітрі) — переважно за допомогою подрібнення зерна [7]. 
 Таким чином, аналітичні дослідження показали, що підвищення 

характеристик міцности криці за рахунок розробки нового хеміч-
ного складу та термічного оброблення приводить до підвищення 

експлуатаційних характеристик [9, 10]. 

2. АНАЛІЗА ЛІТЕРАТУРНИХ ДАНИХ 

В різних галузях промисловости: машинобудуванні, будівництві, 
виробництві труб і ін. знайшли широке застосування криці, мікро-
леґовані бором. Концентрація Бору в подібних крицях знаходиться 

в межах 0,001–0,005%. Однак навіть при такому малому вмісті він 

чинить істотний вплив на властивості криці. Однією з основних яко-
стей Бору є його здатність різко підвищувати прогартовуваність 

криці [11]. Такий вплив Бору на прогартовуваність криці заснова-
ний на його здатности ефективно гальмувати перетворення аустені-
ту в ферит, сприяючи утворенню більш твердих фаз — бейніту і мар-
тенситу [12]. Розчинений в металевій матриці Бор концентрується в 

тонких примежових шарах зерен аустеніту, роблячи структуру меж 

зерен більш досконалою [13, 14]. Як відомо, центри рекристалізації 
в першу чергу утворюються по межах зерен. Таким чином, розчине-
ний в матриці бор збільшує інкубаційний період зародження нової 
фази, понижує температуру початку утворення фериту, в результаті 
пригнічуючи розпад аустеніту по дифузійному механізму [15, 16]. 
 Бор легко окиснюється і зв’язується в нітрид навіть вкрай мали-
ми залишковими концентраціями Оксиґену та Нітроґену в металі. 
Тому основне завдання мікролеґування Бором — запобігти окис-
ненню й азотуванню Бору і одержати в металі необхідну кількість 

розчиненого Бору, що підвищує прогартовуваність криці [17]. 
 Виняткова активність Бору в крицевому розтопі вимагає дотри-
мання особливих заходів при витопці борвмісних криць [17, 18]. 
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Для запобігання окисненню й азотуванню Бору проводять поперед-
нє оброблення металу сильними розкиснювальними та деазотува-
льними елементами. На завершальному етапі здійснюють леґу-
вання борвмісним стопом. Технологія топлення вимагає суворого 

дотримання жорсткого реґламенту топлення борвмісної криці [11]. 
 Крім впливу хемічного складу на механічні властивості, до числа 

основних характеристик відносять дані про положення критичних 

точок, кінетику розпаду переохолодженого аустеніту, чутливість 

криці до перегріву та росту зерна, прогартовуваність [19–25]. 
 Отже, питання розроблення залізничних рейок нового покоління 

з застосуванням мікролеґування Бором та впливу режимів терміч-
ного оброблення на структурну складову криці для одержання ви-
сокого комплексу механічних властивостей є актуальним напря-
мом досліджень. 

3. МЕТА ТА ЗАВДАННЯ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Мета роботи: дослідження мікроструктури та тонкої будови дрібно-
дисперсного перліту в крицях для високоміцних рейок з твердістю 

на рівні світових вимог. 
 Для вирішення поставленої мети необхідно було вирішити такі 
завдання: розробити в лабораторних умовах дослідний хемічний 

склад криці для залізничних рейок, виготовити зразки і провести 

деформаційне та термічне оброблення за дослідними режимами, 
дослідити вплив хемічного складу криць і режимів термічного об-
роблення на параметри структури та механічні властивості. 

4. МАТЕРІЯЛ ТА МЕТОДИКА ДОСЛІДЖЕНЬ. 

Матеріялом для дослідження слугували зразки, виготовлені з до-
слідних криць, що витоплені з застосуванням топильного аґреґату 

ІТПЕ-0,01 закритого типу і високочастотного джерела струму ВТГ-
20-22. Фактичний хемічний склад дослідних лабораторних злитків 

наведено в табл. 1. 
 У лабораторних умовах було проведено гарячу пластичну дефор-
мацію (ГПД) проб розміром 70×70×80 мм з дослідних злитків шля-
хом осаджування на величину 50%. Температура нагрівання проб 

під гарячу деформацію дорівнювала 1260°С. Зразки, що підлягали 

гарячій пластичній деформації, охолоджували на спокійному пові-
трі. З одержаних проб після ГПД та подальшого термічного оброб-
лення (ТО), були виготовлені зразки для проведення механічних 

випробувань (випробування на розтягування, контроль твердости 

та визначення ударної в’язкости). Для проведення механічних ви-
пробувань застосовувалось спеціялізоване обладнання: розривна 
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машина типу TTDL «Instron», твердомір ТБ 5004, маятниковий ко-
пер ПСВ-30. В рамках досліджень термічне оброблення відрізняло-
ся умовами охолодження після загартування: швидкість охоло-
дження від 0,52 до 5,1°С/с (табл. 2). 
 Дослідження кристалічної будови дослідних зразків після термі-
чного оброблення проводили за допомогою рентґеноструктурної 
аналізи в автоматичному режимі (рентґенівський дифрактометер 

ДРОН-3М, монохроматизоване СоKα-випромінення) проводили за-
пис обраних для аналізи інтерференційних максимумів. Обробку 

результатів досліджень проводили методою апроксимації [26, 27]. 
 Проведені розрахунки показали, що, згідно з [28], фізичне роз-
ширення рентґенівських інтерференцій в даному випадку визнача-
ється лише мікронапруженнями. В силу цього розрахунок густини 

дислокацій в досліджуваних зразках проводили за співвідношен-

ТАБЛИЦЯ 2. Режими термічного оброблення дослідних зразків. 

TABLE 2. Modes of heat treatment of test samples. 

Маркування 

проб 
Режим оброблення 

Криця 1–5 

Режим 1: витримка 0,5 год. при 900°С, охолодження зі шви-
дкістю 0,52°С/с до температури навколишнього середовища 

Режим 2: витримка 0,5 год. при 900°С, охолодження зі шви-
дкістю 2,3°С/с до температури навколишнього середовища 

Режим 3: витримка 0,5 год. при 900°С, охолодження зі шви-
дкістю 5,1°С/с до температури навколишнього середовища 

Режим 4: витримка 0,5 год. при 900°С, охолодження зі швид-
кістю 5,1°С/с до температури навколишнього середовища, ви-
тримка 2 год. при 200°С, охолодження на спокійному повітрі 

ТАБЛИЦЯ 1. Фактичний хемічний склад дослідних розтопів рейкових 

криць, % мас. 

TABLE 1. The actual chemical composition of experimental melts of rail 
steels, % mass. 

Маркування 

проби 
C Si Mn P S Cr Mo Al V B Ca N 

Криця 1 0,75 0,33 0,89 0,010 0,005 0,17 0,01 0,016 ≤ 0,005 – – – 

Криця 2 0,70 0,44 0,76 0,013 0,009 0,17 0,008 0,019 0,006 0,0004 0,0011 – 

Криця 3 0,80 0,47 0,97 0,013 0,009 0,16 0,01 0,022 0,0010 0,0001 0,0015 – 

Криця 4 0,84 0,44 0,95 0,014 0,008 0,09 0,01 0,013 0,0012 0,0103 0,0006 – 

Криця 5 0,90 0,39 0,89 0,015 0,009 0,09 0,01 0,018 0,0015 0,00035 0,0006 0,0123 
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ням, наведеним в роботах [28]. 
 Розрахунок напружень 2-го роду проводили за співвідношенням: 

 ρ = β θ2 2 24 (5 tg )b , (1) 

де θ і β — відповідно, кут відображення за Бреґґом та фізичне роз-
ширення аналізованої рентґенівської лінії, b — Бюрґерсів вектор 

дислокацій (b<111> = 2,47⋅10−8
 см). 

 Розрахунок напружень 1-го роду проводився за співвідношенням: 

 σ + σ = − ∆ µ1 2 / ( ),E d d  (2) 

де σ1 + σ2 — танґенційні напруження, Е — модуль Юнґа, µ — Пуа-
ссонів коефіцієнт, ∆d/d — відносна зміна міжплощинної відстані. 
 Значення d визначали за відомою формулою Бреґґа: 

 = λ θ/ (2sin ),d  (3) 

де λ — довжина хвилі Рентґенового випромінення, θ — кут відо-
браження для інтерференції. 
 Результати механічних випробувань представлено в табл. 3. 
 Було виконано статистичну аналізу даних щодо хемічного скла-
ду, механічних властивостей і параметрів тонкої структури після 

першого етапу ТО та після двох етапів ТО — визначали коефіцієнти 

парної кореляції між характеристиками. Цей критерій використо-
вується для міряння ступеня лінійної залежности між двома змін-
ними. Значення коефіцієнта кореляції може змінюватися від −1 до 

1. За від’ємних значень коефіцієнта вплив неґативний, за додатніх 

— позитивний. За значень у діяпазоні 1,0–0,5 (−1,0–−0,5) кореля-
ція вважається високою, за значень коефіцієнта в інтервалі 0,5–0,3 

ТАБЛИЦЯ 3. Механічні властивості досліджуваних криць [9]. 

TABLE 3. Test results of the studied steels [9]. 

Маркування 

криці 
Режим  

оброблення σв, МПа 
σ0,2, 
МПа δ5, % ψ, % 

Ударна 

в’язкість, 
Дж/см2 

Твердість, 
HB 

1 

Режим 4 

1100,4 655,0 10,6 21,2 17,08 398 

2 1092,2 672,4 11,0 24,8 16,36 373 

3 1244,0 784,0 12,5 24,1 21,98 410 

4 1301,73 816,1 11,7 14,2 16,59 415 

5 1295,5 816,4 9,8 11,4 17,25 415 

EN 13674:2011  1280,0 – 9 – – 400–440 
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(−0,5–−0,3) — середня кореляція, за значень 0,3–0,1 (−0,3–−0,1) — 

кореляція низька, за менших значень — кореляція відсутня. 

5. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

З попередніх досліджень [29] встановлено закономірність впливу 

швидкости охолодження на структуру та твердість дослідних 

криць. У дослідних крицях після ТО за режимом 1–4 зі збільшен-
ням швидкости охолодження підвищується дисперсність перліту: 
від скритнопластинчастого перліту до сорбітоподібного перліту (за 

ГОСТ 8233). Виходячи з статистичної аналізи міжпластинчатої від-
стані встановлено, що всі досліджувані криці мають структуру сор-
бітоподібного перліту з міжпластинчатою відстанню 0,09–
0,20 мкм. Даний результат відповідає вимогам НТД до структури 

термічно зміцнених рейок (ДСТУ 4344:2004 та EN13674:1-2011). 
 Було виконано аналізу даних щодо хемічного складу та механіч-
них властивостей після ТО за режимом 3 та після режиму 4: визна-
чали коефіцієнти парної кореляції між характеристиками (табл. 4). 
 Встановлено, що границя міцности має високий рівень позитив-
ної кореляції з вмістом C, Mn, P, Mo, B та неґативної кореляції з 

вмістом Cr. Щодо границі плинности, то спостерігали близьку кар-
тину, окрім наступних елементів: кореляція щодо В зменшилась і 
стала середньою, а щодо S — збільшилась і стала високою. Для від-
носного видовження встановлено наявність високої позитивної ко-
реляції з вмістом Si, Ca та неґативної — з вмістом N. Значення від-

ТАБЛИЦЯ 4. Коефіцієнти парної кореляції між хемічними елементами 

присутніми в крицях та механічними властивостями. 

TABLE 4. Pairwise correlation coefficients between chemical elements, which 

are present in steels and mechanical properties. 

Механічні 
властивості 

Хемічні елементи, присутні в дослідній криці 

C Si Mn P S Cr Mo Al V B Ca N 

σв, МПа 0,92 0,37 0,70 0,76 0,46 −0,86 0,62 −0,16 −0,42 0,52 0,17 0,48 

σ0,2, МПа 0,89 0,46 0,65 0,82 0,56 −0,84 0,54 −0,08 −0,33 0,48 0,28 0,48 

δ5, % −0,22 0,72 0,47 −0,06 0,21 0,26 0,06 0,25 −0,06 0,30 0,63 −0,71 

ψ, % −0,88 0,23 −0,32 −0,59 −0,08 0,95 −0,52 0,57 0,38 −0,47 0,44 −0,72 

Ударна 

в’язкість, 
Дж/см2 

0,11 0,46 0,59 −0,01 0,27 0,27 0,36 0,73 −0,33 -0,32 0,65 −0,14 

Твердість, 
HB 

0,89 0,01 0,89 0,38 0,03 −0,71 0,92 −0,22 −0,80 0,39 −0,13 0,40 
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носного звуження позитивно корелюють з вмістом Cr та Al, неґати-
вно корелюють з C, P, Mo, N. В той самий час значення ударної 
в’язкости з позиції хемічного складу залежать від Mn, Al, Ca, під-
вищення вмісту вказаних елементів чинить позитивний вплив. В 

свою чергу, на підвищення значень твердости позитивно впливає 

підвищення вмісту C, Mn, Mo, а неґативно — Cr та V. 
 Таким чином, можемо бачити, що підвищення вмісту С позитив-
но впливає на характеристики міцности та твердости, а Mn — окрім 

вказаних характеристик, ще додатково чинить позитивний вплив 

на ударну в’язкість. Щодо вмісту Si, в рамках досліджуваної вибір-
ки встановлено високу кореляцію лише з відносним видовженням. 
Необхідно відзначити, що підвищення вмісту S та P, коли їх вміст 

відносно невисокий, чинить позитивний вплив на показники міц-
ности з високим ступенем кореляції. Для криць дослідного складу 

встановлено, що підвищення вмісту Cr неґативно впливає на зна-
чення границі міцности та плинности, твердости; разом з тим пози-
тивно впливає на значення відносного звуження. Підвищення вміс-
ту Mo позитивно впливає на значення характеристик міцности та 

твердість і неґативно впливає на значення відносного звуження. 
Підвищення вмісту Al позитивно впливає на значення ударної 
в’язкости та відносного звуження, а B — границі міцности. Глибоке 

розкиснення Ca позитивно впливає на значення відносного подов-
ження та ударної в’язкости, а додаткове введення N в крицю неґа-
тивно впливає на показники пластичности. 
 Результати рентґеноструктурної аналізи дослідних криць в стані 
після термічного оброблення (охолодження з швидкістю 5,1°С/с) 
наведено в табл. 5 і на рис. 1. 
 Після термічного оброблення за режимом 3 дослідних криць, 

ТАБЛИЦЯ 5. Параметри кристалічної будови досліджуваних зразків піс-
ля ТО (режим 3). 

TABLE 5. Parameters of the crystal structure of the studied samples after 

maintenance (mode 3). 

Умовне ма-
ркування 

Параметер 

ґратниці 
a, Å 

Розмір 

блоків  

мозаїки L, 
Å 

Викривлення 

другого роду 

М, % 

Густина 

дислокацій 

(110) D, 
см−1 

Густина 

дислокацій 

(220) D, 
см−1 

Криця 1 2,8643 1871 1,25⋅10−3 4,93⋅1010 36,5⋅1010 

Криця 2 2,8645 1885 0,85⋅10−3 4,82⋅1010 22,9⋅1010 

Криця 3 2,8642 1780 1,18⋅10−3 5,44⋅1010 35,3⋅1010 

Криця 4 2,8644 1810 1,24⋅10−3 5,26⋅1010 36,8⋅1010 

Криця 5 2,8646 1688 1,09⋅10−3 6,03⋅1010 33,7⋅1010 
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криця 2 (0,70% С, 0,44% Si, 0,76% Mn, 0,0004% В) в порівнянні із 

крицею 1 (базова), має більші розміри блоків мозаїки на 0,75%, 

менше число дислокацій на 2,2%, менше число дислокацій відо-
браження (220) на 37% і викривлення другого роду на 32%. У стані 
після термооброблення, криці 1 (базова, 0,75% С) в порівнянні із 

крицею 3 (0,80 %С, 0,0001% В), що мають відмінності в хемічному 

складі зменшився середній розмір блоків мозаїки на 5%, зменши-
лися напруження другого роду на 5% і число дислокацій на 3–9%. 
Криця 4 (0,84%С, 0,0103% В) в порівнянні з крицею 1 (базова, 

0,75% С) мають менше значення блоків мозаїки на 3,2%, число 

дислокацій (відображення (110) та (220)) збільшилось на 6,2 та 

1,8% відповідно. При порівнянні дослідних криць 5 (0,90%С, 
0,00035% В) із крицею 1 (базова, 0,75% С) було встановлено, що 

розмір блоків мозаїки зменшився на 10%, розмір дислокацій відо-
бражень (110) збільшився на 22%, (220) та зменшилась на 7%. При 

аналізі викривлення 2-го роду криць 4 (0,84% С, 0,0103% В) та 5 

(0,90%С, 0,00035% В) в порівнянні із крицею 1 (базова, 0,75% С) 
було встановлено, що значення зменшилися на 0,8%, 12,8% відпо-
відно, що вказує на відсутність структурно-вільної фази цементит в 

криці 4 (0,84% С, 0,0103% В). Параметер ґратниці був близьким 

незалежно від хемічного складу. 
 Для визначення фазового складу проводили рентґенофазову ана-
лізу дослідних криць результати, якої представлені на рис. 2. 
 На підставі результатів рентґенофазової аналізи після ТО за ре-
жимом 3 дослідних криць встановлено наявність виділень Fe3C, 

  
а б 

Рис. 1. Дифракційний кут 52,5° та 124° рентґенівської дифрактограми до-
слідних криць після ТО (режим 3): (110) (а), (220) (б). 

Fig. 1. The diffraction angle of 52.5° and 124° of the x-ray diffractogram of 

the test steels after maintenance (mode 3): (110) (а), (220) (б). 
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Mn7C3, FeCr, які мають максимуми на тих самих кутах піку 1, що і 
α-Fe. При порівнянні та аналізі одержаних даних встановлено, що 

при пришвидшеному охолодженні з застосуванням стисненого пові-
тря дослідних криць виділення MnSi, CrMn є у всіх дослідних кри-
цях, тим самим не чинить значний вплив на механічні властивості. 
 Аналіза мікроструктури [29] та рентґеноструктурна аналіза піс-
ля відпуску при 200°С з витримкою ≈ 120 хв. встановили, що про-
ходить зняття внутрішніх напружень в досліджуваному металі. В 

цілому мікроструктура являє собою високодисперсний перліт з не-
великою кількістю грубопластинчатого перліту в деяких областях. 
 Результати дослідження кристалічної структури дослідних 

криць в стані після термічного оброблення (режим 4) за допомогою 

рентґеноструктурної аналізи наведені в табл. 6 та рис. 3. 
 Після термічного оброблення за режимом 4, криця 2 в порівнянні 
із крицею 1 (базова), має більші розміри блоків мозаїки на 1,72%, 
менше число дислокацій (відображення (110)) на 3,5%, більше чис-
ло дислокацій відображення (220) на 0,8% і викривлення другого 

роду на 1,62%. У стані після фінішної ТО, криці 1 (базова, 0,75% С) 

в порівнянні із крицею 3 (0,80 %С, 0,0001% В), що мають відмінно-
сті в хемічному складі збільшився середній розмір блоків мозаїки 

на 14%, збільшились напруження другого роду на 15% і число дис-
локацій на 29%. Криця 4 (0,84%С, 0,0103% В) в порівнянні з кри-
цею 1 мають менше значення блоків мозаїки на 5,3%, число дисло-

 

Рис. 2. Рентґенівська дифрактограма дослідних криць після термічного 

оброблення (режим 3). 

Fig. 2. X-ray diffractogram of test steels after heat treatment (mode 3). 
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кацій відображення (110) та (220) збільшилось на 10 та 4% відпо-
відно. При порівнянні дослідних криць 5 (0,90%С, 0,00035% В) та 

1 було встановлено, що розмір блоків мозаїки зменшився на 2,5%, 
розмір дислокацій відображень (110) та (220) збільшилась на 5% та 

17% відповідно. При аналізі викривлення 2-го роду криць 4 та 5 в 

порівнянні із крицею 1 було встановлено, що значення криці 4 не 

змінюються, криці 5 збільшилось на 12,3%, що вказує на невелику 

кількість структуровільної фази цементит по межах зерен перліту 

(дана мікроструктура не припустима відповідно до вимог EN13674-
1:2011). Параметер ґратниці був близьким незалежно від хемічного 

складу та способу термічного оброблення. 
 Для визначення фазового складу проводили рентґенофазову ана-
лізу дослідних криць, результати якої представлено на рис. 4. 
 На підставі результатів рентґенофазової аналізи після термічного 

оброблення з дослідних криць встановлено наявність виділень Fe3C, 

Mn7C3, FeCr, які мають максимуми на тих самих кутах піку 1, що і 
α-Fe. При порівнянні та аналізі одержаних даних встановлено, що 

при прискореному охолодженні з застосуванням стисненого повітря 

дослідних криць виділення MnSi, CrMn є у всіх дослідних крицях, 
тим самим не чинить значний вплив на механічні властивості. Слід 

відзначити, що у криці 3 відсутня фаза MnSi, а в криці 5 — Fe3C на 

49,5° та присутня γ-C5Fe6Mn8 на куті 35°, тим самим було одержано 

найкращі показники міцности за пониженого рівня пластичности. 
 В результаті кореляційної аналізи (табл. 7) встановлено, що в до-
слідних крицях в стані після пришвидшеного охолодження збіль-
шення вмісту Mn та Cr сприяє зменшенню параметра ґратниці, а Р 

та N — збільшенню. В стані після повного циклу термічного оброб-
лення на збільшення параметра ґратниці чинить позитивний вплив 

ТАБЛИЦЯ 6. Параметри кристалічної будови досліджуваних зразків піс-
ля ТО (режим 4). 

TABLE 6. Parameters of the crystal structure of the studied samples after 

maintenance (mode 4). 

Умовне  

маркування 

Параметер 

ґратниці 
a, Å 

Розмір 

блоків  

мозаїки L, 
Å 

Викривлення 

другого роду 

М, % 

Густина 

дислокацій 

(110) D, 
см−1 

Густина 

дислокацій 

(220) D, см−1 

Криця 1 2,8631 1881 1,21⋅10−3 4,88⋅1010 34,9⋅1010 

Криця 2 2,8639 1914 1,23⋅10−3 4,71⋅1010 35,2⋅1010 

Криця 3 2,8638 1617 1,43⋅10−3 6,87⋅1010 48,9⋅1010 

Криця 4 2,8639 1780 1,21⋅10−3 5,43⋅1010 36,4⋅1010 

Криця 5 2,8642 1832 1,38⋅10−3 5,15⋅1010 42,3⋅1010 
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збільшення вмісту C, Si, P, S, Ca, N з високим ступенем кореляції, а 

неґативний — Cr. Таким чином, після додаткового відпуску відбу-
вається дифузія елементів та додаткова зміна параметрів ґратниці, 
окрім Mn, який має дуже близький розмір атомів до атомів Феруму. 
 Розмір блоків мозаїки після пришвидшеного охолодження збі-
льшувався при підвищенні вмісту Cr, та зменшувався при збіль-
шенні вмісту C, P, Mo, N. Щодо густини дислокацій (110) спостері-
галась протилежна ситуація. Після подальшого термічного оброб-
лення підвищення вмісту Si, Mn, Mo, Ca в криці приводить до зме-
ншення розмірів блоків мозаїки. Щодо густини дислокацій спосте-
рігається протилежна ситуація за винятком Mo та Al, для яких змі-
нився ступінь кореляції. Також в результаті аналізи встановлено, 

що підвищення вмісту Mn та Mo приводить до збільшення значень 

викривлень другого роду, а S та V — зменшення у стані після приш-
видшеного охолодження. Після додаткового оброблення на підви-
щення значення викривлень другого роду позитивно впливає під-
вищення вмісту S, Al, Ca. Густина дислокацій (220) дослідних 

криць у стані після пришвидшеного охолодження зростає зі збіль-
шенням вмісту C, Mn, Mo, та понижується при підвищенні вмісту 

V. У стані після додаткового відпуску густина дислокацій (220) зро-
стає при підвищенні вмісту Mn, S, Al, Ca. 
 У таблиці 8 представлені результати статистичної аналізи з ви-
значення коефіцієнтів парної кореляції між механічними власти-
востями дослідних криць у стані після термічного оброблення з 

пришвидшеним охолодженням та після додаткового відпуску та 

  
а б 

Рис. 3. Дифракційний кут 52,5° та 124° рентґенівської дифрактограми до-
слідних криць після ТО (режим 4): (110) (а), (220) (б). 

Fig. 3. The diffraction angle of 52.5° and 124° of the x-ray diffractogram of 

the test steels after maintenance (mode 4): (110) (а), (220) (б). 
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параметрами кристалічної будови. З аналізи одержаних результа-
тів можна бачити, що значення границі міцности мають високу по-
зитивну кореляцію з густиною дислокацій (110) та (220) та неґати-
вну з розмірами блоків мозаїки у стані після першого етапу ТО. Пі-
сля додаткового відпуску значення границі міцности більші за збі-
льшення таких показників як параметер ґратниці та густина дис-
локацій (220) та за зменшення значень розмірів блоків мозаїки. 
Ступінь кореляції значень границі міцности з густиною дислокацій 

(110) після повного циклу ТО зменшилась до середнього рівня. Спо-
стерігали високу кореляцію зміни значень границі плинности, які 
зростають за зменшення розмірів блоків мозаїки та за збільшення 

густини дислокацій (110) у стані після першого етапу ТО. Після на-
ступного етапу ТО встановлено високу позитивну кореляцію зна-
чень границі плинности та всіх аналізованих показників, окрім 

значень розмірів блоків мозаїки, для яких кореляція була неґатив-
ною. На значення відносного видовження позитивно впливає зме-
ншення параметра ґратниці у стані після першого ТО, після насту-
пного етапу ТО — зменшення розмірів блоків мозаїки та підви-
щення густини дислокацій 

(110). Відносне звуження — характеристика, значення якої збіль-
шуються за збільшення розмірів блоків мозаїки та за зменшення 

параметра ґратниці та густини дислокацій (110) у стані після при-

 

Рис. 4. Рентґенівська дифрактограма дослідних криць після термічного 

оброблення (режим 4). 

Fig. 4. X-ray diffractogram of test steels after heat treatment (mode 4). 
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швидшеного охолодження. 
 Після додаткового відпуску високої кореляції з параметрами 

кристалічної будови не виявлено, середня неґативна кореляція бу-
ла виявлена зі значеннями параметра ґратниці. Також було встано-
влено, що значення ударної в’язкости у стані після пришвидшеного 

охолодження криці мають високу неґативну кореляцію з парамет-
ром ґратниці. Виявлено, що у стані після відпуску значення удар-
ної в’язкости мають високу позитивну кореляцію з викривленнями 

другого роду, густиною дислокацій (110) та (220) та неґативну з ро-
змірами блоків мозаїки. Збільшення значень твердости відбуваєть-
ся за збільшення значень викривлень другого роду, густини дисло-
кацій (110) та (220) та зменшенні розмірів блоків мозаїки у стані 
після першого етапу ТО. Після наступного відпуску зберігається та 

ТАБЛИЦЯ 7. Коефіцієнти парної кореляції між хемічними елементами 

присутніми в крицях та параметрами кристалічної будови після термічно-
го оброблення. 

TABLE 7. Pairwise correlation coefficients between chemical elements pre-
sent in steels and parameters of the crystal structure after heat treatment. 

Параметри  

кристалічної  
будови 

ТО 
Хемічні елементи, присутні в дослідній криці 

C Si Mn P S Cr Mo Al V B Ca N 

Параметер ґратниці 
a, Å 

Р
еж

и
м

 3
 

0,31 −0,14 −0,60 0,59 0,37 −0,52 −0,35 −0,24 0,47 0,03 −0,19 0,71 

Розмір блоків  

мозаїки L, Å 
−0,93 −0,11 −0,47 −0,72 −0,47 0,71 −0,55 −0,16 0,36 0,01 −0,13 −0,84 

Викривлення  

другого роду М, % 
0,44 −0,30 0,87 −0,27 −0,55 −0,27 0,92 −0,40 −0,96 0,37 −0,43 −0,11 

Густина дислокацій 

(110) D, см−1 
0,92 0,07 0,45 0,70 0,45 −0,71 0,55 0,16 −0,37 −0,03 0,10 0,85 

Густина дислокацій 

(220) D, см−1 
0,59 −0,27 0,91 −0,12 −0,44 −0,38 0,98 −0,34 −0,98 0,34 −0,39 0,06 

Параметер ґратниці 
a, Å 

Р
еж

и
м

 4
 

0,54 0,60 −0,05 0,98 0,92 −0,63 −0,16 0,17 0,40 0,19 0,52 0,57 

Розмір блоків  

мозаїки L, Å 
−0,36 −0,60 −0,80 −0,23 −0,35 0,09 −0,52 −0,43 0,44 −0,11 −0,60 0,13 

Викривлення  

другого роду М, % 
0,49 0,38 0,41 0,43 0,56 −0,10 0,33 0,75 −0,20 −0,44 0,60 0,47 

Густина дислокацій 

(110) D⋅10−10, см−1 
0,27 0,61 0,74 0,17 0,35 0,029 0,45 0,53 −0,38 0,00 0,66 −0,17 

Густина дислокацій 

(220) D⋅10−10, см−1 
0,44 0,49 0,57 0,36 0,52 −0,06 0,40 0,72 −0,29 −0,30 0,66 0,26 
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сама тенденція, окрім того, що зменшилася кореляція з високої до 

середньої для викривлень другого роду. 
 Таким чином, з результатів представленої аналізи можна бачити, 
що підвищення показників міцности та твердости відбувається за 

однакових тенденцій зміни характеристик. Щодо хемічного скла-
ду, це підвищення вмісту C, Mn, Mo та при зміні в певних межах або 

певному обмеженні S та P. Також було встановлено значний вплив 

на показники міцности та твердість після термічного оброблення у 

більшості випадків густини дислокацій по обом напрямкам відби-
вання. Викривлення другого роду характеризують напруження на 

рівні кристалічної ґратниці, таким чином їхнє збільшення харак-

ТАБЛИЦЯ 8. Коефіцієнти парної кореляції між механічними властивос-
тями дослідних криць та параметрами кристалічної будови після терміч-
ного оброблення. 

TABLE 8. Pairwise correlation coefficients between the mechanical proper-
ties of the test steels and the parameters of the crystal structure after heat 

treatment. 

Параметри  

кристалічної будови ТО 

Механічні властивості 

σв, 
МПа 

σ0,2, 
МПа 

δ5, % ψ, % 
Ударна 

в’язкість, 
Дж/см2 

Твердість, 
HB 

Параметер ґратниці a, 
Å 

Р
еж

и
м

 3
 

0,14 0,16 −0,77 −0,57 −0,69 −0,13 

Розмір блоків мозаїки 

L, Å 
−0,83 −0,83 0,24 0,71 −0,28 −0,75 

Викривлення другого 

роду М, % 0,41 0,32 0,23 −0,33 0,27 0,77 

Густина дислокацій 

(110) D, см−1 0,81 0,81 −0,27 −0,71 0,27 0,75 

Густина дислокацій 

(220) D, см−1 
0,54 0,45 0,16 −0,45 0,30 0,86 

Параметер ґратниці a, 
Å 

Р
еж

и
м

 4
 

0,64 0,71 −0,07 −0,45 0,01 0,22 

Розмір блоків мозаїки 

L, Å −0,57 −0,60 −0,75 −0,09 −0,90 −0,60 

Викривлення другого 

роду М, % 
0,48 0,53 0,18 −0,04 0,79 0,44 

Густина дислокацій 

(110) D⋅10−10, см−1 0,48 0,51 0,77 0,20 0,95 0,51 

Густина дислокацій 

(220) D⋅10−10, см−1 0,52 0,56 0,42 0,05 0,91 0,50 
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теризує підвищення залишкових напружень в криці, а їхнє підви-
щення сприяє підвищенню таких показників як границя міцности 

та ударна в’язкість, які характеризують особливі етапи руйнуван-
ня, коли відбувається зміна або поєднання механізмів деформації. 
Особливої уваги заслуговує такий параметер як розмір блоків моза-
їки. Зменшення блоків мозаїки, як і зменшення розміру зерна, мо-
же приводити до підвищення міцности та пластичности в комплек-
сі, а додаткове термічне оброблення дає змогу проявити вплив бі-
льшої кількости елементів (Si, Mn, Mo, Ca). Також в результаті ви-
конаної аналізи встановлено, що досягнення високого рівня показ-
ників пластичности та ударної в’язкости криці відбувається за ра-
хунок підвищеного вмісту Si, Mn, Cr, Al, Са. Можна відзначити ви-
соку кореляцію вмісту Кальцію з усіма параметрами кристалічної 
ґратниці у стані після термічного оброблення. Тобто даний елемент 

чинить вплив на рівні кристалічної ґратниці, а не фазового складу, 
мікроструктури. 

6. ВИСНОВКИ 

1. Встановлено, що криця 2 (0,70% С, 0,44% Si, 0,76% Mn, 
0,0004% B) має більші розміри блоків мозаїки на 1,72%, менше чи-
сло дислокацій (відображення (110)) на 3,5%, більше число дисло-
кацій (відображення (220)) на 0,8% порівняно із крицею 1 (0,75% 

C, 0,33% Si, 0,89% Mn). Криця 3 (0,80% C, 0,47% Si, 0,97% Mn, 

0,0001% B) — збільшився середній розмір блоків мозаїки на 14%, 
збільшились напруження другого роду на 15% і число дислокацій 

на 29% порівняно з крицею 1. Криця 4 (0,84% C, 0,44% Si, 0,95% 

Mn, 0,0103% B) в порівнянні з крицею 1 мають менші блоки мозаї-
ки на 5,3%, число дислокацій (відображення (110) та (220)) збіль-
шилось на 10 та 4% відповідно. При порівнянні дослідних криць 5 

(0,90% C, 0,39% Si, 0,89% Mn, 0,0003% B) та криці 1 було встанов-
лено, що розмір блоків мозаїки зменшився на 2,5%, розмір дисло-
кацій відображень (110) та (220) збільшилась на 5% та 17% відпо-
відно. 
2. На основі результатів рентґенофазової аналізи після термічного 

оброблення дослідних криць встановлено наявність утворення Fe3C, 
Mn7C3, FeCr, які мають максимуми на тих самих кутах, що і α-Fe 

(матриця). При порівнянні та аналізі одержаних даних встановле-
но, що виділення MnSi, CrMn є у всіх дослідних крицях, тим самим 

вони не чинять значний вплив на механічні властивості. 
3. Встановлено, що при пришвидшеному охолодженні від температури 

900°С з наступним відпуском 200°С протягом 120 хв. в лабораторних 

дослідних крицях проходить зняття внутрішніх напружень. При цьо-
му мікроструктура являє собою високодисперсний перліт, що відпові-
дає вимогам закордонних стандартів. Дослідна рейкова криця 5 з під-
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вищеним вмістом Карбону має механічні властивості: σв = 1295 МПа, 
σт = 816 МПа, δ5 = 9,8%, ψ = 11,4%, KCU = 17,25 Дж/см2, що відповіда-
ють вимогам EN 13674:1-2011 (R400НТ). 
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