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Ефекти «орбітального скла». 3. Вплив на зонні ферміони. 
Важкі електрони 

О. І. Міцек, В. М. Пушкар  

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

Групи Ґалуа виокремлюють частину 3d-електронів в об’ємі, зайнятому 

«орбітальним склом» (ОG). Це перенормовує спектер εk  зонних ферміо-
нів. Їхнє обважнення ∆ε ≅( ) 0,1 еВk rL  збільшує ефективну масу d-
ферміонів на ∆m*

 ≈ (1–10)m*
 для частини 3d-смуги в об’ємі, зайнятому ОG. 

Також зменшується величина орбітального моменту (L < 1), що пояснює 

вимірювані орбітальні моменти3d-йонів (Co, Ni і т.п.). 

Ключові слова: групи Ґалуа, «орбітальне скло», важкі електрони, орбіта-
льні моменти 3d-йонів. 

Galois groups distinguish the part of 3d electrons in a volume of ‘orbital 
glass’ (OG). That renormalizes spectrum εk  of band fermions. Increasing of 

their mass ∆ε ≅( ) 0.1 eVk rL  increases effective mass of d fermions by 

∆m*
 ≈ (1–10)m*

 for part of 3d band in the OG volume. The value of orbital 
moment decreases (L < 1) that explains measured orbital moments of 3d ions 

(Co, Ni, etc.). 

Key words: Galois groups, ‘orbital glass’, heavy electrons, orbital moments 

of 3d ions. 

(Отримано 1 лютого 2023 р.; остаточн. варіянт — 30 березня 2023 р.) 
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1. ВСТУП 

Ковалентно-зонні зв’язки змінюють орбітальні моменти Lr і елект-
ронні спектри в ґратниці Ґалуа (GG-3) Елементи групи Ґалуа (Lr↑, 
Lr+p↓) описуються Гамільтоніяном: 

 + + − −
+↑ ↓ ↑ ↓ ↑ + ↓ ↑ + ↓= Γ = Γ + Γ −∑ ∑OG

0 0 0( )( , ) , ( )( ).H L L L Lr r p r r p r r p
k

p L L L L k (1.1) 

 Метод багатоелектронних операторних спінорів (БЕОС) дає спек-
тер орбітального скла (OG) [2]: 

 ; 1 / ( ), 1 / .BE N e k TβΓ= Γ = + ξ β =k
k k k  (1.2) 

Це — елемент групи Ґалуа в морі зонних ферміонів; їх Гамільтоніян 

 + += ε ε = ε − ε = δ∑b , , [ , ] .FH f f f fk k k k k k q kq
k

   (1.3) 

 Вводимо зонно-ковалентні зв’язки через БЕОС: 

 b cov h.c.H f L L f− + +↑ −↓
+= +∑ k q t k q

qt

 (1.4) 

Метод БЕОС описує перенормування εk . 
 Ефективна маса ферміонів m*

 виводиться з додаткової енергії 
ε ( )k qL . Так одержуємо важкі ферміони, які не можна одержати в 

одноелектронних розрахунках. 
 Параметер сеґреґації з (1.2) 

 −= ≅ βΓ + ξ ≈0 1
T 0 m(exp( ) )  ( 1)zL L L L  (1.5) 

описує (GG-3) в домені сеґреґації (тобто в домені OG). 

2. КОВАЛЕНТНО-ЗОННІ ЗВ’ЯЗКИ ПЕРЕХІДНИХ МЕТАЛІВ 

Аналогічно атомовому (йонному) порядку [3], сеґреґація орбіталь-
них моментів створює орбітальне скло (OG) [1] і деформує спектри 

металу, зокрема U238
 і його стопів [2]. 

 Розрахунок методом функцій Ґріна застосуємо до Fe, Co, Ni [4]. 
 Вводимо функції Ґріна для однієї домени U238: 

 , .fG f f G+ + −
↑ ↑=<< >> =<< >>L

k k k k
L L  (2.1) 

 Рівняння для функцій Ґріна нульового порядку: 

 − ε − γ =∑( ) 1.f fE G G L
k k q kq

q

  (2.2) 
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 Поява функцій Ґріна першого порядку з (1.1) 

 fG f f+ − +
+↑ ↓=<< >>L

kq k q kq t
L L  (2.3) 

потребує рівнянь вищих порядків: 

 + − + − +
+ −↑ ↓ ↑ ↓ ↑ ↓− ε − Γ + Γ − γ << >> +∑( ) .fE G f f fL

k q p k q p kq p q t p p
p

L L L L
  (2.4) 

 Використовуємо комутатор 

 +
+ += δ +,[ , ] .f fk q p k q p   (2.5) 

 Апроксимуємо функцію Ґріна другого порядку в (2.4): 

 + − + − +
+↑ ↓ ↑ ↓=<< >>(2) .fG f fL

p k kp t q t
L L L L  (2.6) 

 Функція Ґріна першого порядку — 

 + − + −
− +↑ ↓ ↑ ↓ ↑ ↓≈ γ < > δ − ε − Γ + Γ∑(1)

, / ( ).f fG G EL
t p k q k k qq t p t q t

t

L L L L   (2.7) 

Корелятор БЕОС у формулі (2.7) є функціоналом чисел заповнення 

елементів GG-3. Температурна залежність корелятора визначає фу-
нкцію ,fGk  тобто спектри важких ферміонів з доданком енергії з 

(2.7): 

 + − + −
+↑ ↓ ↑ ↓ ↑ ↓∆ε =< > γ ε − ε − Γ + Γ2

k / ( ).q k k qq t p t q t
L L L L  (2.8) 

Цей доданок до енергії залежить від T, точніше від (T/Tseg), де Tseg 

— верхня межа існування OG. 
 Оцінимо величину обважнення зонних ферміонів: 

 ∆εk = γ2/εF. (2.9) 

Припускаючи γ ≈ 1 еВ, εF ≈ 10 еВ, маємо ∆εk ≈ 0,1 еВ. 
 Ефективну масу ферміона ∆m*

 оцінюємо за формулою [5] 

 * 2 * *
k 0(1 / ) 0,1 еВ, 10 .m k m m∆ε ≈ ≈ ≈  (2.10) 

Ця збільшена «ефективна маса» виділяє важкі ферміони із загаль-
ної 3d-смуги, що і спостерігається експериментально на спектрах. 

3. СЕҐРЕҐАЦІЯ І ЗМЕНШЕННЯ ОРБІТАЛЬНИХ МОМЕНТІВ Lr 

ЙОНІВ 

Обмінна енергія йонів дорівнює 
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 ex
ex L( )H A +

σ′= − − ψ ψ∑ r l psr r  (3.1) 

та упорядковує спінові моменти (σ, s) як спінову ґратницю. Орбіта-
льні моменти Lr сусідів r і (r + p) з ковалентним зв’язком дають Га-
мільтоніян 

 cov cov, ( ) .H H+
+= − Γψ ψ ∆ = − Γ∑ ∑r r p p r r pL L p L L  (3.2) 

Тип сеґреґації визначається функціоналом Γ{Lr, Lr+p}. 
 Хвильова функція 3d-ферміонів 

 3 ( , ).dψ = ψ ψrLs rL r rL s  (3.3) 

 Зонні 3d-електрони позначаємо ( , , ) .h f +
σσ = kr k  Тепер 

 + +
σ σ σ σ += ε + σ∑ ∑3

0 ( ) ( , ) .dH f f Q A f fk k k r q k k q
r

k r  (3.4) 

 Зонний спектер стопу (A, B) локалізує frσL і має вигляд 

 el .H f f+
σ

σ

= Γ∑ r L psL
r L

 (3.5) 

 Зв’язок зонних і локальних 3d-електронів описується виразом 

 +
σ= Γ +∑in

3( , ) .dH L K h frL ps   (3.6) 

 Для розв’язання задачі використовуємо зонно-ковалентний 

зв’язок: 

 − + + + − −
+↑ ↓ ↑ ↓= γ +∑ ( )fH a L L L L aL

q k k qq t q t
q

 (3.7) 

в сумі з Гамільтоніянами — зонним εb ( )H k  і ковалентним 

 + + − −
↑ ↓ ↓ ↑= Γ +∑cov ( ).H L L L Lq q q q q

q

 (3.8) 

 Вводимо функції Ґріна 

 + −
↑ ↓=<< >>GL

k k k
L L  (3.9) 

і рівняння нульового порядку 

 − Γ − γ = =∑ (1)
T( ) 2 1,E G G JL

k k q kq
q

 (3.10) 

де функція Ґріна першого порядку 

 + − −
+↓ ↑=<< >>(1) .G a akq k k qq k

L L  (3.11) 
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 Рівняння другого порядку — 

 ++ ε − ε − Γ − γ =∑(2) (2)( ) 0,E G Gk k q t kq g
g

   (3.12) 

де 

 + − + + −
+ −↓ ↑ ↓ ↑=<< δ + >>(2)

, ( ) .G akq k k g g kg g g k
L L L L  (3.13) 

 Для функцій Ґріна першого порядку одержуємо: 

 −
+≅ − ε + ε − Γ γ∑(1) 1( ) .mG E n N GL

kq k k q q p p p p
p

 (3.14) 

 Підставляючи (3.14) в (3.10), маємо 

 + −
↑ ↓= − =< >T2 / ( ), ,mG J E E N L LL

k k p p p
 (3.15) 

тобто перенормування елементарного збудження групи Ґалуа ∆Ek: 

 −
+= Γ + ∆ ∆ = γ − ε + ε − Γ γ∑ ∑1, ( ) .mE E E E n Nk k k k q k k q q p p p

q p

 (3.16) 

Для порівняння з експериментом спрощуємо (3.16): 

 ∆ ≅ γ − Γ +∑ 2 *

,

/ ( ( / )).mE n N E k mk q p p k q
q p

 (3.17) 

Одержаний доданок до енергії збудження групи Ґалуа явно зале-
жить від числа ферміонів np  і температури T згідно з виразом 

 −≅ Θ βΓ − ξ β =1[exp( ) ] , 1 / .m
BN k Tp p p  (3.18) 

 Функція 

 = − = − = − ∆∑T T1 1 [ , ] 1mL N K n T Lp p
q

 (3.19) 

визначає відомий (експериментально) [6] відхил орбітального мо-
менту йона групи Fe від 1. 
 Залежність ∆LT від числа зонних 3d-ферміонів np  сильно зміню-
ється від Fe до Ni. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Методом боголюбовських функцій Ґріна в термінах БЕОС (бага-
тоелектронних операторних спінорів) розраховано зв’язок «орбіта-
льного скла» із зонними 3d-ферміонами. 
2. Зростання ефективної маси m*

 важких електронів виражається 

через температуру Tseg сеґреґації орбітальних моментів Lr (тобто 
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OG). 
3. Дефекти (L < 1) орбітальних моментів 3d-йонів (Co, Ni, …) вира-
жаються через густину 3d-ферміонів. 
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Establishment of the Most Effective Methods of Obtaining 
Nanosize Magnesium Oxide 
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*
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**

 Azerbaijan Technical University,  
  H. Cavid Ave., 25  
  AZ-1073, Baku, Azerbaijan 

The relevance of the research is based on the development of nanometallurgy, 

which is an adequate response to the growing demand and expansion of the 

fields of application of nanoparticles of metallic oxides. Scientific and engi-
neering thought is constantly searching for solutions to optimise and mod-
ernise the production of target nanosize metallic oxides that leads to the es-
tablishment of a significant scientific and informational landscape, which 

currently does not provide an unambiguous answer regarding the single 

methodology for obtaining the target product (in this case, nanosize magne-
sium oxide) that requires additional research and appropriate analytical con-
clusions. Therefore, the purpose of this study is to determine the technologi-
cal method of manufacturing nanosize magnesium oxide, which has the most 

effective and competitive indicators, as well as to check the possibility of 

using digital modelling tools to optimise production processes in nanometal-
lurgy. To achieve the formulated goal, the methods of digital modelling of 

the magnesium-oxide nanolattice and corresponding analytical conclusions 

and proposals are used in the current research. The study establishes that, 

among the seven typical methods of obtaining nanosize magnesium oxide 

(combustion in solution, co-precipitation, sol–gel, hydrothermal synthesis, 
solvothermal synthesis, sol–gel using microwaves, green synthesis), the most 

effective for the industrial production of the target nanomaterial are sol–gel 
and coprecipitation. The technological method of green synthesis of nanopar-
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ticles of metallic oxides (including nano-MgO) is also relevant, which is more 

ecological with competitive industrial and technological indicators of the 

production process. The conclusions obtained during the analysis of chrono-
taxometric schemes, which are the result of a bibliometric analysis of scien-
tific studies and publications on the leading scientometric resources, indicate 

an increase in the variability of possible areas of use and production of metal-
lic oxides in nanoforms, which indicates the dynamic and extensive stage of 

development of nanometallurgy. Digital modelling of the desired magnesi-
um-oxide nanolattice helps to optimise the technological process and can be 

involved in the industrial field of nanometallurgy as a design stage. The 

practical value of the study is to obtain a correlative systematisation of vari-
ous technologies for obtaining magnesium-oxide nanoparticles and to assess 

the impact of the design and modelling stage on the development of nanomet-
allurgy in general. 

Key words: nanometallurgy, sol–gel, hydrothermal synthesis, manufacturing, 
microwaves. 

Актуальність дослідження ґрунтується на розвитку нанометалурґії, яка є 

адекватною відповіддю на зростаючий попит і розширення сфер застосу-
вання наночастинок оксидів металів. Наукова й інженерна думка здійс-
нює постійний пошук рішень для оптимізації та модернізації виробницт-
ва цільових нанорозмірних оксидів металів, що приводить до створення 

значного науково-інформаційного ландшафту, який наразі не дає одно-
значної відповіді щодо єдиної методології одержання цільового продукту 

(в даному випадку нанорозмірного оксиду Маґнію), що потребує додатко-
вих досліджень і відповідних аналітичних висновків. Тому метою даного 

дослідження є визначення технологічного методу виготовлення нанороз-
мірного оксиду Маґнію, який має найбільш ефективні та конкуренто-
спроможні показники, а також перевірка можливости використання ін-
струментів чисельного моделювання для оптимізації виробничих проце-
сів у нанометалурґії. Для досягнення сформульованої мети в даному дос-
лідженні використано методи чисельного моделювання маґнійово-
оксидної наноґратниці та відповідні аналітичні висновки та пропозиції. У 

результаті дослідження встановлено, що серед сімох типових методів оде-
ржання нанорозмірного оксиду Маґнію (спалювання в розчині, співоса-
дження, золь–ґель, гідротермальна синтеза, сольвотермічна синтеза, 

золь–ґель за допомогою мікрохвиль, зелена синтеза) найбільш ефектив-
ними для промислового виробництва цільового наноматеріялу є золь–
ґель і копреципітація. Актуальним є також технологічний метод зеленої 
синтези наночастинок оксидів металів (у тому числі нано-MgO), який є 

більш екологічним за конкурентоспроможних промислово-технологічних 

показників виробничого процесу. Висновки, одержані під час аналізи 

хронотаксометричних схем, які є результатом бібліометричної аналізи 

наукових досліджень і публікацій на провідних наукометричних ресур-
сах, свідчать про збільшення варіятивности можливих сфер використан-
ня й одержання оксидів металів у наноформах, що свідчить про динаміч-
ний та екстенсивний етап розвитку нанометалурґії. Чисельне моделю-
вання бажаної маґнійово-оксидної наноґратниці допомагає оптимізувати 

технологічний процес і може бути задіяне в промисловій сфері наномета-
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лурґії як етап проєктування. Практична цінність дослідження полягає в 

одержанні кореляційної систематизації різних технологій одержання 

магнійово-оксидних наночастинок та оцінці впливу етапу проєктування 

та моделювання на розвиток нанометалурґії в цілому. 

Ключові слова: нанометалурґія, золь–ґель, гідротермальна синтеза, виро-
бництво, мікрохвилі. 
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1. INTRODUCTION 

The research vector for determining effective technologies for produc-
ing metal nanooxides is updated by the trend dynamic growth of the 

field of nanometallurgy, as evidenced by the relevant industry statis-
tics: according to Custom Market Insight, the volume of global demand 

for consumption of nanomaterials in the form of metal oxides accord-
ing to the results of 2022 is estimated at 1.11 billion USD [1]. The same 

indicator is expected to increase by 2 billion USD by 2030. The total 
compound annual growth rate (CAGR) is 7.53%. Similar, but some-
what more optimistic indicators of the CAGR are provided by special-
ised organisations (for marketing assessment of markets) Reports and 

data [2], Industry ARC [3], and Data Intelo [4], which estimate the 

growth dynamics of the global nanometallurgy market at the level of 

9.2–9.4% of the CAGR. Estimates of Custom Market Insight [1] and 

Data Intelo [4] regarding the qualitative structure of demand for metal 
oxide nanometres coincide: 

• proportion of aluminium oxide is the highest – 35%; 
• proportion of titanium dioxide – 22%; 
• proportion of copper oxide – 16%; 
• proportion of magnesium oxide – 14%; 
• proportion of zinc oxide – 9%; 
• proportion of other metal oxides – 4%. 

 Similarly, the estimates of these marketing and analytical compa-
nies regarding the global industry structure of the consumer market 

coincide: the share of electronics and optics is the largest – 38%, the 

share of medicine and hygiene products – 26%, the share of the paint 

and varnish industry – 14%, the share of the energy industry ‒ 12%, 
other industries – 10%. Custom Market Insight provides a wider and 

more detailed range of consumer structures for nanometallurgy prod-
ucts, which, in addition to the above categories, includes the automo-
tive, ceramic and glass industries [1]. 
 The target product of the current study is nano-MgO; so, the mar-
keting dynamics of this nanomaterial will be considered in detail. As 

noted in Mordor Intelligence, according to the results of 2022, the 

global consumption market for nanoscale magnesium oxide is estimat-
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ed at 155.4 million USD (which correlates with Custom Market Insight 

[1] and Data Intelo [4] estimates), and the CAGR is expected to reach 

7% by 2028-2030 (which is a somewhat restrained estimate compared 

to Reports and Data [2] and Data Intelo [4], but correlates with indus-
try-wide nanometallurgy statistics provided in the marketing research 

at Custom Market Insight [1]) [5]. Mordor Intelligence also notes the 

industry structure of magnesium-nanooxide consumers, which differs 

from the above for the general field of nanometallurgy by including 

such consumers as the production of refractory materials, the aero-
space industry, and the oil refining industry [5]. Thus, market and 

marketing dynamics and corresponding specific indicators indicate the 

unconditional development of the nanometallurgy industry, in partic-
ular, the sector of nanoscale magnesium oxide, which actually proves 

the relevance and expediency of research to find solutions to optimise, 

modernise, and increase the economic attractiveness of the target na-
nomaterial production system. 
 Recent studies, the results of which are reported by F. Nisa et al. [6] 
(on the use of nano-MgO biosynthesis technology), M. Kotresh et al. [7] 
(on the temperature regimes of production of nanosize magnesium ox-
ide), Z. Rajabimashhadi et al. [8] (on the use of hydrothermal methods 

for the production of magnesium oxide nanoparticles) in the review 

parts contain generalisations about the existence of a fairly wide range 

of technological methods for the production and synthesis of the target 

nanomaterial, which mostly bear signs of laboratory-scale production 

and do not form ideas about the generalised optimised technology for 

the production of nanosize magnesium oxide for industry (except for 

individual proposals in the form of publications by F. Mirza and H. 
Makwana [9], in which the co-precipitation method is preferred). Also 

noteworthy are the studies by J. Veronica et al. [10] (which favours the 

sol–gel method), S. Abinaya et al. [11] (which favours the green syn-
thesis method), which in general do not form a stable and consistent 

vector of commitment to any one prevailing method of producing the 

target nanoproduct). 
 Therefore, the appropriate basis of scientific problems is formed, 

according to which it is necessary to perform a correlative and system-
atic comparison of existing technologies for the production and syn-
thesis of nano-MgO and determine the most optimised and adaptive 

production and technological method for industrial and economically 

attractive applications. Therefore, the purpose of the current study is 

to establish, based on the results of comparative analysis, the most 

adapted method for the production of magnesium oxide nanoparticles 

within the framework of the nanometallurgy paradigm, followed by 

the proposals and recommendations for the potential development of 

the latter, and to test in detail the hypothesis of the potential applica-
bility of modern digital software tools for optimising technological 
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processes in the production of metal oxide nanoparticles.  

2. MATERIALS AND METHODS 

Firstly, the method of median analysis was used to form the basis of 

scientific problems. This method facilitated the development an ap-
propriate factual background, conceptual and taxonometric structure, 

and allowed establishing the latest achievements of the nanometallur-
gy sector under study. In particular, it was possible to obtain up-to-
date data on the characteristics of the studied nanomaterial (in com-
parison with the full-size (macrosize) equivalent), data on the areas of 

application of the target nanoproduct with an appropriate assessment 

of the industry impact, and data on the establishment of the classifica-
tion of laboratory methods for the production of nanoscale magnesium 

oxide, which became the basis for the latest iteration of the study – an 

analytical solution to the goal. 
 Secondly, as the next iteration, the method of generalising the rele-
vant scientometric landscape in the current chronometric horizon 

(over the past five years) was applied, which determined the general 
trends and vectors of interest in the dynamics of scientific and engi-
neering thought in the development of technology for the production 

of nanoscale magnesium oxide and confirm (or refute) the results of 

the first iteration of the study. The logical conclusion of the previous 

iterations of the search and generalisation of the existing scientomet-
ric landscape and the basis of scientific problems was the correlation 

and systematic analysis of the classification of laboratory and produc-
tion methods for the production of magnesium nanooxide with the def-
inition of the most effective technological methods adapted to the in-
dustrial scale. 
 The empirical part of the study consisted of testing the influence of 

digital programme modelling methods of nanostructures on the tech-
nological sequence of production of the target product. That is, in this 

case, the nano-MgO modelling method was used. Among the software 

tools used for modelling and forecasting design nanomaterials are 

BIOVIA Materials Studio [12], Integrated Scientific Computing and 

Information Technologies [13], Synopsys 14, Informer Technologies 

[15], Furious Atoms [16], CoNTub [17], Atelgraphics SL [18], Exabyte 

Inc. [19], JCMwave [20], LAMMPS [21], which allow for full-fledged 

modelling of nanostructures of various chemical elements, which are 

subsequently subjected to the corresponding calculated spectrum with 

a wide range of variability, which leads to an optimal resulting 

nanogrid, both individual metal oxides (including nano-MgO) and 

composite structures. 
 Most of these software products were designed for nanotube design, 
but BIOVIA Materials Studio [12] has the greatest variability in com-
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positing various structures and chemical compositions, so this soft-
ware is used as the basis for creating a digital programme model of na-
noscale magnesium oxide. The resulting model allows including design 

stages in the production technology of nanometallurgy, which can po-
tentially reduce the load on laboratory research and diagnostic stages, 
thereby increasing the economic attractiveness of the industry under 

study. 
 Thus, based on analytical iterations No. 1 and No. 2, the most 

adapted nano-MgO production method for industrial applications was 

established, and with the help of empirical iteration No. 3, the poten-
tial possibility of using modern digital software tools to optimise the 

technology of metal nanoparticle production was tested.  

3. RESULTS 

The characteristics of magnesium oxide in the nanoform were investi-
gated by M. Rajab et al. [22], J. Hornak et al. [23, 24], J. Chen [25], 

S. Vijayakumar et al. [26]. J. Hornak et al. [23, 24]. The researchers 

put forward the idea that nanoscale magnesium oxide does not differ in 

chemical composition and molecular structure from natural full-size 

magnesium metal oxide, namely, the MgO lattice with the lattice pa-
rameter 4.21, and consists of Mg2+

 and O2-
 ions, which are connected by 

an ionic bond by configuration 1s22s2p63s2
 (Mg) and 1s22s2p4(O) (with-

out filling the d-orbital) and consist of two crossed lattices (grids) that 

are shifted relative to each other by 0.5 diagonals of the body. These 

data are confirmed empirically in the study by F. Mirza and H. 
Makwana using energy-dispersive x-ray spectroscopy [9]. Similar re-
sults are provided by S. Vijayakumar et al. [26]. According to the re-
sults of energy-dispersive x-ray spectroscopy, the percentage of mag-
nesium and oxygen is close to the stoichiometric ratio, and the chemi-
cal purity of the nanoscale oxide under study is confirmed. 
 F. Mirza and H. Makwana [9] and M. Rajab et al. [22] also note other 

differences between nano-MgO and full-size MgO, including, in par-
ticular, a high value of the band gap parameter (7.3–7.8 eV); a high 

value of the volume resistance parameter of 1.017 Ohm·m (which is the 

maximum value for nanoscale metal oxides that are currently widely 

used); high thermodynamic stability due to low heat capacity and high 

melting point (2850°C), that obtained a response in the use of the stud-
ied material in the production of refractories; low permittivity (9.8) 

used for creating insulation materials; low distortion of the refractive 

index. 
 These advantages of nanoscale magnesium oxide distinguish it not 

only from the full-size form of MgO oxide, but also from other widely 

used metal nanooxides. For example, nano-MgO is an excellent transi-
tion layer for growing thin-film materials for various purposes [26]. 
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 F. Mirza and H. Makwana [9], M. Rajab et al. [22], J. Hornak et al. 
[23, 24], J. Chen [25], S. Vijayakumar et al. [26] note that nano-MgO is 

characterised by peaks of the 20 angle values on the crystal lattice dif-
fraction pattern (obtained by x-ray diffraction method): 36.8°, 42.9°, 
62.2°, 74.6°, and 78.6°, which are identified as the corresponding val-
ues of the lattice areas of nanoscale magnesium oxide (111), (200), 

(220), (311), and (222). In addition, F. Mirza and H. Makwana [9] and 

J. Hornak [24] highlight the possibility of identifying the structure of 

magnesium nanooxide using the Fourier transform infrared spectros-
copy method, the image of which is characterised by corresponding 

peaks with physicochemical decoding of the constituent elements and 

their interaction at the molecular level. 
 As noted by J. Hornak [23, 24] and S. Vijayakumar et al. [26], to de-
termine the characteristics of nano-MgO, it is also advisable to use the 

method of ultraviolet-visible spectroscopy, in particular, to establish a 

quantitative characteristic of the band gap energy parameter, and sim-
ilar results can be obtained using the photoluminescence method. 
Temperature–frequency graphs are also used to interpret the thermal 
stability and relative permittivity of nanoscale magnesium oxide, il-
lustrating the effect of the temperature regime on the dielectric prop-
erties of the metallic magnesium oxide nanoform, which is a conse-
quence of the influence of weakly bound water molecules on the surface 

of the material. 
 Visualisation of magnesium oxide nanoformations is obtained by F. 
Mirza and H. Makwana using scanning electron microscopy [9]. Ac-
cording to the results of scanning electron microscopy, nanoscale for-
mations are synthesised with a minimum size of 14 nm, while structur-
ing into agglomeration clusters. Data obtained by the researchers and 

the frequency of formation of classes of magnesium oxide nanoparti-
cles by size characteristic were confirmed by J. Chen [25]. However, 
one of the main features of MgO nanoparticles (NPs) is its high anti-
bacterial activity, which is confirmed by numerous studies, among 

which the papers by A. Khan et al. [27], J. Maji et al. [28], N. Baniasadi 
et al. [29], B. Das et al. [30], L. Cai et al. [31]. However, this property is 

more clearly confirmed and illustrated in the study by N. Y. Nguyen et 

al. [32]. The researcher was able to record the alleged destruction of the 

membrane of bacterial microorganisms. 
 Thus, considering the relatively and objectively distinguishing 

characteristics of the magnesium oxide nanoform among other metal 
nanooxides, industries and sectors have now been formed where the 

use of the nanomaterial under study is a priority, and sometimes there 

is no alternative. 
 Based on the obtained data of multilocal information search against 

the background of the scientometric landscape in relation to the areas 

of application of nanoscale magnesium oxide, it was found that the 
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range of use of the nanomaterial under study is quite wide: from medi-
cal applications to nanometallurgy, which correlates with the data of 

marketing studies by Custom Market Insight [1], Data Intelo [4], and 

Mordor Intelligence [5]. Currently, there are about seven methods of 

MgO NPs synthesis and production, which have a fairly wide range of 

technological features (Fig. 1). 
 The characteristics of each method of synthesis and production of 

magnesium nanooxide are given in order to establish the characteristic 

technological features of the implementation of the process under 

study. Using the results of review and empirical studies by F. Mirza 

and H. Makwana [9], M. Rajab et al. [22], J. Hornak et al. [23, 24], J. 
Chen [25], S. Vijayakumar et al. [26], in order to establish an optimal 
and economically feasible method for the synthesis and production of 

magnesium oxide nanoparticles (among the methods described in Fig. 
1), the median (due to the existence of a significant number of relevant 

studies, the results of which vary slightly) technological, and opera-
tional parameters will be compared (Tables 1 and 2). 
 According to the above comparison, the smallest particles of magne-
sium nanooxide can be obtained by combustion in solution, co-
precipitation, and green synthesis.  
 Other technological and operational parameters for the compared 

methods of synthesis of nanoscale magnesium oxide in comparison 

(with the exception of the composition of reagents and the reagent me-
dium) correlate. Therefore, using the data from Table 2, it is possible 

to establish the necessary synthesis technology depending on the tar-

 

Fig. 1. System of existing methods of synthesis and production of MgO NPs [22–
26]. 
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get product: for medical purposes, it is advisable to use smaller nano-
particles, and for industry, larger ones. 
 The current study focuses on efficient and cost-effective methods 

for synthesising MgO NPs, which have a high level of adaptation to 

production on an industrial scale. According to the nano-MgO produc-
tion technology (Table 1), for the industrial production of nanoscale 

magnesium oxide, it is advisable to use sol–gel synthesis technology. 
Moreover, the study by J. Veronica et al. provides an economic sub-
stantiation for the industrial use of the MgO NPs sol–gel synthesis 

method, which uses Arabian gum as a raw material [10]. The perfor-
mance of the industrial plant for the production of nanoscale magnesi-
um oxide using sol–gel technology: 

• cycle capacity – 1.425 kg of nano-MgO; 
• monthly capacity – 35.625 kg of nano-MgO; 

TABLE 1. Characteristics of methods for synthesis and production of na-
noscale magnesium oxide [22–26]. 

Graphical representation of the process Brief description of the technology 

 

Burning in solution. Low-cost widely 

used method. Two technological ap-
proaches are used: self-propagating 

synthesis and volumetric combustion 

synthesis. The methodology of the first 

one provides for the mechanism of 

spontaneous redox endothermic reac-
tions between the oxidiser and the fuel, 

which are mixed at the molecular level 
in the corresponding solution with the 

gradual establishment of the target 

product in the solid aggregate state 

[33]. The second technological ap-
proach involves external heat supply to 

the entire volume of the reagent solu-
tion. 

 

Co-deposition. This method is based o  

the precipitation phenomenon, and als  

involves the technology of liquid-phas  

synthesis or steam-phase synthesis. So
dium hydroxide is mainly used as a pre
cipitator. The method is based on th  

principles of homogenisation of precip
tation reactions, which includes tw  

consecutive processes: nucleation an  

growth of nanoparticle crystals [34]. 
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• annual capacity – 427.5 kg of nano-MgO. 
 These indicators are quite competitive. In addition, the economic 

substantiation indicates a reasonable payback period for the installa-
tion of an industrial sol–gel synthesis plant (up to 3 years) and poten-

Continuation of TABLE 1. 

Graphical representation of the process Brief description of the technology 

 

Sol–gel and sol–gel using microwave 

exposure. This method is based on the 

use of an inorganic precursor and an 

organic solvent: metal alkoxides com-
bine with a solvent and reagents to 

form a homogeneous solution [35]. 

This solution is gradually converted to 

a colloidal suspension (sol) and even-
tually polycondensated into integrated 

structures (gel), which is converted 

later to aerogel and xerogel (which is 

established by a certain drying meth-
od). 

 

Hydrothermal synthesis and sol-
vothermal synthesis. This method 

involves the use of an autoclave in the 

technological process, where the pre-
cursor and solvent are mixed under the 

influence of high temperature and 

pressure, forming the target product 

as a result. Due to the physical condi-
tions of conducting a set of reactions, 
nanomaterials with high crystallinity 

are obtained, significantly higher than 

other methods for obtaining nanopar-
ticles [36]. In the case of non-aqueous 

solvents, the method is considered 

solvothermal, and in the case of using 

water as a solvent, it is considered 

hydrothermal. 
 Green synthesis. This method does not 

require the creation of critical parame-
ters of the reaction medium and the 

involvement of toxic substances [37]. 

Various organic materials (plant ex-
tracts, bacterial cultures, enzymes, 
vitamins) can be used as non-toxic 

synthesis reagents. Distilled (twice) 

water is used as the extraction medi-
um. 
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tial high profitability. 
 The next step in the study of synthesis technology is an empirical test 

of the hypothesis about the possibility of optimising the target indus-
trial algorithm by means of digital programme modelling. When estab-
lishing the methodological basis of the current study, it is noted that 

now there is a fairly wide range of digital software tools for modelling 

nanogrids of various materials, including metal oxides, but the most 

optimal nanomodelling is performed by BIOVIA Materials Studio [12]. 
 Using the internal repository of chemical structures, BIOVIA Mate-
rials Studio identified a prototype model of nanoscale magnesium ox-
ide with MgO [12]. Next, the corresponding model molecular structure 

was obtained, consisting of 27 magnesium and oxygen atoms, which 

are stirred at an angle of 90° (2·45°) with a bond size of 4.2112 

(2·2.1056) and with the corresponding symmetry (Fm−3m group (OH-
5)), which actually proves the crystallinity of the structure and corre-

TABLE 2. Comparison of median technological and operational parameters of 

methods for synthesis and production of nanoscale magnesium oxide [38]. 

Synthesis-
production 

method 
Reagent 

Reagent  

medium 

Reaction 

nature and 

parameters, 
°C 

Temperature 

exposure  

(calcination) 
parameters,  

°C 

Duration  

of tempera-
ture  

exposure 

(calcination)  

hours 

Size of  

obtained 

MgO NPs  

nanoparticles 

Burning in 

solution 
Oxidiser: 
Mg(NO3)2 

Fuel: 
NH2CONH2 

Burning at 

100°C 
500 2 22 

Co-depositio  
Precursor: 
Mg(NO3)2 

Precipitator: 
NaOH 

Reaction at 

20°C 
550 4 16 

Sol–gel and 

sol–gel  
using  

microwave 

exposure 

Precursor: 
Mg(OCH3)2, 
Mg(NO3)2 

Solvent: 
CH3OH, C7H8 

Gel drying at 

200°C 
600 5 50 
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lates with empirical observations. 
 Using the CASTEP Tools in BIOVIA Materials Studio [12], the ener-
gy structure of the MgO NPs model nanogrid was obtained: a discrete 

energy structure, a nanogrid bond density structure, and a simulation 

of energy-molecular dynamics. CASTEP Tools also allows obtaining 

the values of elastic constants for the simulated magnesium oxide 

nanostructure with correlation using the Voigt, Royce, and Hill meth-
ods. According to the calculated data for nano-MgO, the universal ani-
sotropy index is 0.11021, the median speed of sound in the nanostruc-
ture is 6547.20857 m/s, the Debye elastic temperature is 925.75893 K, 
the compressibility is 0.0068 1/hPA, and the generalised volume mod-

 

Fig. 3. Discrete energy structure of the magnesium-nanooxide model [12]. 

 

Fig. 2. Magnesium-oxide nanogrid model. 
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ulus is 147.01725±2.01 hPA (Figs. 2–4, Table 3). 
 The simulation results allow visualising the actual dimensions of the 

TABLE 3. Elastic constants for polycrystalline material (hPa) [12]. 

Parameter 
Methods 

Voigt Royce Hill 

Volume module 147.01725 147.01725 147.01725 

Shear modulus (Lame Mu) 129.05727 126.27386 127.66556 

Lame lambda 60.97907 62.83468 61.90687 

Young’s modulus 299.52658 294.50445 297.02166 

Poisson’s ratio 0.16044 0.16613 0.16328 
Hardness (relative to titanium 

2012) 
23.76759 2379104 24.27706 

 

Fig. 4. Structure of the energy-bond density of MgO nanoformations [12]. 

 

Fig. 5. Creation of a dimensional model of a MgO nanostructure [12]. 
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magnesium oxide nanostructure (Fig. 5). 
 The Forcite module integrated into BIOVIA Materials Studio also pro-
vides analysis of the radial-distribution function (RDF), concentration 

distribution, x-ray intensity distribution (and scattering), velocity-
distribution profile, pressure-distribution profile, density-field distri-
bution in the form of model visualisation (Figs. 6–11). 
 The GULP Tools module integrated in BIOVIA Materials Studio al-
lows obtaining the optical characteristic of the nanomaterial under 

study, the phonon dispersion characteristic, and the powder distribu-
tion of magnesium-oxide nanoparticles (Figs. 12–15). 
 BIOVIA Materials Studio also allows modelling (and corresponding 

calculations) for hybrid composites doped with magnesium oxide na-

 

Fig. 6. Analysis of the radial-distribution function of the nanogrid of the 

MgO NPs model [12]. 

 

Fig. 7. Analysis of the concentration distribution of nano-MgO [12]. 
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noparticles. 
 Thus, considering the facts of correlation of digital model charac-
teristics of magnesium nanocomposites and corresponding empirical 
observations (obtained in laboratory conditions with the involvement 

of appropriate specialised equipment), the hypothesis about the feasi-
bility of using BIOVIA Materials Studio as a solution to the design 

stage of creating various nanocomposites within the framework of the 

concept of nanometallurgy is confirmed [12]. 

4. DISCUSSION 

This paper contains the results of studies of methods of synthesis and 

 

Fig. 8. Analysis of the results of modelling the x-ray intensity distribution 

(and scattering) in a magnesium-oxide nanostructure [12]. 

 

Fig. 9. Velocity distribution profile in magnesium-oxide nanogrid [12]. 
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production of nanoscale magnesium oxide, provided by several itera-
tions (multilocal information search, bibliometric analysis and model-
ling using appropriate digital software tools) and contains more in-
depth data on similar studies given in publications by F. Mirza and H. 
Makwana [9], M. Rajab et al. [22], J. Hornak et al. [23, 24], J. Chen 

[25], S. Vijayakumar et al. [26]. 
 In the first iteration (multilocal information search), data on the 

properties of magnesium nanooxide are systematised, which contain a 

complete set of empirical data obtained in various studies to date and 

contain more generalisations, in particular, due to the correlated anal-
ysis of the results obtained by F. Mirza and H. Makwana [9] and 

J. Hornak et al. [23, 24] on the results of the FTIR study of target 

nanostructures, the results of the XRD study of nanocrystals of the 

 

Fig. 10. Pressure distribution profile in magnesium-oxide nanostructure [12]. 

 

Fig. 11. Visualisation of the density-field distribution (shown as dots) ob-
tained by modelling magnesium nanooxide [12]. 
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magnesium oxide and the physical and electronic structure of nano-
magnesium oxide. 
 Moreover, expanding the range of the research vector with the pa-
pers by A. Khan et al. [27], J. Maji et al. [28], N. Baniasadi et al. [29], 

B. Das et al. [30], L. Cai et al. [31] and, in particular, N.Y. Nguyen et al. 
[32] allowed creating a more complete picture of the properties of the 

target nanostructure, forming cross-branch bonds and transitions for 

the latter (due to the detected antibacterial activity). The applied ap-
proach established the median physicochemical and specific properties 

of the nanostructure under study, which allows creating appropriate 

verification information array of values that can be referenced when 

applying subsequent iterations in the current study.  
 Furthermore, using multilocal information search, the systematisa-
tion of the areas of application of the studied nanomaterial was per-
formed, which revealed the following characteristic areas and areas of 

 

Fig. 12. Analysis of optical properties of MgO nanostructure [12]. 

 

Fig. 13. Phonon dispersion of nano-MgO [12]. 
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application: 
• prosthetics; 
• medicines; 
• oil and gas production; 
• electronics; 
• communication tools; 
• engineering life support systems; 
• food industry; 
• construction; 
• agronomy and powder metallurgy, in particular, nanometallur-

gy. 
 The obtained data correlate with marketing studies by Custom Mar-
ket Insights [1], Data Intelo [4], and Mordor Intelligence [5]; however, 

 

Fig. 14. Distribution of magnesium-oxide nanoparticle powder [12]. 

 

Fig. 15. Examples of hybrid nanocomposites based on titanium (a) and silicon 

(b) doped with magnesium-oxide nanoparticles [12]. 
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it provides an appropriate scientific basis for the mechanism of appli-
cation of magnesium nanooxide for selected industries by bringing 

relevant scientific papers from the profile scientometric landscape. 
 Similarly, multilocal information search tools established existing 

methods of MgO NPs synthesis and production, and updated relevant 

empirical data by forming a median information technology array, 

which was not used by F. Mirza and H. Makwana [9], M. Rajab et al. 
[22], J. Hornak et al. [23]. 
 Based on the generalisation of technological and empirical data ob-
tained in the analysis of relevant studies, an assumption is made about 

the possibility of obtaining an optimised for industrial use and eco-
nomically substantiated technological method of synthesis and pro-
duction in the form of sol–gel synthesis, which was not only observed 

in papers by A. Nandiyanto et al. [39], J. Zhao et al. [40], S. Liu et al. 
[41], but also received an implementation with a corresponding feasi-
bility study by J. Veronica et al. [10] (the obtained competitive produc-
tivity of the nano-MgO synthesis plant for sol–gel technology was 

427.5 kg per year, with a probable economic payback of three years, 
which gives reason to consider this method economically justified and 

profitable). 
 The hypotheses of the first iteration (multilocal information search) 
were confirmed by means of bibliometric analysis (the second iteration 

of the study). 
 In particular, when analysing chronotaxonometric schemes built on 

the basis of relevant scientometric information (relevant publications 

in the current search scope), it was found that the sol–gel synthesis 

method has the greatest weight of scientific opinion on the assessment 

and study of methods for synthesising the nanomaterial under study. 
It was also found that the green synthesis method is a promising meth-
od for the production of magnesium oxide nanoparticles, which is ex-
pected to implement fully the eco-friendly concept in the field of na-
nometallurgy. A special feature of this method of synthesis of metal 
oxide nanoparticles (including magnesium oxide) is the use of various 

organic materials (plant extracts, bacterial cultures, enzymes, and 

vitamins) as a reagent medium, without involving toxic compounds in 

the technological process. Thus, compliance with the main goal of the 

study, namely, obtaining data on the optimal technology for obtaining 

nanoscale magnesium oxide, was confirmed, while in two iterations 

(information and search, bibliometric) it was established that the sol–
gel method is appropriate and economically substantiated for industri-
al applications, which should later be replaced by green synthesis, 
which has the advantage of using environmental organic reagents for 

the production of magnesium nanooxide. 
 The next iteration of the study, namely, its empirical part, is pre-
sented by the results of testing the hypothesis about the possibility of 
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optimising and modernising technical and technological solutions of 

nanometallurgy by means of appropriate digital software. In the cur-
rent scientometric landscape, a similar hypothesis regarding magnesi-
um oxide nanometallurgy has not been investigated at the time of the 

creation of the current paper. It was found that BIOVIA Materials Stu-
dio is the most appropriate for the established goal of testing the above 

hypothesis, which correlates with the results of research on modelling 

other nanomaterials, which are presented in papers by S. Merezhko et 

al. [42], K. Kunene et al. [43], B. R. Abhiram and D. Ghosh [44]. 
 The use of BIOVIA materials Studio significantly expands the range 

of obtained characteristics for the target nanoproduct—nanoscale 

magnesium oxide. In particular, it was possible to obtain data on the 

physical and mechanical structure of the nanomaterial under study 

(correlated with the results of empirical observations), data on the en-
ergy structure of magnesium nanooxide (discrete energy structure, 

density of energy bonds of nanoscale, parameters of energy-molecular 

dynamics), data on the elastic and mechanical characteristics of the 

simulated nano-MgO with correlation by the methods of Voigt, Royce, 
and Hill (universal anisotropy index, median speed of sound in the 

nanostructure, Debye elastic temperature, generalised volume modu-
lus, shear modulus (Lame Mu), Lame lambda, Young’s modulus, Pois-
son’s ratio, hardness (relative to titanium 2012)). Based on the results 

of modelling in BIOVIA Materials Studio, it was possible to obtain a 

model of the magnesium oxide nanostructure in a comparable scale 

form [12]. 
 Moreover, based on the results of modelling nanoscale magnesium 

oxide in the PC BIOVIA Materials Studio software environment, data 

were obtained on the radial distribution function, concentration dis-
tribution, x-ray intensity distribution, velocity distribution, tempera-
ture fluctuations distribution, density field distribution in the form of 

model visualisation, optical characteristics, and phonon dispersion 

characteristics. Most of all, the fact of correlation of the model repre-
sentation of the distribution of magnesium oxide nanoparticle powder 

with empirical observations of XRD studies proves the correspondence 

of the formed hypothesis to the real state of affairs [9, 24, 25]. 
 Thus, the grounds for confirming the hypothesis about the possibil-
ity of using digital software tools as an optimisation solution in nano-
metallurgy technology are obtained. 

5. CONCLUSIONS 

As a result of the current study, the results are obtained, consisting of 

a part of the systematised data of relevant scientific studies integrated 

into the profile scientometric landscape and an empirical part, with the 

help of which the hypothesis of the potential possibility of optimising 
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nanometallurgy technologies by digital software means is tested. 
 Based on the results of a multilocal information search, which is the 

first iteration of the current study, the concept of recognising sol–gel 
synthesis as an optimal and economically viable method of synthesis 

and production has been preliminarily established. It is established 

that this method is the most adaptive for industrial production of the 

target nanoproduct. However, according to the results of the second 

iteration of the study (bibliometric analysis), not only the previous 

concept was confirmed, but also the next one was developed, namely, 
the most likely method for producing magnesium oxide nanoparticles 

(and other metal nanooxides) is green synthesis, which forms the eco-
friendly nanometallurgy paradigm. At the same time, using the first 

iteration of the study, a factual array of data was obtained, which al-
lowed approaching the third iteration of the study. 
 As the next step of the study, the concept of modelling is defined, 

which follows from the hypothesis about the probability of optimising 

nanometallurgy technology using digital programmes. It is established 

that the use of specialised software provided not only more specific 

characteristics of the nanomaterial but also the results that have a sig-
nificant level of correlation with empirical observations recorded in 

the relevant profile studies. Moreover, this software product allows 

full use of the concept of molecular and atomic engineering, namely, to 

generate, modernise, adapt various physicochemical nanostructures in 

mono- and polysyllables and carry out their rapid (software) calcula-
tion to identify the most appropriate and adapted to implementation. 

That is, the hypothesis about the possibility of optimising nanometal-
lurgy technology by integrating the design and model link into produc-
tion chains is clearly confirmed, which has far-reaching results with 

direct economic consequences, in particular, it will significantly re-
duce the load on specialised laboratory equipment. 
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In this work, we have studied the structure evolution of Ni/Ti layered stacks 

with a modulation period of 30 nm and 15 nm (total thickness of the stack is 

of 60 nm) deposited by RF magnetron sputtering onto p-Si (001) substrate 

upon vacuum annealing up to 700°C. As found based on the XRD, SIMS and 

four-point probe resistivity measurements’ data, the diffusion-induced reac-
tions in both stacks occur through the stages of metals’ intermixing, amor-
phization and formation of intermetallic NixTi phases. The application of a 

smaller modulation period leads to the more intense metals’ intermixing, 

which results in the shift of the structural transitions onset to the lower tem-
peratures. However, the modulation period does not influence the tempera-
ture range of amorphization, which is of ≅ 38°C for both stacks. 

Key words: thin films, solid-state reactions, diffusion, crystal structure, 
amorphization. 

В роботі досліджено зміну структури шаруватих плівкових композицій 

Ni/Ti з періодами модуляції у 30 нм і 15 нм (загальна товщина становить 

60 нм), одержаних методом магнетронного осадження на підкладинки p-
Si (001), в процесі відпалу у вакуумі до температури у 700°C. За результа-
тами досліджень методами РСФА, МСВІ та чотирозондової резистометрії 
встановлено, що дифузійно-індуковані реакції в обох плівках перебігають 

через стадії перемішування металів, аморфізації та формування інтерме-
талідних фаз NixTi. Зменшення періоду модуляції зумовлює інтенсифіка-
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цію дифузійних процесів між матеріялами шарів, що спричинює змен-
шення температур початку структурних перетворень. Водночас період 

модуляції не впливає на температурний інтервал аморфізації, який для 

обох плівок складає ≅ 38°C. 

Ключові слова: тонкі плівки, твердотільні реакції, дифузія, кристалічна 

структура, аморфізація. 

(Received 6 June, 2023; in final version, 24 June, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

NiTi alloy is the well-acknowledged material that has a pronounced 

shape memory effect due to the low-temperature martensite–austenite 

thermoelastic phase transition [1]. The reversible nature of this transi-
tion brings out a unique inelastic strain recovery effect which makes 

NiTi a promising material for engineering application in microelec-
tromechanical (MEMS) devices such as microactuators, micropumps, 

etc. [2]. The application of NiTi thin films has become of especial rele-
vance due to their fast response, competitively large transition forces, 
cooling rate and a strain recovery rate compared to the bulk material [3]. 
 Basically, equiatomic NiTi thin films are obtained by magnetron co-
sputtering from Ni and Ti high-purity targets on heated substrate [4] 
which allows easy control over deposition rate. However, phase transi-
tions in NiTi alloys are very sensitive to composition, contamination, 
thermal treatment, and aging process, as well as sputtering conditions 

such as power, gas pressure, deposition temperature etc. [5]. Therefore, 
precise control over Ti and Ni atomic content ratio became a big challenge. 
 An alternative approach lies in the synthesis of the equiatomic NiTi 
alloy through a thermal treatment of the multilayered stack composed 

of alternately deposited Ni and Ti metal layers [6]. The increased num-
ber of individual metals nanolayers and variation of its modulation pe-
riod leads to intensification of the formation of intermetallic com-
pounds under elevated temperatures. This is due to the large negative 

Gibbs free energy of mixing in Ni/Ti multilayers which can be accom-
panied by exothermic reactions [7]. However, the modulation period 

cannot be reduced significantly because of the solid-state amorphiza-
tion reaction at the Ni/Ti interface that leads to slowdown of further 

metals intermixing [8]. Cavaleiro et al. [9] studied the temperature 

ranges of B2 NiTi austenitic phase formation as a function of modula-
tion period: the decrease of modulation period from 25 nm to 4 nm cor-
responded to the rise of reaction temperature from 320°C to 385°C. 
Clemens [10] revealed the change in Ni/Ti multilayered structure from 

polycrystalline to amorphous when moving the modulation period 

from 200 to 2 atomic planes. Cavaleiro et al. [7] analysed structural 
evolution with temperature of Ni/Ti multilayers with a modulation 
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period from 5 to 70 nm. The smaller modulation period has been ap-
plied, the more pronounced formation of disordered NiTi phase has 

been observed. Bhatt et al. [11] showed that the Ni/Ti interface amor-
phization is accompanied with the formation of Ni/Ni–Ti/Ti trilayer 

and the modified interface could be sufficiently thick and it expands 

with temperature up to 3.6 nm at 400°C. It has been shown that except 

for the modulation period, the order of Ti and Ni layers’ deposition al-
so strongly affects the diffusion-induced structural phase formation 

upon stacks’ annealing [12]. 
 However, most of the presented studies are devoted to the suffi-
ciently thick multilayered structures (> 2 µm), which are related to 

their integration into MEMS devices. In present days, NEMS systems 

are actively developing, therefore the understanding of the effect of 

the modulation period on the diffusion-induced structural changes and 

phase composition in Ni/Ti stacks of nm-scale thicknesses is relevant. 
It became of especial importance for the films annealed to the elevated 

temperatures when the co-existence of numerous intermetallic NixTiy 

compounds may compromise the phase identification and understand-
ing of composition distribution. In present work, the structural evolu-
tion of 60 nm thick Ni/Ti stacks with altered modulation period has 

been explored upon vacuum annealing. 

2. METHODS AND OBJECTS 

Two series of thin films were prepared, the bi-layered Ni (30 nm)/Ti 
(30 nm) and four-layered Ni (15 nm)/Ti (15 nm)/Ni (15 nm)/Ti (15 nm) 
stacks (hereinafter, [Ni/Ti]x1 and [Ni/Ti]x2, respectively) with an iden-
tical total thickness of 60 nm. Samples were fabricated using RF mag-
netron sputtering from high-purity Ni (99.99%) and Ti (99.99%) met-
al targets onto one-side polished p-type single-crystal Si (100) sub-
strate at room temperature. Sputtering rate was adjusted to 

10 nm/min for Ni at 300 W and Ti at 400 W, respectively. The thick-
ness of the growing film was controlled using the quartz crystal micro-
balance. Before the deposition, silicon substrates were subjected to 

standard RCA cleaning procedure. No buffer layer such as SiO2 or SiC 

was used prior to the film growth to explore if there is any effect of the 

metal layers’ number on the film interaction with Si substrate at ele-
vated temperatures. 
 After the deposition, thin films were annealed in a vacuum of 

10−4
 Pa in the temperature range from 200°C to 700°C for 30 minutes 

using a heating rate of 2°C/s. The temperature was measured using the 

K-type thermocouple mounted at the sample’s surface. 
 For structure characterization and phase identification, x-ray dif-
fraction (XRD) scanning was performed in θ–2θ Bragg–Brentano ge-
ometry using the Rigaku RINT (40 kV, 200 mA) diffractometer 
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equipped with 1.5405 Å CuKα rotating anode. XRD patterns of the as-
deposited and annealed films were recorded at room temperature with 

0.05° step, applying the identical measurement parameters for all 
samples. 
 Chemical elemental depth profiling was performed using secondary 

ion mass spectrometry (SIMS) technique at MC-7201M device. Primary 

beam of Ar+
 ions of 10 keV energy was applied for the layer-by-layer ele-

mental analysis. The discharge current of the gun was adjusted to 

0.4 mA, current density was 2 µA/mm2, and the background vacuum was 

5.5⋅10−5
 Pa. In addition to the analysis of the in-depth secondary ions’ 

distribution of the primary components (Ni28, Ti22
 and Si14), the intensity 

of the secondary ions of C12
 and O16

 impurities was also registered. 
 For in situ monitoring of critical temperatures of solid-state transi-
tions, the high-temperature four-point probe measurement technique 

has been applied [13]. The traditional sheet resistance measurement 

method was upgraded with a high-temperature four-point probe head. 

It provides the possibility to record the electrical resistivity as a func-
tion of temperature in the wide temperature range in a controlled envi-
ronment. Thin film resistivity ρ is given by the equation [14]: 

 
π

ρ = = 4.5324
ln2

V V
t t

I I
, (1) 

where t is the thickness of the film, V is the change in voltage measured 

between the inner probes, I is the current applied between the outer 

probes. 
 To simplify calculations and taking into account that the film is 

conductive, the direct current of 4.53 mA has been used. The probe 

spacing of 1.6 mm allows measuring samples less than 10×10 mm2. The 

background pressure in the vacuum chamber is 5⋅10−4
 Pa. In situ resis-

tivity test has been performed during heating up (with the rate of 

1°C/s) the film up to approximately 550°C with automatically registra-
tion by the data logger. It is worth noting that the heating of the sam-
ples during resistometry test differs from the annealing conditions de-
scribed earlier due to the difference of heating rate and absence of ex-
position at set temperature. The samples have been cooled down imme-
diately after reaching 550°C in vacuum without exposition. 

3. EXPERIMENTAL RESULTS 

Figure 1, a shows the XRD patterns of the bi-layered [Ni/Ti]x1 stacks 

after deposition and vacuum annealing in the temperature range from 

200°C to 700°C given in the 2θ range from 35° to 55°. According to the 

XRD pattern, the phase composition of the bi-layered film after depo-
sition consist of h.c.p. Ti and f.c.c. Ni phases represented by the Ti 
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(002) diffraction peak at 2θ angle of 37.74°, highly intense Ni (111) 
peak at 44.64° and weak Ni (200) peak at 52.08°. Such diffraction pat-
tern, when Ni is formed with {111} fibre texture and Ti with {002} one, 
is typical for sputtered Ni/Ti multilayers [15, 16]. The substantial dif-
ference between the intensities of the Ni (111) and Ti (002) peaks is at-
tributed to the higher crystallinity and texture of Ni layer compared to 

the Ti phase with a likely fine-grain structure. That is generally asso-
ciated with the high chemical reactivity of Ti, which leads to the ad-
sorption of background residual impurities (O, C, N, etc.) from vacuum 

chamber into the growing film during the magnetron sputtering. 
 As-deposited four-layered [Ni/Ti]x2 stack shows almost similar XRD 

pattern (Fig. 1, b) to the one obtained from bi-layered stack. The dif-
ference lies in the broadening and slightly lower intensities of the dif-
fraction peaks from both f.c.c. Ni and h.c.p. Ti phases for the stack 

with smaller modulation period. That is due to the fact that the smaller 

modulation period results in the finer mean crystallite size and higher 

defect density of the sputtered film. 
 The lattice spacings d for both [Ni/Ti]x1 and [Ni/Ti]x2 stacks calcu-
lated from the Ni (111) and Ti (002) peak positions using Gaussian fit-
ting are summarized in Table 1. It is seen that the different modulation 

  
a b 

Fig. 1. XRD scans of the [Ni/Ti]x1 (a) and [Ni/Ti]x2 (b) stacks after deposition 

and after annealing in the temperature range 200–700°C. 
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period in as-deposited samples almost does not affect dNi111 spacing 

(2.028 Å for 30 nm and 2.030 Å for 15 nm), while the dTi002 spacing dif-
fers more significantly (2.383 Å for 30 nm and 2.400 Å for 15 nm). 
Comparing the calculated spacings to the bulk values, f.c.c. Ni lattice 

deviation is very slight (bulk dNi111 = 2.034 Å [17]), whereas h.c.p. Ti 
lattice is significantly larger (bulk dTi002 = 2.342 Å [17]). The distention 

of the Ti crystal structure in Ni/Ti multilayered films has been also 

reported in other works [15, 17]; it is generally associated with the 

high level of compressive mechanical stresses in the Ti sublayers ori-
ented parallel to the metals’ interface. 
 The chemical depth profiles of both films after deposition (Figure 2, 

a, b) confirms their multilayered structure consisting of Ni and Ti al-
ternating layers (Ni as top layer). Despite the similar real thickness of 

each layer, the signal from Ti48
 secondary ion at the depth profile is 

wider than for Ni58
 one that is due to the higher sputtering yield of the 

latter. Besides the main elements (Ni58, Ti48, Si28), the distribution of 

secondary ions of C12
 and O16

 impurities has also been registered. The 

moderate splash of intensity from impurities at the outer surface is 

related to their adsorption after taking the film out of the magnetron 

chamber to the atmosphere. The higher intensity of impurities at the 

surface for bi-layered stack compared to the four-layered one most 

likely indicates the higher level of contamination. It can be seen that 

after deposition the distribution of signal from both C12
 and O16

 impu-
rities is more homogeneous through the depth of four-layered stack 

compared to the bi-layered one. It is also worth mentioning that due to 

the very limited diffusivities at room temperature, the splash of Si28
 

signal that can be seen at the surface cannot belong to the substrate. 
The origin of this splash is rather related to the surface carbohydrate 

TABLE 1. Lattice spacings d of f.c.c. Ni and h.c.p. Ti in Ni/Ti stacks with dif-
ferent modulation period after deposition and after annealing at 200°C and 

300°C for 30 minutes. 

Sample 
[Ni/Ti]x1 [Ni/Ti]x2 

dNi111, Å dTi002, Å dNi111, Å dTi002, Å 

As-deposited 2.028 2.383 2.030 2.400 

Annealed at 

200°C 
2.030 2.370 2.025 2.369 

Annealed at 

300°C 
2.026 2.397 2.022 — 
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compounds with a similar atomic mass to the Si28
 species. 

 Although the low-temperature annealing of both stacks at the 200°C 

almost does not lead to the considerable changes of their XRD patterns 

(Fig. 1), certain distinctions in the lattice spacings of metals due to the 

thermal evolution of stresses are observed (Table 1). It is also worth 

noting the appearance of slight asymmetry of the Ni (111) diffraction 

peak for the stack with smaller modulation period whose origin may be 

related to the onset of the interdiffusion processes. 
 Further increase of annealing temperature of four-layered stack to 

300°C leads to the complete vanishing of Ti (200) diffraction peak and 

appearance of a new area of uneven intensity close to the position of Ni 
(111) fundamental reflection. Corresponding depth profile (Fig. 2, d) 
shows a distinct intermixing of Ni and Ti metals. The output of diffu-
sion is the splash of Ti signal at the outer surface. It is known that Ni 

  
a b 

  
c d 

Fig. 2. SIMS depth profiles of the [Ni/Ti]x1 and [Ni/Ti]x2 stacks after deposi-
tion (a, b, correspondingly) and after annealing at 300°C (c, d) and 400°C (e, 
f). The signal from Ti48

 secondary ions has been decreased 10 times for ease of 

analysis. 
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diffusion occurs faster than Ti one in NiTi alloys [18] due to its much 

smaller activation enthalpy. 
 On the other hand, the profile of bi-layered stack (Fig. 2, c) demon-
strates a much less intense layers’ intermixing while its XRD scan 

shows no noticeable difference compared to the 200°C annealing. The 

development of diffusion between metals in a four-layered system 

leads to the first stages of a solid-state amorphization which gives a 

smoothed halo at 42–44° on the diffractogram well corresponding to 

the previously reported data for Ni/Ti stacks [11, 18]. It is worth re-
calling that the phenomenon of amorphization is typical for Ni/Ti lay-
ered stacks due to the high negative Gibbs energy of intermixing and 

anomalously fast diffusivity of f.c.c. Ni in h.c.p. Ti [19]. Typically, at 

the first stages this process develops through the layers’ interface and 

along the grain boundaries. It is also seen at the depth profiles that the 

intense intermixing for a smaller modulation period results in the 

emergence of a pronounced Ti48
 signal at the outer surface. Because of 

the more restrained intermixing in the stack with larger modulation 

period, the splash of Ti48
 intensity in the near-surface area is also mod-

erate. The accumulation of Ti at the surface is typically accompanied 

by the formation of TiOx oxide due to the high affinity of Ti to O. 
 After next annealing at 400°C the amorphization is totally dominat-
ing in the four-layered stack. The corresponding XRD pattern (Fig. 1, 
b) shows no more diffraction peaks from crystalline f.c.c. Ni, only the 

blurred halo area from the amorphous phase is detected in the range of 

42–47°. The depth profile exhibits the development of the diffusion 

processes that have been detected at lower temperatures earlier: (a) the 

further intermixing of Ni and Ti layers in the bulk of the stack leading 

to the almost homogeneous elemental distribution and (b) the for-
mation of the Ni-free layer at the surface consisting of Ti phase only. 

  
e f 

Continuation of Fig. 2. 
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XRD pattern of the bi-layered stack after annealing at 400°C (Fig. 1, a) 
shows the similar diffraction pattern to the one obtained from the 

four-layered system annealed at 300°C. This indicates the first stage of 

diffusion-induced solid-state amorphization, which is confirmed by 

the intense metals’ intermixing at the corresponding chemical profile 

(Fig. 2, e). Therefore, upon annealing of both films up to 400°C, the 

solid-state amorphization process is taking place in a similar manner, 
however this process starts earlier in the stack with a smaller modula-
tion period. The smaller modulation period leads to the intensification 

of intermixing of the initial metal layers with earlier formation of the 

amorphous phase; however, it inhibits the development of the new in-
termetallic phases and their ordering. 
 One more fact that seems worth discussing is the shift of the signal 
from Si28

 specie which is seen for the bi-layered film annealed at the 

temperatures of 300°C and 400°°C. On the first glance, this may indi-
cate the breaking of the integrity of the film/substrate interface. 
However, the following factors compromise this assumption: (a) the 

complete absence of any peaks from silicide phases at XRD scans at 

these temperatures and (b) the similar slope of Si28
 signal at the inter-

face with Ti for as-deposited and annealed films. Therefore, the film-
substrate diffusion interaction is unlikely at these relatively low tem-
peratures of thermal treatment. The observed shift may rather be the 

instrumental artefact related to the limited depth resolution of the 

method when dealing with tens nm-thick materials. 
 The significant changes in diffraction patterns of both stacks (Fig. 
1) are detected after annealing at 500°C. A number of new diffraction 

peaks of moderate intensity in the range of 41–44° indicate that the 

amorphization stage observed at lower temperatures is followed by the 

stage of formation of new intermetallic NiTi compounds which is char-
acteristic for both films. It follows from the analysis of the peaks’ posi-
tions that the Ni2Ti phase is dominating at these temperatures; howev-
er, its co-existence along with a small amount of Ni3Ti intermetallic, 
austenitic B2 NiTi and martensitic B19′ NiTi phases cannot be exclud-
ed as well. Since there is no more trace of a blurred halo, it may be con-
cluded that the complete bulk amorphization of the bi-layered stack is 

passing and completes within the temperature range from 400°C to 

500°C. Notably, despite the earlier onset of intermixing and amor-
phization in a four-layered film, the similar intermetallic phases are 

formed in both stacks at 500°C. Moreover, it may be concluded from 

the analysis of the integral intensities of the diffraction reflections 

from intermetallic phases that their structure is less ordered in a film 

with a smaller modulation period. But the primary difference between 

the patterns of two stacks is the appearance of a clear peak at 47.75° 

for the case of four-layered film while for bi-layered stack this reflec-
tion is absent. The angular position of this reflection well corresponds 
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to the NiSi2 silicide. This is well agreed with the fact that the for-
mation of Ni silicides usually occurs at lower temperatures compared 

to the Ti ones [20]. 
 Next increase of annealing temperature for both stacks up to 600°C 

is accompanied with the growth of intermetallic phases and their or-
dering which is indicated in the increased relative integral intensity of 

their diffraction peaks at the XRD scans (Fig. 1). It should be also not-
ed the appearance of the NiSi2 peak of low intensity for the four-
layered stack. Therefore, the general behaviour of thermally-activated 

solid-state reactions in both stacks is similar, whereas the effect of 

modulation period is primarily evidenced in the shift of the tempera-
tures of phase transitions onset. The smaller modulation period leads 

to the intensification of the diffusion intermixing of the initial metal 
layers in the stack which results in the lower temperatures of the onset 

of solid-state amorphization and silicide formation. For high anneal-
ing temperatures such as 700°C, there is no more difference in the 

phase composition of stacks with altered modulation period. 
 The obtained XRD and SIMS experimental data are well-agreed and 

have contributed to reveal the effect of the modulation period on the 

temperature shift of structural changes. However, the applied anneal-
ing temperature step of 100°C is not enough for precise determination 

of the temperature ranges of detected solid-state reactions. It is worth 

noting that determination of the exact phase transition temperatures 

of thin films is challenging due to their small volume-to-surface ratio. 

In this work, we additionally employed the high-temperature four-
point probe measurement to monitor the phase transformations upon 

heating up to ≅ 520°C and cooling down in the vacuum conditions. The 

resulting in situ ρ(T) curves shown in Fig. 3, a, b demonstrates the 

changes of films’ electrical resistivity upon their heating and cooling. 
 The general behaviour of ρ(T) resistivity curve for both films upon 

their heating is similar: its value gradually increases from ≅ 8⋅10−4
 Ω⋅m 

at room temperature to ≅ 13⋅10−4
 Ω⋅m at 280°C and then decreases to 

≅ 3⋅10−4
 Ω⋅m at 520°C. The origin of these dependencies is foremost at-

tributed to the p-type semiconductor Si substrate for which an effect of 

majority carrier transition from extrinsic to intrinsic conduction 

(negative coefficient of resistance) is characteristic at elevated tem-
peratures [21]. 
 For ease of the analysis of structural transitions taking place in 

films as a function of annealing temperature, the high-temperature 

(350–500°C) part of the ρ(T) curves for both stacks are plotted in Fig. 

3, c. It consists of three regions with different slopes of the ρ(T) curve 

which correspond to the three stages of solid-state reactions. It follows 

from the complex analysis of the XRD, SIMS and resistivity data that 

these stages may be summarized as following: (a) the I stage is associ-
ated with the metals intermixing which results in the process of inter-
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facial amorphization, (b) the II stage corresponds to the bulk solid-
state amorphization and (c) the III stage is attributed to the diffusion-
induced formation of a new phases.  
 The effect of modulation period is evidenced in Fig. 3, c as the dis-
crepancy of the temperatures of structural transitions. These results 

fit well to the already discussed XRD and SIMS data confirming the 

shift of the temperatures of solid-state reactions by decreasing the 

modulation period. The horizontal plateau which corresponds to the 

bulk amorphization starts at 400°C for [Ni/Ti]x2 stack while for 

[Ni/Ti]x1 film its onset is shifted to 426°C. It is also worth mentioning 

that the resistivity test revealed (Fig. 3, c) that the amorphization pro-
cess occupies the same temperature range of 38°C for both stacks. The 

further increase of the temperature is accompanied with the gradual 
drop of resistivity which corresponds to the last stage of intermetallics 

formation and structure ordering. During cooling down, the [Ni/Ti]x2 

  
a b 

  
c d 

Fig. 3. Resistivity as a function of temperature ρ(T) for [Ni/Ti]x1 (a) and 

[Ni/Ti]x2 (b) stacks. Figures c and d show plotted resistivity of both films upon 

heating and cooling, respectively. 
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stack exhibits lower resistivity compared to the [Ni/Ti]x1 one (Fig. 3, 

d). It can be due to the formation of Ni silicides at the film–substrate 

interface which according to the XRD data are already formed in 

[Ni/Ti]x2 stack at 500°C (Fig. 1, b). It is acknowledged that the for-
mation of a thin Ni silicide layer leads to decrease of contact resistance 

between film and Si substrate [22]. 
 The sequence of thermally-induced solid-state reactions in Ni/Ti 
stacks studied by the combination of XRD, SIMS and four-point probe 

techniques is schematically summarized in Fig. 4. According to the 

SIMS and XRD data, diffusion intermixing and interface amorphization 

start at 100°C lower temperature in the system with smaller modulation 

period. The segregation of Ti atoms on the outer surface with likely 

formation of TiOx oxide occurs earlier for smaller modulation periods as 

well. After annealing at 400°C, the bulk amorphization is characteristic 

for the structure of [Ni/Ti]x2 stack, whereas, the interface amorphiza-
tion occurs in [Ni/Ti]x1 stack. The next rise of temperature to 500°C 

leads to the formation of NixTi intermetallic phases in both stacks. For 

the [Ni/Ti]x2 stack, this process is accompanied by the formation of NiSi2 

silicides due to the disruption of the film/substrate interface while for 

the [Ni/Ti]x2 stack it starts only after annealing at higher temperatures. 

4. CONCLUSIONS 

Recent research in developing new materials for MEMS and NEMS ap-
plications shows a strong demand in synthesis of NiTi thin films with 

predefined properties. A promising way for the formation of NiTi thin 

 

Fig. 4. Schematic illustration of the thermally-induced solid-state reactions 

in [Ni/Ti]x1 and [Ni/Ti]x2 stacks. 
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films with shape-memory effect is the thermally-induced intermixing 

of Ni and Ti in multilayered stacks composed of alternatively deposited 

metal layers. However, the relationship between modulation period 

and passing of the solid-state reactions remains unclear. Present study 

is devoted to figure out the effect of the modulation period of magne-
tron sputtered bi- and four-layered Ni/Ti films on the temperature in-
tervals of solid-state reactions during annealing in vacuum in the tem-
perature range from 200°C to 700°C. It follows from the results of 

XRD, SIMS and high-temperature four-point probe resistivity meas-
urements that the solid-state reactions in both stacks are taking place 

in a few stages: (i) layers intermixing and interfacial amorphization, 
(ii) solid-state bulk amorphization, and (iii) formation of intermetallic 

phases. For a smaller modulation period, a more intense intermixing 

between metal layers results in the Ti segregation at the outer surface 

after annealing at 300°C. The application of in-situ four-point probe 

resistivity technique has revealed for the first time that despite the 

bulk amorphization starts at lower temperature for the stack with 

smaller modulation period (the shift is about 26°C), the duration of 

this process in both stacks is similar (≅ 38°C). 
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The Concentration Dependences of Lattice Parameters 

and Debye Temperature in Multicomponent Solid Solutions 

I. Yu. Protsenko, M. O. Shumakova, A. K. Rylova, and N. I. Shumakova  

Sumy State University,  
2 Rimsky-Korsakov Str.,  
UA-40007 Sumy, Ukraine 

Within both the phenomenological approximation and the framework of the 

principle of additivity of physical quantities of a multicomponent solid solu-
tion, including high-entropy alloys, the concentration dependences of the 

lattice parameter and the Debye temperature are calculated. The principle of 

additivity can be applied to these physical quantities, since they can be con-
sidered indirectly through the radius and mass of atoms as their own, but not 

collective characteristics of the individual components of the alloy. It is pro-
posed to consider the integral and differential concentration coefficients as 

the quantitative measures, the values and signs of which allow us to establish 

the influence of each alloying element, which is represented alternately by all 
elements of the system, on the values of the lattice parameter and the Debye 

temperature. The 4–6-components’ systems based on Fe, Ni, Co, Cu, Cr, Al 
and Ti within the equiatomic approximation are analysed. 

Key words: multicomponent system, high-entropy alloys, lattice parameter, 

Debye temperature, principle of additivity, concentration coefficients. 

У феноменологічному наближенні в рамках принципу адитивности фізи-
чних величин багатокомпонентного твердого розчину, у тому числі й ви-
сокоентропійних стопів, здійснено розрахунок концентраційних залеж-
ностей параметра ґратниці та Дебайової температури. До цих фізичних 

величин можна застосувати принцип адитивности, оскільки вони можуть 

розглядатися опосередковано через радіюс і масу атомів як власні, а не 

колективні характеристики окремих компонентів стопу. Запропоновано 
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розглядати інтеґральний і диференціяльний концентраційні коефіцієнти 

як кількісні міри, величини та знаки яких уможливлюють установити 

вплив кожного леґувального елементу, якими виступають почергово усі 
елементи системи, на величини параметра ґратниці та Дебайової темпе-
ратури. Проаналізовано у еквіатомному наближенні 4–6-компонентні 

системи на основі Fe, Ni. Co, Cu, Cr, Al та Ti. 

Ключові слова: багатокомпонентна система, високоентропійні стопи, па-
раметер ґратниці, Дебайова температура, принцип адитивности, концен-
траційні коефіцієнти. 

(Received June 19, 2023; in final version, July 22, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

Theoretical and experimental research and prediction of the multi-
component and nanostructured functional-materials’ properties (see, 

for example, Refs. [1–4]) are actual due to their wide application in 

various industries, electronics and medicine. In many works (see, for 

example, Ref. [5] and references cited therein), the concept (principle) 
of the additivity of physical quantities in multicomponent single-phase 

solid solutions (s.s.), including high-entropy alloys (HEA), is used. The 

essence of the additivity principle is that the average value of the phys-
ical quantity A for s.s. can be calculated according to the ratio: 

 
=

= ∑s.s.
1

n

i i
i

A c A , (1) 

where ci is the atomic fraction of element i. 
 Let us note that s.s.A  will correspond to the magnitude As.s. for s.s. 
The idea of applying the principle was formulated in works [6, 7] in re-
lation to the average d-orbital energy value εd [6] and the average value 

of the melting point Tm [7]: 

 
=

ε = ε∑
1

n

d i d i
i

c , 

=

= ∑m m
1

n

i i
i

T cT . (2) 

 In our opinion, the principle of additivity is subject only to those 

quantities, which are a characteristic of atoms (for example, in the 

case for εd), but not a collective characteristic of s.s. (as in the case for 

Tm). Its own characteristics include the radius of the atom, its mass, 
magnetic moment, and, possibly, valence. In this case, the lattice pa-
rameter (а), Debye temperature (ΘD), magnetic moment (µ), magneti-
zation (М) will satisfy the additivity condition: 

= = = =

= = Θ = Θ = Θ µ = µ = µ =∑ ∑ ∑ ∑s.s.
  s.s. s.s.

1 1 1 1

, , ,
n n n n

i i D D i Di i i i i
i i i i

a a ca c c M c M .(3) 
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 If the condition of equality of valence in the isolated atom and the 

s.s. atom is fulfilled, then, we can write the ratio for the specific re-
sistance similar to Eq. (3): 

 
=

ρ = ρ ≅ ρ∑s.s.
1

n

i i
i

c . (4) 

 Because ρi can be represented as ρI = Ci/(niλ0i), where Сi is propor-
tionality factor, ni and λ0i are the concentration and the average free 

path of electrons, Eq. (4) will be the approximation only, and, it can be 

extended to the cases of the thermal-resistance coefficient 

β = β = ρs.s. s.s.ln /d dT  and the longitudinal-strain coefficient 

γ = γ = ρ εs.s.
l l s.s. lln /d d  (dεl is longitudinal strain) as approximate too. 

The degree of approximation depends on the difference λ − λs.s.
0 0( )i i . 

 Taking into account this one, we calculated the concentration de-
pendence of the lattice parameter and the Debye temperature [5]. 

Based on these data, their concentration coefficients were calculated 

for 4–6-components’ s.s. that was the goal of this work. 
 Note that the integral and differential concentration coefficients 

are more sensitive to changes in the elements’ concentration compared 

to the concentration dependences of the lattice parameter and the De-
bye temperature. This opens the possibility to follow the change of 

these values in more detail. 

2. METHODS OF CALCULATING INTEGRAL AND DIFFERENTIAL 

CONCENTRATION COEFFICIENTS OF SOLID SOLUTIONS  

Concentration dependences were obtained on the basis of the ratios: 

 
−

=

−
= = +

− ∑
1

s.s.
1

1

1

n

i n
i

x
a a a xa

n
, 

−

=

−
Θ = Θ = Θ + Θ

− ∑
1

s.s.

1

1

1

n

D D D Dn
i

x
x

n
, (5) 

where the multiplier (1 − x)/(n − 1) indicates the equiatomicity of the 

s.s. at a given atomic fraction of the doping (under number n) element, 

which, for convenience, we denoted by x. 
 The concentration integral (denoted by the index ‘i’) and differen-
tial (with index ‘d’) coefficients were calculated based on the standard 

ratios: 

Θ

− Θ − Θ
β = β =

− Θ −D

D D
i i

D

( ) (0) ( ) (0)1 1
( ( )) , ( ( )) ,

(0) ( 0) (0) ( 0)
i i

a i i
i i

a x a x
x x

a x x
 

(6) 

D

i i D i D i
a i i

i i i D i i i

a x a x x x
x x

a x x x x x x
+ +

+ Θ +
+ +

− Θ − Θ
β = β =

− Θ −
 

1 1
1 d 1 d

1 1

( ) ( ) ( ) ( )1 1
( ( )) , ( ( ))

( ) ( ) ( ) ( )
, 
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where a(0) and ΘD(0) correspond to the lattice parameter and Debye 

temperature s.s. at the concentration of the doped element x = 0, indi-
ces ‘i’ and ‘i + 1’ number the concentration intervals. 
 Figures 1–3 present the results of calculations based on ratios (4) 

and (5) for four- and six-component systems based on Fe, Ni, Co, and 

Cu; Fe, Ni, Co, Cu, Cr and Ti, respectively. Note that we obtained simi-
lar results for the case of a five-component system based on Fe, Ni, Co, 
Cu, and Al (data on the concentration dependence of the lattice param-
eter and the Debye temperature are given in [4]). 

3. ANALYSIS OF RESULTS 

We note the following. Figure 1, a shows the point of intersection of 

the concentration curves at the concentration xе, which we called equi-

  
a b 

 
c 

Fig. 1. The concentration dependences of the lattice parameter (a), integral (b) 
and differential (c) concentration coefficients for the four-component s.s. 
MCA–multicomponent alloy. The shaded area at position a is the hypothetical 
concentration interval where HEA + MCA is observed. 
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librium. Its peculiarity is that, at a given the atomic fraction, as ex-
pected for an equiatomic alloy, the lattice parameters, as well as the 

Debye temperature, have a constant value regardless of the supporting 

element, which is indicated in brackets in the right half of each posi-
tion. 
 On the example of four-, five-, and six-component systems, a simple 

rule xe = n − 1 was established. It follows from Fig. 1, a, by changing 

the concentration of the doped element (it appears in our case under 

the number n), it is possible to vary the lattice parameter within wide 

limits (∆а = 0.2 nm). We will also point out that the values of the inte-
gral concentration coefficient as averaged over the entire interval x 

and the differential concentration coefficient as a function of the point 

differ slightly in magnitude, but not in sign. The negative the coeffi-
cients value indicates that an increase in the Fe atoms concentration 

  
a b 

 
c 

Fig. 2. The concentration dependence of the Debye temperature (a), integral 
(b) and differential (c) concentration coefficients for the four-components’ 
s.s. 
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causes the lattice parameters to decrease in the s.s. In many respects, a 

similar situation is observed when analysing the concentration de-
pendence of the Debye temperature (Fig. 2). 
 Thus, in the concentrations interval х = (0–xe), in which the НЕА is 

realized, the ∆Θ =s.s.
D 45 K , the values can be varied DΘs.s..  At the same 

time, doping elements Cu and Co cause its decrease. We emphasize 

once again that at xe the Debye temperature has a constant value re-
gardless of the doped element. On the Figure 3 presents the results of 

calculations of the concentration dependence of the lattice parameter, 

the Debye temperature, and the integral concentration coefficient for 

the six-component system. 
 Note that we did not present the data for the differential concentra-
tion coefficient, since its values are very close to the integral coeffi-
cient value with a similar functional dependence (the situation is simi-

  
a b 

  
c d 

Fig. 3. The concentration dependence of the lattice parameter (a), Debye tem-
perature (c), and the corresponding integral concentration coefficients (b, d) 
for the six-component system. 
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lar to Fig. 2, b, c). Figure 3, b attracts attention, in which two groups 

of elements Cu, Ni, Co and Ti, Cr, Fe provide a positive or negative of 

the concentration coefficient. 

4. CONCLUSION 

At the phenomenological level, calculations based on data [8, 9] and 

analysis of the concentration dependence of dynamic parameters such 

as lattice parameter and Debye temperature, for which the additivity 

principle of physical quantities in multicomponent systems solid solu-
tions is fulfilled, including high-entropy alloys, were made. 
 It was concluded that the principle of additivity is fulfilled only in 

the case when the physical quantity is its own and not a collective char-
acteristic of atoms. 
 Eigenvalues include the size and mass of atoms. The melting tem-
perature, mean free path of electrons, resistivity, etc. are collective 

properties of multicomponent materials. In this regard, in the case of 

electrophysical properties (resistivity, thermal resistance coefficient, 
strain coefficient [5] or melting point [7, 10]) the additivity principle 

can be used only approximately. As a measure of the quantitative char-
acteristics of the influence of the concentration of the doping element 

on the lattice parameter and the Debye temperature, we determined 

the integral and differential concentration coefficients. The magni-
tude and sign of these coefficients provide information about the na-
ture of the effect of one or another doping element on the lattice pa-
rameter and the Debye temperature in solid solutions. 
 Finally, we note that our choice of multicomponent systems was 

based on studies of physical properties (coercivity, magnetization, 
thermal diffusion) [11] and phase composition [12] of НEA based on 

Fe, Co, Ni, Cu, Cr, Al, and Ti. This made it possible to more correctly 

formulate the tasks of our research. 

 This contribution was created under the support by Ministry of Edu-
cation and Science of Ukraine project No. 0122U000785 (2022–
2024 years). 
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Thermokinetic Parameters of Solidification and Gradient 

Structure of Steel Castings 

S. Ye. Kondratyuk, V. I. Veis, Z. V. Parkhomchuk, Y. H. Kvasnytska, 

and K. H. Kvasnytska  
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34/1 Academician Vernadsky Blvd.,  
UA-03142 Kyiv, Ukraine 

Systematic studies of the influence and interrelation of the temperature and 

physicotechnological factors on the crystallization and formation of structural 
zones in steel castings are carried out. Therefore, research aimed at determining 

the boundaries of the optimal influence of the thermal and technological factors 

on the processes of crystallization and structural formation of steels is im-
portant for further use of the regularities of the formation of structural zones in 

castings to optimize their macro- and microstructures and physical and mechan-
ical properties. Changing the temperature–time conditions of crystallization 

and post-crystallization cooling allows for regulating the processes of forming 

the structure of steel castings. The phase-structural state and properties of steel 
in different structural zones of castings depend not only on the technological 
parameters of casting and crystallization, but can also be intentionally modified 

by regulating the conditions of solidification and structure formation. The study 

investigates the patterns of forming the main macrostructural zones across the 

section of castings of carbon hypoeutectoid steels and the quantitative changes 

of their length depending on the thermokinetic conditions of crystallization. 

Key words: steel, crystallization, structure, structural zones, cooling, melt, 

castings. 

Проведено системні дослідження щодо впливу та взаємозв’язку температу-
рних і фізико-технологічних чинників на кристалізацію та формування 

структурних зон крицевих виливків. В зв’язку з цим важливими є дослі-
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дження стосовно визначення границь оптимального впливу теплофізичних 

і технологічних чинників на процеси кристалізації та структуроутворення 

криць із подальшим використанням закономірностей формування струк-
турних зон у виливках для оптимізації їхніх макро- й мікроструктур і фі-
зико-механічних властивостей. Зміна температурно-часових умов криста-
лізації та післякристалізаційного охолодження уможливлює реґулювати 

процеси формування структури крицевих виливків. Від технологічних па-
раметрів лиття та кристалізації залежать не тільки фазово-структурний 

стан, але й властивості криці у різних структурних зонах виливків, які 
можна змінювати, цілеспрямовано реґламентуючи умови тверднення та 

структуроутворення. В роботі досліджено закономірності формування ос-
новних макроструктурних зон по перерізу виливків вуглецевих доевтекто-
їдних криць і кількісних змін їхньої протяжности залежно від термокіне-
тичних умов кристалізації. 

Ключові слова: криця, кристалізація, структура, структурні зони, охо-
лодження, розтоп, виливки. 

(Received April 27, 2023; in final version, April 28, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

During the production of cast engineering products, the formation of 

macrostructural zones of different morphology, dispersion, and length 

is observed in steel castings as the distance from the surface of the cast 

product increases. 
 Despite the usual attempts to ensure the formation of a homogene-
ous fine-grained structure throughout the volume of castings, similar 

to products made of rolled steel, in some cases, it is expedient to create 

differentiated (gradient) structures in castings to enhance special 
properties and working lifespan of cast products. The gradient nature 

of the structure of castings and its changes, depending on the thermo-
kinetic conditions of crystallization, determine corresponding changes 

in mechanical properties in different sections of the castings, opening 

up new possibilities for engineering the structure and properties of 

cast products and increasing the competitive capacity of foundry tech-
nologies in engineering [1–6]. 
 Based on the absence of systematic studies in this area, the aim of 

this work was to establish the patterns of formation of the main macro-
structural zones across the section of castings of carbon hypoeutectoid 

steels and quantify changes in their length depending on the thermo-
kinetic conditions of crystallization. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

The study was conducted on rectangular castings of 20Л, 45Л, and 
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У7Л steels (Table 1) with dimensions of 115×130×200 mm and a weight 

of over 25 kg. The castings were designed to ensure one-sided predom-
inant cooling of the end part of the castings with different intensity of 

heat removal V during solidification: 5°C/s (sand mould), 60°C/s (cast 

iron mould), 300°C/s (copper water-cooled mould). The steels were 

melted in an induction furnace with acidic lining using the same tech-
nically clean raw materials (ISO 4990:2015). The steel was poured at 

standard temperatures (ТL + 50°С). The investigated castings were re-
moved from the moulds after cooling to room temperature. 
 The liquidus and solidus temperatures in the work were determined 

by a calculation method based on the chemical composition of the steels 

[7]. The critical points of the investigated steels were also determined 

by a calculation method [8] (Table 2). 
 When choosing the steels for experimental castings, the aim was to 

investigate the influence of not only the heat transfer conditions (V, 
°C/s) but also the temperature interval of steel crystallization (∆Т, °C) 

in a wide range of its changes, on the processes of structure formation, 

as determining parameters (Table 2). 
 The studies were carried out on specimens taken from the central 
longitudinal part of the castings, which were crystallized under condi-
tions of directed one-sided heat transfer. 
 Interpolation models and their graphical representations were at-
tained through the processing of experimental data using linear re-
gression analysis [9, 10] and software (Statgraphics, Mathcad), allow-
ing for a quantitative assessment of the established patterns of struc-
tural gradient of the studied steels dependent on the temperature 

range of crystallization (∆Т, °С) and cooling rate (V, °С/s) during crys-

TABLE 1. The chemical composition of steels. 

Steel 
Weight fraction of elements, % 

С Mn Si P S 

20Л 0.21 0.52 0.25 0.025–0.030 0.028–0.032 

45Л 0.46 0.60 0.23 0.025–0.030 0.028–0.032 

У7Л 0.69 0.45 0.31 0.025–0.030 0.028–0.032 

TABLE 2. Temperature characteristics of the studied steels. 

Steel ТL, °С ТS, °С ∆Т, °С Ас1, °С Ас3, °С 

20Л 1510 1470 40 726 841 

45Л 1485 1415 70 724 768 

У7Л 1470 1357 115 735 746 
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tallization and structure formation. 

3. RESULTS 

Metallographic analysis (Fig. 1) revealed that the macrostructure of 

the investigated castings consists of four main structural zones: a chill 
zone of small equiaxed grains, a zone of columnar grains formed by 

transcrystallization oriented in the direction of the main prevailing 

heat removal, a transition zone of branched dendritic-like grains, and a 

zone of large equiaxed grains in the central volumes of the castings. 
 The chill zone, which is formed under the conditions of a significant 

temperature gradient and rapid cooling during the very short period of 

the beginning of solidification, up to the formation of the casting gap, 
changes according to the increase in carbon content in steels and rang-
es from 0.25–0.35 mm (for sand moulds) and 0.5–1.0 mm (for copper 

water-cooled moulds), and is not considered in our further research. 
 The zone of columnar crystals during solidification in the sand 

mould (V = 5°С/s) is most developed in the casting of low-carbon steel 

 

Fig. 1. Structural changes across the cross section of steel ingots under dif-
ferent conditions of crystallization: normal cooling, 20Л (a), intensive cool-
ing 20Л (b), normal cooling, У7Л (c), intensive cooling У7Л (d). 
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20Л and is of 64 mm; for steel 45Л, it is of 49 mm; for steel У7Л, it is 

of 31 mm (Fig. 2). Under conditions of more intense heat removal in 

the cast iron mould (V = 60°C/s), the zone of columnar crystals increas-
es to 75 mm (steel 20Л). When the cooling rate increases to 300°C/s, 
the columnar zone reaches maximum values for steel 20Л 90 mm, steel 
45Л and steel У7Л, of 85 and 72 mm, respectively. 
 The transition structural zone of branched dendrite growth during 

solidification in sand form has a maximum length of 88 mm in the cast-
ing of steel 20Л, of 79 mm in steel casting 45Л and of 38 mm in steel 
casting У7Л. Increasing the cooling rate of the melt to 60°С/s and 

300°С/s leads to a reduction in the length of this zone to 80 and 70 mm, 
respectively (steel 20Л), to 70 and 48 mm (steel 45Л), to 35 and 32 mm 

(steel У7Л). 
 The length of the zone of equiaxed crystals in the deeper volumes of 

castings is mainly determined by the thermal conductivity of the 

steels, which is associated with their carbon content, as well as the 

width of their temperature interval of crystallization. It changes dur-
ing solidification in a sand mould from 48 mm to 72 mm and 131 mm in 

the castings of steels 20Л, 45Л and У7Л, respectively, and during so-
lidification in ironmould, it changes from 45 mm to 70 mm and 

121 mm. Under conditions of high-speed heat removal (copper water-
cooled mould), the length of this zone increases with the increase in 

carbon content in the studied steels and amounts to 40 mm, 67 mm and 

96 mm, respectively. 
 Interpolation equations and their graphical interpretations (Fig. 2) 

were obtained using regression analysis of experimental results, which 

allows for a quantitative assessment of the influence of the investigated 

thermokinetic parameters on the gradient of the structure across the 

cross-sections of steel castings. The dependence of the length of struc-

 

Fig. 2. Changes in the length of the macrostructural zones in castings of car-
bon steels depending on the temperature–kinetic conditions of casting: co-
lumnar zone (a), transition zone (b), equiaxed crystal zone (c). 
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tural zones (L, mm) on the surface cooling rate of castings (V, °C/s) and 

the width of the temperature interval of crystallization (∆T, °C) for car-
bon hypo-eutectoid steels is described by Eqs. (1)–(3): 
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where L1 is length of the columnar zone (mm), L2 is length of the tran-
sition zone (mm), L3 is length of the equiaxed zone (mm), V is surface 

cooling rate of castings (°С/с), ∆Т is temperature interval of crystalli-
zation (°С), R2

 is correlation coefficient. 

4. DISCUSSION 

The experimental results indicate systematic changes in the morpholo-
gy and extent of macrostructural zones in castings depending on the 

determining parameters of crystallization such as cooling intensity 

and temperature range of solid-liquid state of the melt. 
 The maximum values of the columnar zone length (Fig. 1, a) and the 

transition zone length (Fig. 1, b) are observed in low carbon steel 
(0.21% C) with the smallest temperature range of crystallization 

(40°C) during solidification under conditions of rapid melt cooling 

(V = 300°C/s). When crystallizing at a low cooling rate of the melt 

(V = 5°C/s), the transition zones in 20Л steel and equiaxed crystal 
zones in У7Л steel show the greatest development, respectively, with a 

narrow (∆T = 40°C) and wide (∆T = 115°C) temperature range of crys-
tallization. 
 Graphic interpretations of the obtained regression equations (Fig. 2) 
allow estimating the degree of influence of the main parameters of 

crystallization (the cooling rate of the melt and the temperature range 

of steel crystallization) on the length of the investigated macrostruc-
tural zones in castings. 
 Thus, an increase in the length of the columnar zone is associated 

with a decisive influence of the increase in the cooling rate of the melt, 
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while the widening of the temperature range of steel crystallization 

leads to a predictable reduction in this zone in castings. 
 The zone of transition crystals acquires the greatest length under 

conditions of slow cooling of the melt in steels with a narrow tempera-
ture range of crystallization. The widening of the crystallization inter-
val in high-carbon steels leads to a significant reduction in the length of 

this zone and a weakening of the influence of the cooling rate on it. 
 The formation of a zone of equiaxed crystals is associated with a deci-
sive influence of the temperature range of steel crystallization on its 

length for all investigated modes of cooling the melt during the solidifi-
cation of castings. The widening of the crystallization interval in the 

given range of its changes (40–115°C) leads to a significant increase in 

this macrostructural zone in the central volumes of carbon steel castings. 

5. CONCLUSION 

Formation of macrostructural zones in steel castings is an integral 
part of the crystallization process and is mainly determined by cooling 

conditions. Although the formation of macrostructural zones in steel 
castings is an undesirable phenomenon, and many scientific studies are 

devoted to combating it and striving to create a homogeneous cast 

structure, we have demonstrated the possibility of controlling the pro-
cess of gradient structure formation in order to enhance the special 
properties across the cross-section of steel castings. 
 As part of the research, the influence of thermokinetic parameters 

on the gradient structure across the cross-section of steel castings has 

been established. It has been shown that the length of the columnar 

zone is mainly determined by the rate of cooling of the melt, while the 

zones of transition and equiaxed crystals are determined by the tem-
perature interval of crystallization. Moreover, the zone of equiaxed 

crystals is almost independent of the degree of heat dissipation from 

the surface of the casting. 
 Our study proposes both qualitative and quantitative methods for 

controlling the gradient structure and requires further research to de-
termine the properties across the cross-section of castings depending on 

the cooling conditions. Overall, the obtained results of the study regard-
ing the influence of thermokinetic parameters on the processes of crys-
tallization and formation of gradient structures in steel castings open 

up new possibilities for predicting and purposefully influencing the 

structure formation and mechanical properties of cast steel castings. 
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Вплив вмісту Карбону, Манґану та Силіцію на утворення 

структурних складових під час безперервного лиття криць 

Н. Ю. Філоненко∗,∗∗, О. І. Бабаченко∗∗, Г. А. Кононенко∗∗  

∗Дніпровський державний медичний університет,  
 вул. Володимира Вернадського, 9,  
 49044 Дніпро, Україна 
∗∗Інститут чорної металургії ім. З. І. Некрасова НАН України,  
  пл. Стародубова, 1,  
  49050 Дніпро, Україна 

В роботі проведено дослідження безперервно литих криць з різним вміс-
том Карбону, Манґану та Силіцію. Для визначення особливостей струк-
турного стану криць використовували мікроструктурний, мікрорентґено-
спектральний, рентґеноструктурний аналізи. Показано, що в залежності 
від вмісту Карбону, Манґану та Силіцію в структурі під час затвердіння 

можливе: утворення первинної фази δ-фериту, а потім утворення через 

перитектичну реакцію γ-заліза, співіснування фаз L, γ та δ й утворення γ-
заліза з розтопу. Встановлено, що зі збільшенням вмісту Карбону ≥ 0,5% 

(мас.), Манґану ≥ 0,75% (мас.) і Силіцію ≥ 0,45% (мас.) в криці не відбува-
ється утворення первинної фази δ-фериту з розтопу в безперервно литій 

заготовці. За даного вмісту Карбону, Манґану та Силіцію в криці спосте-
рігали утворення у розтопі γ-заліза та збільшення кількости включень  

складних карбідів і силіцидів заліза. Теоретично показано, що зі збіль-
шенням вмісту Манґану та Силіцію, площа ділянки перитектики на 

діяграмі зменшується. В міждендритному просторі фіксували сеґреґацію 
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Манґану та Силіцію: в кірковій зоні та на 1/2 радіюса злитку сеґреґацію 

Манґану до 0,7% (мас.) і Силіцію до 0,5% (мас.), а в центральній частині 
злитку вміст буде майже таким, як їхній вміст у стопі. 

Ключові слова: безперервно литі криці, дендрити заліза, сеґреґація Ман-
ґану та Силіцію. 

The study of continuously cast steels with different contents of carbon, man-
ganese and silicon is carried out in the work. To determine the features of the 

structural state of steels, we use microstructural analysis, x-ray microanaly-
sis, and x-ray diffraction method. As shown, depending on the carbon, man-
ganese, and silicon contents in the structure during solidification, the next 

development is possible as follows: formation of the primary phase of δ-
ferrite and, then, formation of γ-iron according the peritectic reaction; coex-
istence of L-, γ- and δ-phases, and formation of γ-iron from the melt. As 

found, with an increase in the carbon content ≥ 0.5 wt.%, manganese content 

≥ 0.75 wt.% and silicon content ≥ 0.45 wt.% in steel, formation of the δ-
ferrite primary phase from the melt in the continuous cast steel billet does 

not occur. At given content of carbon, manganese and silicon in the steel, 

formation of γ-iron in the melt and increase in the quantity of inclusions, 

namely, complex carbides and iron silicides, are observed. Calculations show 

that, with an increase in the manganese and silicon contents, the peritectic 

area in the diagram decreases. In the interdendritic space, the segregation of 

manganese and silicon is detected: in the crust zone and at the 1/2 radius of 

ingot, the segregation of manganese is up to 0.7 wt.% and the silicon one is up 

to 0.5 wt.%; in the central part of ingot, the content will be almost the same 

as in the alloy. 

Key words: continuously cast steels, iron dendrites, segregation of Mn and 

Si. 

(Отримано 31 березня 2023 р.; остаточн. варіянт — 13 квітня 2023 р.) 
  

1. ВСТУП 

Як відомо, під час безперервного лиття, а особливо, високошвидкі-
сного лиття, можливе утворення поверхневих поздовжніх тріщин у 

низьковуглецевих крицях [1, 2]. Появу тріщин пов’язують з пери-
тектичною реакцією в результаті фазових перетворень: розтоп 

(L) → ферит (δ) → аустеніт (γ). Схильність криць до розтріскування 

сильно залежить від складу стопу та параметрів процесу виготов-
лення злитку, таких як швидкість охолодження. В результаті пе-
ритектичного перетворення виникає некогерентність меж фаз (до 

6%) між δ-феритом та аустенітом; крім того, ці фази мають різну 

теплопровідність, що сприяє утворенню тріщин під час безперерв-
ного лиття [3]. Окрім наведених вище причин, є ще різні пояснення 

утворення тріщин під час затвердіння криці за безперервного лит-
тя: максимальна термічна усадка зміщується вліво зі збільшенням 
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переохолодження [4]; коли виникає напруження або деформація 

стиснення затверділої оболонки, що перевищує критичне значення 

міцности на розрив та інші [1−3]. Під час утворення первинної фази 

δ-фериту встановлюються сильні поля дифузії розчиненої речови-
ни, що призводить до пригнічення її зародження, а отже, встанов-
люється температура нижче за рівноважну перитектичну темпера-
туру, перш ніж почнеться перитектична реакція [1]. 
 Одним із підходів до забезпечення зменшення розтріскування 

криці є вибір раціонального вмісту леґувальних елементів і вмісту 

Карбону в криці. Слід зазначити, що за високого вмісту Mn, Al або 

Si в криці зона співіснування фаз L + δ + γ збільшується [4]. Як відо-
мо, для підвищення механічних властивостей криці використову-
ють леґування Манґаном і Силіцієм. Дослідження комбінованих 

ефектів Si і Mn може бути ще більш актуальним через спільну се-
ґреґацію їх не тільки в перліті, але також на межах зерен фериту 

[5]. Взаємодія між атомами Si і Mn приводить до додаткового під-
вищення температури початку рекристалізації, тобто до ефекту га-
льмування цього процесу [5]. Відомо, що Манґан стабілізує аустеніт 

[6], зменшує дифузійну рухливість Карбону в аустеніті та схильний 

до макросеґреґації [7]. Результати досліджень впливу швидкости 

охолодження під час затвердіння безперервно литої заготовки 

(БЛЗ) криці марки EA1N (≅ 0,4% ваг. С) на особливості дендритної 
структури вуглецевої криці представлено в роботі [8]. Показано 

вплив швидкости охолодження за затвердіння БЛЗ ∅ 470 мм на па-
раметри хемічної неоднорідности розподілу Силіцію і Манґану та 

формування дендритної структури. 
 Незважаючи на велику кількість робіт, присвячених досліджен-
ню безперервно литих криць, залишається питання щодо впливу, 
окрім вмісту Карбону, ще Манґану та Силіцію, швидкости охоло-
дження на формування структури. 
 Метою даної роботи було дослідити впливів таких чинників, як 

вміст Карбону, Манґану та Силіцію, сеґреґація елементів на фор-
мування структурних складових та умови пригнічення утворення 

первинної фази. 

2. МЕТОДИКА ПРОВЕДЕННЯ ДОСЛІДЖЕНЬ 

В даній роботі проводили дослідження вуглецевих криць, які мо-
жуть бути використані для виготовлення металопрокату залізнич-
ного призначення (табл. 1). 
 Зразки криці були одержані в результаті безперервного лиття. 
Швидкість охолодження зразків складала від 104°С/с у охолоджу-
вальному водою кристалізаторі в зоні первинного охолодження. 
Швидкість охолодження металу безперервно литої заготовки 

∅ 470 мм змінюється від 29 до 1°С/с в зоні вторинного охолоджен-
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ня. Шліфи зразків виконано за стандартною методикою; щавлення 

поверхні зразків здійснили гарячим пікратом Натрію та ніталом. 
 Для визначення хемічного складу стопу використовували хеміч-
ну та мікроспектральну аналізи. Дослідження виконано за допомо-
гою оптичного мікроскопа «Неофот-21». Основні результати мікро-
рентґеноспектральної аналізи одержано за допомогою електронно-
го мікроскопа JSM-6490 зі сканувальною приставкою ASID-4D й 

енергодисперсійного рентґенівського мікроаналізатора «Link 

Systems 860» із програмним забезпеченням. Рентґеноструктурну 

аналізу здійснювали на дифрактометрі ДРОН-3 у монохроматизо-
ваному FeKα-випроміненні. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ОБГОВОРЕННЯ 

Дослідження зразків криці № 1 (із вмістом Карбону у 0,36% (мас.), 
Силіцію у 0,21% (мас.) та Манґану у 0,74% (мас.)) після щавлення 

поверхні зразків гарячим пікратом натрію дали змогу встановити, 

що в зоні швидкого охолодження відбувається утворення дендритів 

заліза, що мають більші розміри, сформовану вісь першого порядку 

та частково другого у порівнянні зі зразками криць № 2, 3. В струк-
турі дендритів заліза спостерігали наявність дефектів — мікропор 

округлої форми, що можуть виникати за кристалізації БЛЗ, та «де-
формаційні полоси», які мають однаковий напрямок, що може бути 

доказом того, що в криці відбувалося перитектичне перетворення 

та первинною фазою був  δ-ферит: L → δ, а потім — утворення γ-
заліза через перитектичну реакцію (рис. 1, а). На наявність пор і 
«деформаційних полос» у структурі БЛЗ вказують автори робіт 

[3, 9], та зазначають, що їхнє утворення пов’язане зі значним стис-

ТАБЛИЦЯ 1. Вміст хемічних елементів в дослідних крицях. 

TABLE 1. Content of chemical elements in experimental steels. 

Умовне 

позначення 

Базові 
елементи Додаткові елементи 

C Si Mn P S Cr Ni Mo Al Cu V 

1 0,36 0,21 0,54 0,014 0,004 0,12 0,10 0,011 − 0,15 ≤ 0,005 

2 0,46 0,32 0,65 0,007 0,002 0,19 0,10 0,009 0,011 0,15 0,032 

3 0,50 0,45 0,75 0,014 0,004 0,05 0,085 0,0098 0,051 0,14 0,0028 
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ненням під час початкової кристалізації криці. 
 Із збільшенням вмісту Карбону до 0,46% (мас.), Силіцію до 0,34% 

(мас.) та Манґану до 0,65% (мас.) (зразок № 2) в криці дендрити ма-
ли менші розміри, а в структурі дендритів були виявлені «зморшки 

шерсткости» у порівнянні зі зразком № 2 (рис. 1, б). 
 Одержаний результат можна пояснити тим, що за даного вмісту 

Карбону, Манґану та Силіцію в криці можливе співіснування фаз L, 
γ та δ; але за метастабільною діяграмою співіснування L + γ + δ мож-
ливе в інтервалі 10−20C та протягом 0,05 с, тобто майже миттєво 

[10], та цього часу достатньо, щоб встигли сформуватися «зморшки 

шерсткости». 
 Із збільшенням в криці вмісту Карбону ≥ 0,5% (мас.), Манґану 

≥ 0,75% (мас.) та Силіцію ≥ 0,45% (мас.) (зразок № 3) в поверхневій 

зоні спостерігали утворення більш однорідних і дисперсних денд-
ритів, що мали меншу дефектність у порівнянні з дендритами зраз-
ків № 1 і № 2, а на їхній поверхні не спостерігали утворення дефор-
маційних полос, що можна пояснити тим, що з розтопу відбувається 

утворення γ-кристалів заліза [9–11] (рис. 1, в). Крім цього, відомо, 
що збільшення Mn в криці зменшує перитектичний діяпазон [12]. 
 В мікроструктурі криць № 1–3 по межах аустенітних зерен фік-
сували утворення надлишкового фериту (рис. 2, 3), що спостерігали 

автори робіт [5, 13]. 
 За результатами рентґеноструктурної аналізи в зразку № 1 із 

вмістом С у 0,36% (мас.), Si — 0,21% (мас.), Mn — 0,74% (мас.) було 

виявлено наступні структурні складові: α-Fe, складні карбіди — 

Fe0,4Mn3,6C, фази — FeMn4, Fe2Si (рис. 2, б). В структурі криці фік-

   
а б в 

Рис. 1. Мікроструктура криці з вмістом: а — Карбону 0,36% (мас.), Силі-
цію до 0,21% (мас.) та Манґану до 0,54% (мас.); б — Карбону 0,46% (мас.), 

Силіцію 0,34% (мас.) та Манґану 0,65% (мас.); в — Карбону 0,50% (мас.), 

Силіцію 0,47% (мас.) та Манґану 0,77% (мас.); ×500. Щавлено пікратом 

Натрію. 

Fig. 1. Microstructure of steel with content of: а—carbon 0.36 wt.%, silicon 

up to 0.21 wt.% and manganese up to 0.54 wt.%; б—carbon 0.46 wt.%, silicon 

0.34 wt.% and manganese 0.65 wt.%; в—carbon 0.50 wt.%, silicon 0.47 wt.%, 
and manganese 0.77 wt.%; ×500. Etched with sodium picrate. 
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сували утворення сеґреґаційних ділянок Манґану та Силіцію, 
об’ємна частина яких сягала 10–15%. 
 В поверхневій зоні зразка криці № 1 за кімнатної температури 

спостерігали утворення фериту, перліту та мартенситу в окремих 

ділянках (рис. 3, а). Крім цього, фіксували сеґреґаційні ділянки 

Манґану та Силіцію, об’ємна частка яких складала 15–18%. 
 Дослідження структурних складових зразків криці № 3 показа-
ли, що в результаті фазових перетворень за кімнатної температури 

  
a б 

Рис. 2. Дослідження металу зразка № 1: мікроструктура поверхні на 

90% R (22,5 мм від поверхні), ×50 (а); дифрактограма (б). 

Fig. 2. Examination of the metal of sample No. 1: microstructure of the sur-
face at 90% R (22.5 mm from the surface), ×50 (а); diffractogram (б). 

  
a б 

Рис. 3. Дослідження металу зразка № 3: мікроструктура поверхні на 

90% R (22,5 мм від поверхні), ×50 (а); дифрактограма (б). 

Fig. 3. Examination of the metal of sample No. 3: microstructure of the sur-
face at 90% R (22.5 mm from the surface), ×50 (а); diffractogram (б). 
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сформувалися наступні структурні складові у вигляді мікровиді-
лень: складні карбіди — Fe0,4Mn3,6C, Fe2,7Mn3C, FeSiC, фази — 

Fe2MnSi, Fe5Si3 та Fe0,68Mn6,4Si2 (рис. 3, б). Таким чином, збільшення 

вмісту Карбону до 0,50% (мас.) та Силіцію до 0,45% (мас.) (в зразку 

криці № 3 у порівнянні зі зразком криці № 1) приводить до збіль-
шення кількости включень — складних карбідів і силіцидів Феру-
му. Одержаний результат можна пояснити тим, що є межа розчин-
ности елементів у фазах, а їхній надлишок приводить до утворення 

окремих включень [14–16]. 
 Утворення різних структурних складових можна пояснити нері-
вномірним розподілом Манґану та Силіцію, який зумовлений між-
дендритною сеґреґацією під час кристалізації криці. Чим ближче 

до центру заготовки, тим менша швидкість охолодження та тим бі-
льші за розміром так звані «сліди» дендритної структури. 
 На відстані 1/2 радіюса спостерігали, окрім фериту та перліту, 
утворення як окремих ділянок мартенситу, так і бейніту в міжден-
дритних ділянках, а в центральній частині злитку спостерігали пе-
рліт, з величиною міжпластинкової відстані менше 0,2 мкм. 
 Крім цього, в криці № 3 фіксували більш рівномірний розподіл 

сеґреґаційних ділянок, а об’ємна частка їх складала 7–10%. 
 З літературних джерел відомо, що Манґан стабілізує аустеніт 

[14] і зменшує дифузійну рухливість Карбону в аустеніті та схиль-
ний, так само, як і Силіцій, до макросеґреґації [7, 17]. Дендрити 

зразків з кіркової зони криці № 3 мали вміст Манґану у 0,2% (мас.), 

а Силіцію — у 0,38% (мас.). В міждендритному просторі вміст Ман-
ґану зростає до 0,7% (мас.), а Силіцію до 0,5% (мас.). На відстані 1/2 

радіюса заготовки, яку було охолоджено зі швидкістю у 10С/с в 

міждендритному просторі, вміст Манґану складав 0,72% (мас.), а 

Силіцію — 0,56% (мас.), що ймовірно пов’язане з рухом фронту 

кристалізації та відтисненням надлишкової концентрації Манґану 

та Силіцію. 
 В центральній частині, охолоджену зі швидкістю у 1−3C/с, спо-
стерігали зменшення міждендритного простору, а вміст Силіцію та 

Манґану був майже таким, як вміст цих елементів у криці. 
 Для визначення впливу вмісту Манґану та Силіцію на темпера-
туру ліквідусу в даній роботі було запропоновано наступний термо-
динамічний модель. За умов рівноважного стану було використано 

вираз 

 δ= + 0 0
1 ,L L i i j iG G G G L G , (1) 

де GL — Ґіббсова енергія розтопу, Gδ — Ґіббсова енергія δ-заліза, а 

GL1 — Ґіббсова енергія надлишкового розтопу після утворення δ-
фериту. Для одержання виразів для Ґіббсової енергії розтопу був 

використаний термодинамічний підхід, запропонований у [18]. 
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де 
0
iG  — Ґіббсова енергія чистих компонентів (Дж/моль), Li,j — ене-

ргія взаємодії компонентів (Дж/моль), Z — координаційне число 

(для рідини Z = 10). Суму знаходимо по всіх і та j за умови, що i ≠ j. 
 Для  розрахунку числових значень термодинамічних функцій 

розтопу використали дані для чистих компонентів 
0
iG  [19] та енер-

гії взаємодії між компонентами в фазі за даними роботи [20]. 
 Вираз для Ґіббсової енергії δ-фериту — 
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де х1С, х1Fe, x1Si та x1Mn — концентрації відповідних хемічних елеме-
нтів у δ-фериті [14], а L1

ij — енергія парної взаємодії компонентів, 

L1
ijz — енергія взаємодії трьох компонентів, L1

ijzk — енергія взаємо-
дії чотирьох компонентів (Дж/моль). 
 Ґіббсові енергії надлишкового розтопу —

 
 

= =
≠ ≠ ≠

≠ ≠ ≠ =
≠

= + + +

 
 + −   
 

∑ ∑ ∑

∑ ∑

4 4 4
0 (2) (2) (2) 2 (2) (2) (2) 2

1
1 1 , ,

4 4
(2) (2) (2) (2) 2 (2) (2) 2 2

1

1 1

2 6

1 1
( ) .

24 4

L i i i j ij i j z ijz
i i i j z

i j i j z

i j z k ijzk i j ij
i j z k i

i j

G G x x x L x x x L

x x x x L x x L
TRZ

 (4) 



 ВПЛИВ ВМІСТУ C, Mn ТА Si НА УТВОРЕННЯ СТРУКТУРНИХ СКЛАДОВИХ 881 

 Розв’язання рівнянь, відповідних (1), одержали в чисельному 

вигляді. 
 На рисунку 4 представлено розрахункову температурну залеж-
ність лінії ліквідусу від вмісту Манґану та Силіцію в стопах. 
 Як видно з рис. 4, для криці з вмістом Силіцію у 0,47% (мас.) та 

Манґану у 0,77% (мас.) ділянка перитектики зменшується у порів-
нянні із крицею з вмістом Силіцію у 0,21% (мас.) та Манґану у 

0,54% (мас.), що добре узгоджується з експериментальними резуль-
татами, одержаними в даній роботі й іншими авторами [9, 11, 12]. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Показано, що за безперервного лиття криць в залежності від вмі-
сту Карбону, Манґану та Силіцію в структурі під час затвердіння 

можливе: утворення первинної фази δ-фериту, а потім утворення 

через перитектичну реакцію γ-заліза, співіснування фаз L, γ та δ й 

утворення γ-заліза з розтопу. 
2. Встановлено, що вмісти Манґану та Силіцію впливають на площу 

ділянки перитектики на діяграмі. Із збільшенням їхнього вмісту 

площа ділянки перитектики зменшується. 
3. Встановлено, що зі збільшенням вмісту Карбону ≥ 0,5% (мас.), 
Манґану ≥ 0,75% (мас.) та Силіцію ≥ 0,45% (мас.) в криці не відбува-
ється утворення первинної фази δ-фериту з розтопу та спостеріга-
ється збільшення кількости включень — складних карбідів і силі-
цидів Феруму. 
4. В кірковій зоні та на 1/2 радіюса БЛЗ ∅ 470 мм у міждендритно-
му просторі фіксували сеґреґацію Манґану до 0,7% (мас.), Силіцію 

— до 0,5% (мас.), а в центральній частині злитку вміст буде майже 

таким, як вміст у стопі. 

 

Рис. 4. Лінія ліквідусу псевдобінарної системи Fe−C. 

Fig. 4. The liquidus line of the pseudobinary Fe−C system. 
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Recently, special attention is paid to methods of liquid-metal treatment, 

which are associated with the action of external physical factors. Thus, an 

essential role belongs to external energy impacted into the melt. This leads to 

stabilization and homogenization of liquid state and internal structure as 

well as its individual components. At the same time, the maximum structure 

and mechanical properties’ improvements of alloys and finished products are 

achieved in the case of complex processing combining deep refining of melt 

from harmful impurities (using reagent or vacuum treatment, etc.) with a 

physical effect on solid-state microgroups in liquid metal. Various technolog-
ical methods for imposing dynamic effects during pouring and solidification 

are become widespread to suppress and prevent defects during production 

process. Particularly high efficiency of dynamic effects is achieved by simul-
taneous application of vibration pulses to the melt and regulated forced stir-
ring. The study is based on the idea of using the linear pinch-effect phenome-
non to influence its thermal and force factors on aluminium melt during its 

repeated circulation pumping through a local zone with a pressure reduced 

relative to atmospheric one. 
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Key words: melt treatment, physical fields, vibration, pinch effect. 

Останнім часом особливу увагу приділяють тим способам впливу на рідкі-
снометалеві середовища, які пов’язані з дією зовнішніх фізичних чинни-
ків. Істотну роль відіграє зовнішня енергія, яка вводиться у металевий 

розтоп, що приводить до стабілізації та гомогенізації його рідкого стану 

та структури загалом, а також її окремих складових. Максимальне по-
ліпшення структури та підвищення механічних властивостей стопів і ви-
робів з них досягається у разі комплексного оброблення — комбінування 

глибокого рафінування розтопу від шкідливих домішок (з використанням 

реаґентного оброблення, вакуумування тощо) з фізичним впливом на 

мікроугруповання в рідкому металі. У процесі виробництва заготовок для 

придушення та запобігання дефектам набули поширення різні технологі-
чні прийоми накладання динамічних впливів у процесі заливання та за-
твердіння. Особливо висока ефективність динамічних впливів досягаєть-
ся у разі накладання на розтоп вібраційних імпульсів разом із реґламен-
тованим примусовим перемішуванням. В основу дослідження закладено 

ідею використання явища лінійного пінч-ефекту для впливу його тепло-
вих і силових чинників на алюмінійовий розтоп під час його багаторазо-
вого циркуляційного прокачування через локальну зону із пониженим 

щодо атмосферного тиском. 

Ключові слова: оброблення розтопу, фізичні поля, вібрація, пінч-ефект. 

(Received 6 April, 2023; in final version, 13 April, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

Application of physical fields has a thermal and force effect on the liq-
uid alloy both at the macrolevel (heating, mixing, transportation, 
shaping) and at the microlevel (impact on structural inhomogeneities, 

liquid and solid inclusions, individual components of the alloy). The 

type of input energy can be different: thermal, mechanical, acoustic, 
electrical, electromagnetic. Its means, that the main control factor and 

its effect may be different. 
 In general, the scheme of metal-melts’ physical treatment can be 

represented as it is shown in Fig. 1. Regardless to the type of energy 

introduced into the melt, its source (generator) may be generally in-
troduced like electrotechnological device (ETD) that supplies electrical 
energy to the converter device. It forms desirable type of energy, 

which provides a given power of its flow and directly introduces it into 

the melt. Such a converter device can be replaceable and have various 

modifications depending on the specific processing goals. 
 During this treatment, the energy introduced into the melt is dis-
tributed as it is shown in Fig. 2. Ideally, an attempt is made to design a 

system for physical treatment in such a way as to, firstly, minimize the 

energy losses in the ETD ((Wlps, Wletd, Wldin) → 0), secondly, to increase 
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the efficiency of energy transfer to the melt, and thirdly, to minimize 

energy losses in the melt itself (Wup → 0). 
 In practical plane, the design of specific devices and the redistribu-
tion of energy in them can vary greatly due to the wide variety of ener-
gy types used in processing. Thus, it is easiest way to conduct mechani-
cal energy (rotation, vibration) into the melt. However, the most con-
centrated and powerful release of energy in the volume of liquid metal 
can be achieved when acoustic shock waves are created in it, including 

cavitation achievement. At the same time, the maximum completeness 

of energy transfer to the melt occurs when using electric and electro-
magnetic fields. 
 The main methods of dynamic impact on the melt can be conditional-
ly divided into two main groups: vibroimpulse and electromagnetic 

 

Fig. 1. General scheme of melt processing by physical fields. 

 

Fig. 2. Redistribution of energy during melt processing physical fields ac-
cording to the scheme of Fig. 1: Wps is energy consumed by the power supply 

of the ETD, Wlps is energy losses in power supply of the ETD, Wetd is the energy 

consumed by the ETD itself, Wletd is energy losses in ETD, Wdi is energy con-
sumed by the system of direct impact on the melt itself, Wldi is energy losses in 

a system of melt impact, Wmc is the energy consumed by the melt, Wp is pro-
ductively expended energy in melt, Wup is unproductively expended energy in 

melt. 
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impacts. These techniques usually provide an active effect on not only 

heat and mass transfer in the liquid phase, but also may cause signifi-
cant changes in processes inside the two-phase zone. In many cases, 
they also may effectively affect the macro- and microstructure of cast-
ings. 
 It is necessary to answer a certain set of questions in order to achieve 

the maximum positive effect of treatment: a) what energy indicators 

of stirring process are the most rational, b) treating source application 

position, c) what volume of the melt must be stirred (the entire volume 

or a local area), d) preferred flow movement (linear or circulation), e) 
to what extent the reconstruction of the existing process equipment is 

required when implementing the proposed stirring scheme. 
 The idea of vibroimpulse action application on melt can be imple-
mented in various ways. The choice of the method of applying the im-
pact, apparently, is determined by the specifics of each existing object, 
as well as the goals that are solved during processing. In general case, 
vibroimpulse action can be applied either to the casting mould, or di-
rectly introduced into the melt using special devices and pulsators. 
 The application of vibroimpulse action directly to the casting mould 

has very significant practical interest, since in this case it is possible to 

process several castings simultaneously [1–4]. However, the pro-
cessing intensity may have certain limitations, which are associated, 

for example, with the strength of the mould. There is also no unambig-
uous opinion in the literature, which of the vibration directions (hori-
zontal, vertical, or reverse–rotational ones) should be preferred. Prob-
ably, to answer this question, additional development of vibroimpulse 

action in direct relation to specific objects and types of suppressed de-
fects theory is required. 
 The nucleation of crystals begins symmetrically from the source of 

vibrations in the regions adjacent simultaneously to the solidifying 

shell and the free surface of the melt. The process has an avalanche-
like character, and finely dispersed crystals fill the entire space of a 

liquid metal volume. A certain disadvantage of this processing method 

is the stirring inhomogeneity of the liquid volume. The principal dia-
gram of molten metal pulsating action method (Fig. 3) includes period-
ic filling and displacement of metal from a ceramic tube immersed in 

the melt. 
 Metal level fluctuations in a pipe are achieved by a certain change in 

the gas pressure in its internal cavity. While treatment of a liquid bath 

is provided, a ceramic pipe is placed in its central part [5]. In this case, 
high efficiency of the impact is achieved in a resonant mode of pulsa-
tions. Accurately saying, it happens, when the frequency of pulsations 

coincides with the natural frequency of oscillations in the ladle-dip 

pipe system. The pipe immersion depth is usually 0.25–0.50 of the liq-
uid bath height, and the pulsation frequency is 0.25–4.0 Hz. The di-
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rected cyclic motion of the displaced metal jet significantly changes 

the direction and velocity of the flows in the liquid bath [6–8]. In addi-
tion, vibrations of sufficiently high intensity are superimposed on the 

melt during processing. 
 Among the most important physical effects, the occurrence of which 

is caused by the vibration and pulsation effects superposition, the fol-
lowing processes can be attributed: a) phenomenon of cavitation in the 

volume of the liquid phase, b) phenomena of nucleation and crushing of 

solid particles inside the melt, c) phenomenon of solid phase particles 

growth phase in a supercooled melt. 
 Usually, under the phenomenon of cavitation, most authors mean 

the occurrence and disappearance of caverns (closed gas cavities) in a 

liquid under the influence of certain disturbing factors [9–12]. The 

process of cavitation effect occurrence and development depends on 

the initial state of a liquid, including its viscosity and the presence of 

solid or gaseous impurities in it, as well as on the pressure field in the 

cavitation zone. 
 Forces that cause cavities formation and collapse during vibrational 
cavitation are continuous pressure fluctuations with large amplitude. 
These vibrations can be created by any surface immersed in a fluid that 

vibrates in a normal direction and creates pressure waves inside the 

fluid. Caverns do not form until the oscillation amplitude is not large 

enough and the pressure does not drop to the saturation vapour pres-
sure or lower [9]. The small cavities formed in the places of discontinu-
ity can pulsate without changing the content of the vapour-gas mix-
ture inside the volume or grow intensively due to the action of tensile 

stresses of vibrational waves or begin to close (collapse) under the ac-
tion of vibrational waves compressive stresses to generate smallest 

 

Fig. 3. Scheme of the method of pulsating action of molten metal: 1 is vessel 
body, 2 is liquid metal bath, 3 is pulsator, 4 is branch pipe for supplying ar-
gon, 5 is argon. 
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‘fragments’ of bubbles and developing high local pressures near the 

collapse sites. 
 The method of electromagnetic stirring has become quite widespread in 

practice to improve the quality of continuously cast billets and castings 

obtained by special foundry methods [13–17]. The mixing effect in this 

case is achieved by applying an electromagnetic field to a melt. At the 

same time, by adjusting the parameters of the electric current, supplied 

to electromagnetic coils, located near the surface of the workpiece, it is 

possible to obtain different speeds and directions of liquid metal flows. 
 Meanwhile, the tops of the dendrites are remelted or simply mechan-
ically collapsed under the action of the formed metal flows in the liquid 

bath. In turn, such fragments of dendritic branches become additional 
crystallization centres and increase the zone of equiaxed crystals. 
Therefore, forced mixing can stop the process of columnar crystal zone 

growth and to promote the beginning of the equiaxed crystal zone for-
mation. Stirring of a liquid metal under the solidifying shell of cast 

billet ensures that the chemical composition of crystallizing metal be-
comes averaged. Liquid metal flows into the unsolidified part of the 

workpiece, reducing the size of all retractable dendrites and prevent-
ing the formation of bridges between them. Some studies have estab-
lished that even after almost 50–60% of liquid metal has crystallized, 

the two-phase mixture has the characteristics of a liquid, which allows 

it to continue its stirring [15, 16]. 
 Turbulent motion that exists in liquid metal during electromagnetic 

stirring reduces the tendency for already existing oxide inclusions to 

settle on the interfacial interface. Directed flow also ensures the ero-
sion of liquates-enriched local volumes of melt. Non-metallic inclu-
sions, formed under such conditions, are smaller and more evenly dis-
tributed in an axial zone of crystallizing billet. 
 In general, electromagnetic stirring improves the quality of the sur-
face and subcrystal zone, and the use of electromagnetic stirring in the 

internal volumes improves the internal structure of the workpieces 

and reduces segregation and shrinkage porosity in the central zone. 
Quality control of ingots and castings with application of electromag-
netic stirring application seems to be very problematic, since as the 

cross-section of the billets increases. It causes problems with ensuring 

a uniform penetration of electromagnetic field over the entire cross-
section. Therefore, it seems promising to carry out electromagnetic 

processing immediately before pouring into the mould and combining 

it with other methods of physical influences [18]. 

2. PHYSICAL MODEL AND RESULTS 

The effect of vibration and pulsation on a melt during crystallization 

should be considered both in terms of forced controlled stirring and in 
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terms of some known effects demonstration. The differentiation of 

these effects in relation to the molten metal seems to be extremely dif-
ficult in technical terms. In general, the main goals of solidification 

processes under pulsation and vibration exposure physical modelling 

were defined as a qualitative and comparative quantitative assessment 

of the solid phase particles growth of nature. It also helps to provide 

identification of solid phase particles formation sources in melt and 

the degree of their influence on solidification processes. Accordingly, 
in terms of formulation, the task of methodology for physical model-
ling of solidification processes under the imposition of external influ-
ences should include the following constituent elements: 
 a) determination of the working substance, which allows ensuring a 

correct assessment of solidification processes in accordance with the 

objectives of the research; 
 b) substantiation the choice of modelling object and determination 

of the physical model geometric dimensions in accordance to selected 

similarity criteria; 
 c) choice of a physical-quantities’ set, that are measured during the 

simulation and choosing methods for their determination in accord-
ance with the research objectives. 
 At the first stage, modelling was carried out on ENAW-8176 alu-
minium alloy (0.03–0.15 Si, 0.4–1.0 Fe, 0.1 Zn (% wt.)). The ad-
vantage of this simulation consisted in: 
 a) a metal is used as a modelling substance, which forms a dendritic 

macrostructure of various dimensions and dispersity; 
 b) a model ingot (casting) is cast in bulk form, which makes it possi-
ble to maintain similarity when comparing different castings; 
 c) the use of aluminium alloys as a modelling substance makes it pos-
sible to estimate the effect of pulsation and vibration on the change in 

the macrostructure of ingots with a high degree of accuracy. 
 The aluminium alloys melt was prepared in a cylindrical graphite 

crucible, placed in an electric shaft furnace. The alloy during melting 

was protected from oxidation by a layer of activated carbon. During 

the experiments, round castings with a weight of 0.9 kg and a height of 

0.095 m were obtained. They were poured into a specially prepared 

sand mould. Such choice is explained, first, by the desire to achieve 

conformity with the criteria for modelling the conditions of heat re-
moval during solidification. Simultaneously with the experimental 
castings, comparative castings were obtained without the application 

of external influence. 
 Vibration treatment of experimental castings was carried out on a 

special vibration platform, which was installed on concrete base and 

was equipped with a mechanical vibrator that modulates sinusoidal os-
cillations with a frequency of 0.5–70 Hz. The scheme of an experi-
mental shaker for castings treatment is shown in Fig. 4 [19]. 
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 Vibration treatment was started before pouring the metal and con-
tinued for 280–300 seconds after its completion. Additionally, the 

amplitude and frequency characteristics were evaluated directly at the 

edge of casting mould (piezoelectric vibrometer VIP-2). The developed 

scheme of vibration processing ensures a relatively uniform distribu-
tion of vibrations over the entire area of a plate (fluctuations in the 

measurements amounted to no more than 12%). 
 Amplitude–frequency range of oscillations was chosen in accord-
ance with the considerations for ensuring the cavitation nucleation re-
gime with more uniform solidification of the whole casting. Consider-
ing the high volumetric shrinkage coefficient for aluminium, the effi-
ciency of vibratory treatment can be assessed by the degree of melt set-
tling in the mould. Subsequently, the oscillation frequencies, which 

ensured the maximum melt compotation, were taken as the base ones 

for obtaining experimental castings. 

3. SIMULATION AND CAVITATION EFFECT 

Under the phenomenon of cavitation, most researchers mean the sud-
den appearance and disappearance of cavities (closed gas cavities) in a 

liquid under the influence of disturbing factors [9–12]. Cavitation 

process occurrence and evolvement depends on the state of the liquid, 

including its viscosity, and the presence of solid or gaseous impurities 

in it, as well as on the pressure field in the cavitation zone. 
 The forces that cause formation and collapse of cavities during vi-
brational cavitation are continuous pressure fluctuations with large 

amplitude. These oscillations can be produced by any surface immersed 

in the fluid that vibrates in the normal-oriented direction and creates 

 

Fig. 4. Scheme of the vibration stand for experimental as-cast parts treat-
ment: 1 is electric engine, 2 is vibrator, 3 is foundation, 4 is elastic pads, 5 is 

mould box, 6 is casting, 7 is vibrating plate. 
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pressure wave oscillations in the fluid. Caverns do not form until the 

pulsation amplitude is not large enough and the pressure drops to the 

saturation vapour pressure or lower [9]. Small cavities, formed in the 

places of discontinuity, can pulsate without changing the content of 

the gas–vapour mixture inside the volume, or grow intensively due to 

the action of tensile stresses of oscillatory waves. They also may begin 

to collapse under the action of compressive stresses of oscillatory 

waves, generating the smallest ‘fragments’ of solid particles and de-
veloping large local pressures near the collapse sites. 
 The oscillation parameters that ensure onset and subsequent 

evolvement of cavitation phenomena can be estimated in first approx-
imation from the condition that the peak values of liquid pressure in 

the field of vibrational forces reach zero approaching values [20, 21]. 
Therefore, when vibrating a liquid together with a container, the ex-
pression for condition of cavitation onset phenomena in an ideal liquid 

has the following form: 

 f2α ≥ g/4π2
 ≥ 0.25, (1) 

where f is oscillation frequency (Hz), α is oscillation amplitude (m), g is 

free fall acceleration (m/s2), π ≅ 3.14. 
 The results of vibration impact on the aluminium ingots structure 

formation are shown in Fig. 5, a (without vibration treatment). As can 

be seen from the results above, significant effect of macrostructure 

refining is achieved even at relatively low frequencies (5–10 Hz) and 

under condition, when cavitation limit is exceeded by 15–20% during 

treatment (Fig. 5, b, c). A similar effect was obtained, for example, 

during vibration treatment with a frequency of 40 Hz (Fig. 5, d) under 

conditions of exceeding the cavitation limit by 15%. In addition, it 

should be noted that vibration treatment in the low-frequency vibra-
tion mode, exceeding the cavitation limit by 30–40% (Fig. 5, f), was 

accompanied by serious bursts of melt and discontinuities in the cast-
ing body, which should be considered as a negative manifestation of 

the treatment effect. Meanwhile, when the cavitation limit is not 

reached, the effect of exposure noticeably decreases (Fig. 5, e). The ra-
tio of frequency values and amplitude of oscillations for the cavitation 

limit rate here and below was determined according to recommenda-
tions by J. Campbell [20]. 
 The process of castings’ formation and crystallization under imposi-
tion of pulsating effect, in comparison with castings, which crystallize 

without any external impact, is characterized by several distinct stag-
es [22]: 
 a) formation of a large number of solid phase small particles in melt 

at the beginning of solidification process; 
 b) enlargement (growth) of formed particles and their gradual sedi-
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mentation (to the bottom part); 
 c) decreasing amount of solid particles in the melt and decreasing 

the intensity of stirring, resulting in internal cavity overgrowth inside 

ceramic pulsating tube. 
 It has been established that varying pulsation treatment modes (pul-
sation frequency, depth, and diameter of the immersed pipe) leads to 

significant increase in a rate of solidification front growth in the verti-
cal direction if intensive mixing is provided in the entire volume of the 

ingots liquid phase of the ingot because of solid particles sedimentation. 
This roughly corresponds to the resonant regime of pulsations. The 

maximum rate of solidification front growth in the vertical direction 

was achieved, when the pipe was immersed in the melt at a level of 0.20–
0.30 of the filling height and an inner diameter of 10–15 mm. In this 

case, almost the entire volume of ingot liquid phase is involved in stir-
ring. With a greater pipe immersion, stirring of the melts upper vol-
umes is significantly reduced. Their involvement in movement mainly 

depends on the suction mode and the location of pipes lower section. 

4. EXPERIMENTAL RESULTS AND DISCUSSION 

Discussed results and their connection with the development of vibra-

 

Fig. 5. Macrostructure of experimental aluminium ingots (longitudinal tem-
plates). 
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tional and cavitation phenomena in melt were used in treatment of al-
uminium melt under conditions of magnetodynamic installation (MDI) 
using the combined treatment of the pinch effect and local rarefaction. 
The main condition for obtaining high-quality castings from alumini-
um alloys is the minimum degree of their contamination with hydro-
gen and oxide inclusions. In this case, the effect of current channel 
compression occurs under the action of a magnetic field, induced by 

the current itself. 
 In this work, to increase the intensity of the vibroimpulse force ac-
tion on a liquid metal in magnetodynamic installation, we used the 

phenomenon of a linear pinch effect, which always takes place in con-
ductors with electric current [23]. Its physical essence lies in the fact 

that parallel conductors, through which electric current flows in the 

same direction, attract. While filling the MDI channel, liquid metal 
can be conventionally represented as a large number of parallel con-
ductors that are attracted to each other. If the current density were the 

same over the entire cross section of the channel, then, at any point of 

this section, the force would be directed towards its geometric centre. 
 It should be specially noted that the pressure due to linear pinch ef-
fect is directed from the walls of the cylindrical channel with liquid 

metal to its axis, while the static pressure, on the contrary, acts on the 

walls. If the negative term of pressure exceeds the value of metal-
lostatic pressure, the liquid conductor is pinched and ruptures. The 

electric current, and, consequently, the forces caused by the linear 

pinch effect, disappear in a broken liquid metal coil. As a result, integ-
rity of coil is restored and the pressure again arises in the metal, 

caused by the pinch effect and then it breaks again. Thus, in aimed liq-
uid metals, a complex periodic process of rupture and recovery occurs, 
accompanied by the appearance of an electric arc [24], increase in tem-
perature and pressure pulsation. This effect is realized in closed air-
free channels, therefore, a low-pressure region is formed between the 

metal surface and the channel wall, into which gases dissolved in the 

melt can diffuse. 
 To provide treatment of liquid aluminium alloy, based on thermal 
and electromagnetic influence, a zone of complex action on a melt was 

created in the central branch of the W-shaped channel inside magneto-
dynamic installation (Fig. 6) [25]. At the same time, with the help of 

electromagnetic force, multiple circulations’ pumping of liquid metal 
through the low-pressure zone was provided with initiation in a freely 

flowing jet inside outlet of the throttling nozzle with effect formation. 
In this case, the conditions for breaking a determined diameter liquid-
metal conductor were provided due to passage of high density alternat-
ing electric current through the melt. 
 As a result, in this zone, the occurrence of electrodynamic oscilla-
tions and the cyclic occurrence of electric arc discharges were periodi-
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cally observed when a metal jet, which is a liquid metal conductor, 

breaks. Under the influence of electromagnetic forces, when the instal-
lation was switched on a suction mode, metal in a central branch of the 

channels pipeline was pushed out into the wall side and from them next 

into the crucible. In this case, the melt from the crucible enters back 

through the side holes in the metal wire, and then through the hole in 

the throttling nozzle flows into the central branch of W-shaped chan-
nel. 
 When choosing the value of electric current loads, we proceeded 

from the currents critical value in aluminium for initiating pinch ef-
fect, at which liquid metal conductor would be completely clamped up 

to its rupture. According to various data [26, 27], this parameter 

should be in a range 10–25 A/mm2. 
 It has been established that 10 mm diameter of nozzles hole corre-
sponded to the optimal modes of complex metal treatment process, 
since in this case a stable pinch effect was observed. It was accompa-
nied by a complete rupture of the metal jet and the occurrence of an arc 

discharge in a local zone, located below the throttling constriction 

(current density of 21 A/mm2), at a melt flow rate of 0.7–0.8 kg/s 

through the electromagnetic impact zone. In this case, mass of liquid 

metal that passed through the treatment zone for 15 minutes was of 

 

Fig. 6. Scheme of complex processing of aluminium melt in the MDI, when 

creating rarefaction in the local zone and initiating the pinch effect in a freely 

flowing metal jet: 1 is crucible, 2 is channel, 3 is inductors, 4 is electromag-
net, 5 is replaceable throttling nozzle made of potassium fluorophlogopite 

(throttle), 6 is metal transporting pipe, that holds nozzle, 7 is aluminium 

melt, 8 is local rarefaction zone, 9 is region of pinch effect occurrence, 10 is 

melt circulation direction. 
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600–700 kg (about 7–8 volumes of metal inside the installation). The 

use of a nozzle with a smaller diameter (5 mm) also made it possible to 

provide conditions for the stable occurrence of pinch effect and cyclic 

rupture of the liquid metal conductor with an arc discharge appears 

directly in the throttling hole (current density is of 80–85 A/mm2). 
However, the flow rate of the melt through a treatment zone was no 

more than 0.2–0.3 kg/s that corresponded to the pumping of only 3 

volumes of metal inside installation for 15 min. Increasing nozzle di-
ameter to 15 mm led to a decrease in the current density in the hole 

cross-section to 10–11 A/mm2
 and the disappearance of the conditions 

for development of the pinch effect with a break in the liquid metal 
conductor, both in the nozzle hole and in the zone located below the 

throttling constriction. In addition, due to an increase in a melts flow 

rate through the rarefaction zone to 0.9–1.0 kg/s, there was a partial 
resaturation of the metal with hydrogen and oxide inclusions.  
 At the same time, presence of two types of pressure oscillations was 

established: the frequency of oscillations of the first type is of 2.5–
3 Hz, the amplitude is of 12–14 kPa, and the oscillations frequency of 

the second type is of 100 Hz, and the amplitude is of 2–2.5 kPa. 
 Due to the voltage mismatch in the inductor coil windings, current 

flow through the liquid aluminium alloy was ensured and pinch effect 

appeared in the studied local area, as evidenced by a characteristic 

sound (dry crackling) that appeared with a time interval of 1.5–2.0 s, 
duration of 0.15–0.25 s and a frequency of 100 Hz. In this case, a regu-
larity, between oscillation packets alternation with a frequency of 

100 Hz (at the moment of break) and the time interval between the 

start of pinch effect was established [28, 29]. The amplitude of second 

type oscillations was of 2–2.5 kPa. 
 The periodic occurrence of pulse packets is explained by the alterna-
tion of jet rupture processes under the action of electromagnetic forces 

(during the pinch effect) and the subsequent closing of the electrical 
circuit, i.e., the periodic restoration of the metal flow from the throttle 

hole. 
 The study of oscillatory processes, occurred in the local zone, 
showed the presence of a force impulse effect on liquid metal passing 

through this zone. However, it should be noted that the occurrence of 

pinch effect also causes a local increase of temperature in this region 

due to the arc discharges when the metal jet breaks. 
 For providing metallographic studies and mechanical properties 

evaluations, longitudinal axial templates were cut from the obtained 

cylindrical aluminium alloy AК7 (A356) castings. It has been estab-
lished that microstructure of the initial metal (Fig. 7, a–c) corresponds 

to the typical structure of Al–Si hypoeutectic alloys (silumin) [30]: a 

dendritic structure and dotted precipitates up to 1 µm in size inside the 

grains are observed. Average value of the interaxial distance between 



896 O. M. SMIRNOV, Yu. P. SKOROBAGATKO, M. S. GORYUK et al. 

solid solution of aluminium dendrites is within 12.5 µm. The Si grains 

are fine and round shaped, they are deposited like intergranular eutec-
tic. Silicon accumulations along the grain boundaries may rise up to 

18–60 µm. 
 After 15 minutes of complex melt treatment in the mode of circula-
tion pumping through the zone of local rarefaction and initiation of 

pinch effect (Fig. 7, d–f), grains of Al-based solid solution were re-
fined to 7–10 µm. At the same time, Si accumulations located in the 

original metal decreased in size to 10–15 µm and were evenly distrib-
uted, but sharp corners remained. Secondary phase was formed from 

solid solution, consisting of dark grey inclusions uniformly distribut-
ed over the structure in an amount of 1.5%. The size of these inclu-
sions was from 16 to 30 microns, and their skeleton and cheese script-
like morphology may correspond to Al8Si6Mg3Fe phase. The results of 

continuous metal treatment for 30 min are shown in Fig. 7, g–i. As a 

result, the grain size of Al-based solid solution decreased to 5–8 µm. Si 
inclusions have become shorter and more compact. In addition, in the 

 

Fig. 7. Microstructure of AК7 (A356) aluminium alloy: the original alloy (a–
c), microstructure of the alloy after 15 minutes complex treatment (d–f), mi-
crostructure of the alloy after 30 minutes of complex treatment (g–i). 
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grains of matrix metal, 2–3% of large (less than 20 µm in size) dark 

secondary inclusions are observed. 
 Mechanical tests of metal samples showed that elongation index in-
creased up to 3–3.5 times to 2.4% after 15 minutes of treatment. At 

the same time, tensile strength increased 1.4–1.5 times: from 90 MPa 

to 125–130 MPa. 
 After melt treatment for 30 min, a decrease in elongation was noted 

that amounted to 1.4–1.6%, while maintaining the same level of ten-
sile strength. When treatment duration was 45 minutes, relative elon-
gation decreased to 1.2–1.4% while maintaining the tensile strength 

at the level of 125–130 MPa. 
 Metallographic investigations of experimental samples after me-
chanical tests showed that, due to prolonged treatment for more than 

20 minutes, non-metallic inclusions in the form of oxide films are 

clearly visible on the fractures. Such obstacles significantly reduced 

mechanical properties of the samples, so to preserve this; it is applica-
ble to filter aluminium during its continuous processing, or to protect 

the melt from contact with the atmosphere. 
 It has been established that the complex treatment of liquid alumin-
ium alloy by its repeated circulation through the zone of local rarefac-
tion ensured the removal of hydrogen dissolved in the melt from 0.6 to 

0.05 cm3/100 g of metal. An additional heat and electromagnetic force 

effect, due to the manifestation of the cavitation in connection with 

pinch effect, promotes the transition of iron from the Al3Fe phase to 

the Al8Si6Mg3Fe phase, which is located along solid solution grain 

boundaries in the form of light grey skeletal plates and contributes to 

the crushing of primary silicon clusters and the actual structure refin-
ing. 
 Meanwhile, holding metal after treatment for more than 20 min 

leads to decreasing modification effect, and the amount of hydrogen 

gradually (for 3–4 hours) returns to its original level. It has been es-
tablished that the ‘survivability’ of treatment-caused modifying effect 

is 20–30 min. Therefore, it is advisable to start it immediately before 

the stage of pouring metal into a mould. 

5. CONCLUSIONS 

When a vibrational effect is applied to a metal melt, certain conditions 

are created that cause the occurrence and development of cavitation 

phenomenon. It depends on the state of liquid, including its viscosity 

and the presence of solid or gaseous impurities in it, as well as on the 

pressure field in the cavitation zone. The forces, which cause for-
mation and collapse of cavities during vibrational cavitation, are con-
tinuous pressure fluctuations with certain amplitude. 
 Process of forming castings that solidify when applying a pulsating 
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effect with a frequency of 0.5–2.5 Hz is also accompanied by the mani-
festation of a cavitation effect with large number of small solid phase 

fragments formation in a melt at the beginning of the solidification 

process. Then most of these particles coarsen and gradually sediment. 
As a result, the macrostructure of the casting becomes refined. 
 The phenomenon of the linear pinch effect was used to increase the 

intensity of vibroimpulse action on the liquid metal in the magnetody-
namic installation. In this case, a complex periodic process of melt flow 

rupture and recovery occurs, accompanied by the electric arc, tempera-
ture increase and pressure pulsation. This effect is realized in closed 

airtight channels; therefore, between the metal surface and the chan-
nel wall, a low-pressure region is formed, into which dissolved gases 

may diffuse. 
 It has been established that in the secondary aluminium alloy AК7 

(A356) with a high iron content (Fe > 1%), after 15 minutes of its melt 

electrophysical treatment, hydrogen concentration decreases from 

0.6–0.3 cm3/100 g in original metal to 0.1–0.05 cm3/100 g after 

treatment. At the same time, the sizes of structural components, in-
cluding intermetallic compounds, decrease 2–3 times due to the dis-
persion of microheterogeneities. It is caused by pinch effect in combi-
nation with the created forced electromagnetic circulation of the alu-
minium melt with a flow rate of 0.7–0.8 kg/s through the zone of cyclic 

local increase in metal temperature (up to 3000 K) and pulsed force ac-
tion on it. 
 It is shown that the cyclic electrodynamic and thermal effects on the 

current-carrying aluminium melt leads to a microstructure refinement 

of secondary aluminium alloy, as well as to changes of composition and 

distribution of iron-containing phases. Such effect is reached because 

pinch effect is initiated in melt flow, as well as the provision of multi-
ple pumping alloy through the complex treatment zone. 
 It was determined, that after 15 minutes of complex treatment of 

secondary aluminium alloy AК7 (A356) in MDI (80 kg capacity for al-
uminium melt), the relative elongation of alloy increased 3 times from 

0.8% (original metal) to 2.4% (treated metal). Tensile strength after 

processing increased 1.5 times. For the used aluminium alloy of the 

Al–Si system and specific energy consumption of 0.07–0.08 kW/kg, 
the mass flow rate of the melt through the treatment zone is 0.8 kg/s; 

the optimal treatment time is 15 minutes. 

 This contribution was created under the support of project 

0118U006153. 
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Зміцнення алюмінійових стопів Цирконієм 

Д. В. Іванченко, Д. С. Леонов∗  

Національний технічний університет України  
 «Київський політехнічний інститут імені Ігоря Сікорського»,  
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 03056 Київ, Україна 
∗Технічний центр НАН України,  
 вул. Покровська, 13,  
 04070 Київ, Україна 

В роботі детально розглянуто основні аспекти зміцнення алюмінійових 

стопів Цирконієм. Встановлено, що підвищення механічних властивос-
тей алюмінійових стопів Цирконієм відбувається не тільки завдяки по-
дрібненню зерен розчину основного леґувального елементу у алюмінії, 

але і рафінувальній дії Цирконію, яка полягає в очищені алюмінійових 

стопів від Гідроґену. Окрім того, змінення алюмінійових стопів Цирконі-
єм досягається запобіганням появі небажаних крихких фаз, наприклад, 

Mg2Al3, Mg5Al8 у стопах системи Al–Mg, що досягається введенням Цир-
конію. 

Ключові слова: алюмінійові стопи, Цирконій, зміцнювач, модифіку-
вання, леґування, рафінування. 

The main aspects of strengthening aluminium alloys with zirconium are con-
sidered in detail in this work. As established, the improvement of the me-
chanical properties of aluminium alloys with zirconium occurs not only due 

to the grinding of the grains of the solution of the main alloying component 
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in aluminium, but also by the refining effect of zirconium that is purifying 

the aluminium alloys from hydrogen. In addition, the strengthening of alu-
minium alloys with zirconium is achieved by preventing the appearance of 

undesirable brittle phases, for example, Mg2Al3, Mg5Al8, in alloys of the Al–
Mg system that is achieved by the injection of zirconium. 

Key words: aluminium alloys, zirconium, reinforcing agent, modification, 

alloying, refining. 

(Отримано 5 квітня 2023 р.; остаточн. варіянт — 13 квітня 2023 р.) 
  

1. ВСТУП 

Найбільш дієвим способом поліпшення механічних властивостей 

алюмінійових стопів систем Al–Mg, Al–Cu та багатокомпонентних 

систем на їхній основі є модифікування та леґування. Ефективним 

зміцнювачем алюмінійових стопів, співставним зі Скандієм, Тита-
ном і ліґатурою Титан–Бор, є Цирконій. Проте відомо [1], що ефек-
тивність Цирконію у якості зміцнювача за введення його у склад 

вищевказаних алюмінійових стопів є різною. Важливою є і послі-
довність введення Цирконію у розтопи алюмінійових стопів. З ме-
тою уникнення утворення силіцидів у стопах системи Al–Si Цирко-
ній слід вводити у розтоп на основі алюмінію перед введенням Си-
ліцію. Нез’ясованим також залишається питання: в наслідок чого 

здійснюється найбільший ефект зміцнення? У теперішній час є де-
кілька пояснень різної ефективности Цирконію як зміцнювача 

алюмінійових стопів. Чи відбувається зміцнення алюмінійових 

стопів Цирконієм, насамперед, завдяки його дії у якості зародкоут-
ворювального модифікатора чи може зміцнення відбувається за йо-
го використання у якості леґувального елементу алюмінійових сто-
пів, а, можливо, Цирконій як гідридоутворювальний елемент може 

справляти рафінувальну дію на алюмінійові стопи та таким чином 

зміцнювати їх? Всі ці питання вимагають узагальнення того, що 

відбувається за введення Цирконію у алюмінійові стопи та вказу-
ють на те, що зміцнення алюмінійових стопів Цирконієм є склад-
ним, багатоплановим процесом. Метою роботи є узагальнення су-
часних уявлень про зміцнення алюмінійових стопів Цирконієм. 

2. ЗМІЦНЕННЯ АЛЮМІНІЙОВИХ СТОПІВ ЦИРКОНІЄМ 

Вважається, що зміцнювальна дія Цирконію ґрунтується на утво-
ренні за перитектичної реакції інтерметалідної сполуки Al3Zr через 

охолодження розтопу, яка має параметри ґратниці a = 0,407 нм, 
c = 1,732 нм, що наближаються до параметрів ґратниці алюмінію 

а = b = c = 0,405 нм [2]. Однак в результаті перитектичного перетво-
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рення в системі Al–Zr утворюється недостатня кількість первинних 

інтерметалідів для максимального подрібнення зерна. Перитекти-
чна реакція є тільки засобом утворення (за певних умов кристалі-
зації стопу) в розтопі додаткової кількости дрібних частинок пер-
винних інтерметалідів Al3Zr. 
 Кількість частинок інтерметалідів, що виникають у процесі пе-
ритектичної реакції є прямо пропорційною температурному інтер-
валу між температурою перитектичного перетворення та темпера-
турою топлення алюмінію або розчину на його основі; тому можна 

прийняти за порівняльний критерій ріжницю між цими темпера-
турами — ∆t. Величину ∆t для деяких подвійних систем алюмінію з 

тяжкотопкими металами представлено у табл. 1. 
 Проте сполука Al3Zr у стабільному стані, одержана в результаті 
кристалізації розтопу, не обов’язково виступає у якості зародка, 
оскільки не має повністю когерентного зв’язку з матрицею стопу, а 

до того ж кількість таких частинок стабільної фази Al3Zr є недоста-
тньою. Утворення ж сполуки Al3Zr у метастабільному стані з кубіч-
ною ґратницею (а = b = c = 0,407 нм) пов’язане з наявністю у розтопі 
леґувальних компонентів, насамперед, Силіцію [3], і відбувається в 

результаті термічного оброблення. Таким чином, завданням техно-
лога є одержання у стопі, що закристалізувався, пересиченого роз-
чину Цирконію з наступним його розпадом під час термічного обро-
блення й утворенням центрів кристалізації Al3Zr кубічної форми. 
На таких центрах відбувається рекристалізація стопу, яка, у свою 

чергу, супроводжується подрібненням зерен. 
 Відомо [4], що у ліґатурі, яка використовується для модифіку-
вання алюмінійових стопів, майже весь Цирконій є зв’язаним у 

сполуку Al3Zr, яка міститься у вигляді «голок» окремої фази, з тем-
пературою топлення у 1577С. Цирконій, який знаходиться у цій 

фазі, не є модифікатором зародкоутворювальної дії за кристалізації 
розтопу. Тому актуальним є введення Цирконію у складі комплекс-
ного флюсу, який забезпечує у результаті хемічних реакцій [5] вве-
дення Цирконію в розтоп в атомарному стані, що сприяє активному 

утворенню великої кількости дисперсних кристалів інтерметалідів, 

ТАБЛИЦЯ 1. Величина ріжниці між перитектичною температурою у сис-
темах Al–Ti, Al–Ta, Al–Nb, Al–Zr, Al–V, Al–Cr і температурою топлення 

чистого алюмінію [1]. 

TABLE 1. The difference between the peritectic temperature in the Al–Ti, 
Al–Ta, Al–Nb, Al–Zr, Al–V, Al–Cr systems and the melting temperature of 

pure aluminium [1]. 

Стоп Al–Ti Al–Ta Al–Nb Al–Zr Al–V Al–Cr 

∆t, C 4,8 7,8 4,8 0,3 1,7 1,0 
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які теоретично можуть утворити у багато разів більше зародків 

центрів кристалізації, ніж за введення Цирконію із ліґатур. 
 На відміну від вищевказаного ряд учених [6] дають інше пояс-
нення процесу зміцнення алюмінійових стопів Цирконієм. Так, 
М. В. Мальцевим і Е. А. Зарумом було проведено дослідження, сут-
ність яких полягає у додаванні Zr із ліґатури Al–Zr в алюмінійо-
вомаґнійові стопи (до 10% Mg). Встановлено, що в присутності Ци-
рконію дендрити алюмінію мали більш тонку будову з подрібненою 

фазою β (Mg5Al8); причому Цирконій був розташований в основному 

на межах зерен у складі сполуки, близької за хемічним складом до 

Al3Zr. Показано, що Цирконій концентрується поблизу поверхні 
дендриту й утворює перешкоду для підведення атомів рідини та за-
побігає процесу утворення крихкої фази β (Mg5Al8). Для перевірки 

цієї гіпотези було проведено дослідження введення Цирконію у 

стоп системи Al–Mg–Si у складі комплексного флюсу. Встановлено, 
що процес зміцнення зводився не тільки до незначного подрібнення 

зерен розчину Манґану та Силіцію в алюмінії під час кристалізації 
розтопу, але і до запобігання утворенню крихкої фази Mg5Al8, зосе-
редженої по межах зерен, шляхом заміщення у цій хемічній сполу-
ці атомів Манґану атомами Цирконію (рис. 1). 
 Хемічний склад структурних складових наведено у табл. 2–4. 
 Інший механізм ґрунтується на зміцненні завдяки рафінуванню 

розчину основного леґувального елементу того чи іншого алюміні-

 

Рис. 1. Структура зразка алюмінійовомаґнійового ливарного стопу систе-
ми Al–Mg–Si (темна складова на межах зерен — Mg2Si, світла складова — 

включення, що мають у своєму складі Mg, Al, Zr). 

Fig. 1. The structure of a sample of an aluminium–magnesium cast alloy of 

the Al–Mg–Si system (the dark component at the boundaries of Mg2Si grains, 
the light component—inclusions containing Mg, Al, Zr). 



 ЗМІЦНЕННЯ АЛЮМІНІЙОВИХ СТОПІВ ЦИРКОНІЄМ 905 

йового стопу. 
 Відомо [7, 8], що під час кристалізації алюмінійовокремнійової 
евтектики відбувається інтенсивне виділення Гідроґену з α-фази. 
Він блокує зростання зародків не тільки алюмінійової, але і крем-

ТАБЛИЦЯ 2. Хемічний склад частинки № 1. 

TABLE 2. Chemical composition of particle No. 1. 

Елемент Інтенсивність Вміст, % 

MgK 4882 8,89 

AlK 28587 72,53 

SiK 382 0,53 

ZrL 2557 18,05 

Sum  100,00 

ТАБЛИЦЯ 3. Хемічний склад частинки № 2. 

TABLE 3. Chemical composition of particle No. 2. 

Елемент Інтенсивність Вміст, % 

MgK 5962 8,96 

AlK 35354 74,46 

SiK 502 0,66 

ZrL 2458 15,92 

Sum  100,00 

ТАБЛИЦЯ 4. Розчин стопу системи Al–Mg–Si. 

TABLE 4. Al–Mg–Si system alloy solution. 

Елемент Інтенсивність Вміст, % 

MgK 4148 4,16 

AlK 66203 95,10 

SiK 544 0,74 

ZrL −69 0,00 

Sum  100,00 
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нійової фаз, що приводить до кристалізації значних за розмірами 

кристалів α-фази й евтектики за затвердіння силуміну. Тому для 

модифікування їх необхідні активні високотемпературні гідридо-
утворювальні елементи-модифікатори, які могли б усунути газое-
втектичну блокаду зростаючих зародків α-фази. Цими модифікато-
рами служать: Ti, Zr, Sr, Sb, Na. Головна їхня роль — зв’язувати 

молекулярний водень, який виділяється з α-фази в гідриди. Це 

сприяє утворенню та розвитку зародків алюмінійової фази й евтек-
тики, що приводить до модифікування їх під час затвердіння силу-
мінів. Для підтвердження цієї тези було проведено дослідження на 

вміст Гідроґену в алюмінійових стопах системи Al–Mg–Si, а саме, 
АМг11 та АМг5К, модифікованих сумішшю, що містить фторид 

Цирконію (рис. 2). 
 З діяграми, представленої на рис. 2, видно, що зі збільшенням 

вмісту фториду Цирконію, який вводиться до розтопу, вміст Гідро-
ґену, розчиненого у вказаних стопах, зменшується, що побічно під-
тверджує запропонований механізм зміцнення силумінів. Тому 

слід вважати, що зміцнення алюмінійових стопів у цьому випадку 

буде визначатися рафінуванням зростаючих центрів кристалізації 
α-фази від розчиненого у розтопі Гідроґену. 

 

Рис. 2. Вміст Гідроґену в алюмінійовомаґнійових стопах АМг11 і АМг5К, 
зміцнених Цирконієм із суміші, що містить фторид Цирконію. 

Fig. 2. Hydrogen content in aluminium–magnesium alloys ‘АМг11’ and 

‘АМг5К’ strengthened with zirconium from a mixture containing zirconium 

fluoride. 
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3. ВИСНОВОК 

Встановлено, що зміцнення алюмінійових стопів Цирконієм є бага-
топлановим, складним процесом, де Цирконій виступає подрібню-
вачем як первинних фаз за кристалізації, так і вторинних, одержа-
них в результаті термічного оброблення. Показано, що зміцнюва-
льна дія Цирконію ґрунтується не тільки на подрібненні зерен, але 

й на запобіганні появі небажаних крихких фаз, наприклад, Mg5Al8, 

у стопах системи Al–Mg та рафінуванню основного розчину алюмі-
нійових стопів від Гідроґену. 
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Досліджено механічні характеристики, фазовий склад, залишкові макро-
скопічні напруження та топографію поверхні стопу Co–Cr–Mo–W, виго-
товленого 3D-друком за допомогою селективного лазерного топлення по-
рошку та модифікованого ультразвуковим ударним обробленням (УЗУО) 

в інертному середовищі. Встановлено взаємозалежність між механічними 

властивостями модифікованих поверхневих шарів і їхнім структурно-
фазовим станом після впливу УЗУО різної тривалости (20–60 с). Макси-
мальний ефект зміцнення поверхневого шару стопу Co–Cr–Mo–W (у 1,5 

рази) досягається після УЗУО впродовж 30 с і зумовлений формуванням 

стискальних напружень першого роду (−510 МПа, що у ≅ 5,5 разів вище 

порівняно з вихідним станом), зменшенням розмірів кристалітів ε- 

(80 нм) і γ- (≅ 140 нм) фаз, а також збільшенням вмісту ε-фази від 5% до 

95% за рахунок мартенситного перетворення. Шорсткість модифікованої 
поверхні після оптимального режиму УЗУО (30 с) має параметри, які 
практично не відрізняються від вихідного полірованого стану 

(Ra = 2,66 мкм і Rz = 0,52 мкм). Підвищення мікротвердости та зносостій-
кости поверхневих шарів доводить можливість застосування УЗУО і в 

якості ефективного методу локального (поверхневого) пост-оброблення 

медичних виробів із 3D-друкованого стопу Co–Cr–Mo–W. 

Ключові слова: 3D-друк, селективне лазерне топлення, ультразвукове 

ударне оброблення, структурно-фазовий склад, механічні властивості, 

зносостійкість, ортопедія. 

The mechanical characteristics, phase composition, residual macroscopic 

stresses, and surface topography of the Co–Cr–Mo–W alloy manufactured by 

3D printing using laser bed-powder fusion and modified by ultrasonic impact 

treatment (UIT) in an inert environment are studied. The interrelation be-
tween the mechanical properties of the modified surface layers and their 

structural and phase state after UIT of different durations (20–60 s) is estab-
lished. The maximum hardening of the surface layer of the Co–Cr–Mo–W 

alloy (by 1.5 times) is achieved after UIT for 30 s and is caused by the for-
mation of compressive stresses of the first kind (−510 MPa, which is ≅ 5.5 

times higher as compared to the initial state), a decrease in the crystallite siz-
es of the ε- (80 nm) and γ- (≅ 140 nm) phases, as well as an increase in the con-
tent of the ε-phase from 5% to 95% due to the martensitic transformation. 

The roughness of the modified surface after the optimal UIT regime (30 s) 
has parameters that practically do not differ from the initial polished state 

(Ra = 2.66 µm and Rz = 0.52 µm). The increase in microhardness and wear re-
sistance of the surface layers proves the possibility of using UIT as an effec-
tive method for local (surface) post-treatment of medical products made of 

3D-printed Co–Cr–Mo–W alloy. 

Key words: 3D printing, selective laser melting, ultrasonic impact treat-
ment, structural-phase composition, mechanical properties, wear resistance, 

orthopaedics. 
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1. ВСТУП 

Стопи системи Co–Cr–Mo є сучасними металевими біоматеріялами, 
які в даний час ефективно використовуються в ортопедичній стома-
тології та для протезування опорно-рухової системи на рівні з тита-
новими стопами [1, 2]. 
 Для Co–Cr–Mo-стопів характерне оптимальне поєднання функ-
ціональних властивостей, таких як в’язкість до руйнування, міц-
ність і біосумісність. Завдяки високій корозійній і зносостійкості їх 

широко використовують у якості матеріялів для частково знімних 

протезів, незнімних зубопротезів, а також для штучних протезів 

тазостегнових суглобів [3–7]. 
 Стосовно стопів Co–Cr–Mo–W, то на сьогодні вже накопичено по-
зитивний досвід використання їх для одержання зразків коронар-
них стентів у вигляді тонкостінних трубок з товщиною стінки у 

0,11–0,16 мм і зовнішнім діяметром у 1,4–2,8 мм [8]. Завдяки ви-
соким механічним властивостям цих стопів вдається забезпечити 

необхідну радіяльну цупкість конструкції стентів навіть за малих 

значень діяметра та товщини.  
 Властивості стопів Co–Cr–Mo–W забезпечуються твердорозчин-
ним і дисперсійним зміцненнями за рахунок утворення карбідів 

M23C6. Тип, розмір та об’ємна частка карбідів залежать від умов 

твердіння, а також від хемічного складу. Згідно з бінарною фазовою 

діяграмою системи Co–Cr, Хром має високу розчинність у твердому 

кобальті; ці елементи утворюють тверді розчини з високим вмістом 

Co: фазу γ-Co з кристалічною структурою ГЦК та фазу ε-Co з крис-
талічною структурою ГЩП. Фаза ε-Co твердіша, ніж фаза γ-Co, і по-
ліпшує механічні властивості. Утворення ε-фази відбувається за 

мартенситним механізмом. Повідомляється, що наявність W у 

складі стопу стабілізує ε-фазу в матриці. 
 Незважаючи на високі механічні властивості таких стопів, каті-
они Co та Cr, які потрапляють у кров, стають шкідливими для паці-
єнтів [9]. Тому зазвичай необхідне оброблення поверхні для форму-
вання пасивної оксидної плівки та забезпечення поверхневого 

бар’єра, що обмежує корозію цих стопів [10, 11]. 
 Традиційно для виготовлення зубних протезів зі стопів на основі 
кобальту використовуються процеси литва та гарячого кування. 
Але деталі із складною геометрією форми, що виготовляються лит-
вом, мають недостатньо високу міцність. Міцність деталів, одержа-
них пластичною деформацією, може бути набагато вищою; однак 

шляхом кування важко одержати деталі складної геометричної фо-
рми. Ці методи достатньо складно застосовувати для виготовлення 
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стоматологічних та ортопедичних виробів зі стопів на основі Co–Cr, 
які важче піддаються литву, ніж коштовні стопи, через вищу тем-
пературу топлення (1623–1723 К). Крім того, подальше оброблення 

ускладнюється через їхню твердість і схильність до спотворень під 

час затвердіння [12, 13]. 
 Щоб уникнути проблем, які виникають у процесі литва та штам-
пування, на даний момент застосовуються технології адитивного 

виробництва (3D-друк) як новий більш ефективний спосіб для ви-
готовлення стоматологічних виробів, серед яких можна виділити 

3D-технологію селективного лазерного топлення (СЛТ, SLM) поро-
шку. 
 Останні публікації [14–18] свідчать, що 3D-друк забезпечує ефе-
ктивну та швидку техніку цифрового проєктування та виготовлен-
ня біосумісних металевих каркасів для складних зубних протезів із 

поліпшеними фізичними та хемічними властивостями, такими як 

міцність, довговічність і стійкість до корозії. Протези, виготовлені 
зі стопів Co–Cr за допомогою СЛТ, мають ліпшу стійкість до корозії 
та вищу міцність порівняно з протезами, виготовленими за допомо-
гою традиційних методів. Це пояснюється тим, що, на відміну від 

традиційних методів, СЛТ зумовлює формування більш досконалої 
мікроструктури, яка додатково поліпшує функціональні властиво-
сті виробів. Повне локальне топлення та швидка кристалізація та-
кож уможливлюють мінімізувати залишкові дефекти та порис-
тість. В результаті процес СЛТ веде до одержання щільного матері-
ялу з однорідною дрібнозернистою мікроструктурою [14, 18]; вплив 

карбідів на твердість СЛТ-виробів незначний порівняно із литими 

зразками, оскільки за високошвидкісних процесів виготовлення 

зразків кількість карбідів надзвичайно мала. 
 До проблем, які гальмують розвиток і широке застосування дета-
лів, одержаних за технологією 3D-друку, та вимагають подальших 

експериментальних досліджень, належать такі: анізотропія мікро-
структури та механічних властивостей; макродефекти, у тому числі 
дефекти неповного стоплення, пори, шорсткість поверхні та висо-
кий рівень залишкових напружень розтягу. Ці дефекти значною 

мірою понижують втомну довговічність металевих 3D-виробів. В 

даний час залишкові дефекти та напруження в основному усува-
ються подальшим термічним обробленням і механічною деформа-
цією, що уможливлює поліпшити комплекс механічних властивос-
тей (межу плинности, міцність на розтяг, пластичність і довговіч-
ність). 
 Одним з ефективних сучасних способів модифікування поверхні, 
усунення поверхневих макродефектів і залишкової поруватости, 
пониження рівня залишкових напружень розтягу та поліпшення 

корозійних властивостей широкого кола матеріялів вважається та-
кий метод інтенсивної пластичної деформації як ультразвукове 
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ударне оброблення (УЗУО) поверхні виробів [19–21]. УЗУО дає змо-
гу змінювати дислокаційну структуру матеріялу, підвищувати гус-
тину дислокацій, подрібнювати зерна та субзерна до нанорозмірів, 
збільшувати кути дезорієнтації дислокаційних фраґментів, ефек-
тивно впливати на механічні властивості стопів [22]. Ультразвукове 

деформування значно меншою мірою змінює властивості всього 

об’єму оброблюваного матеріялу. Але багато експлуатаційних влас-
тивостей металевих матеріялів залежать від структури та властиво-
стей саме поверхні, які визначають довговічність матеріялів до їх 

руйнування. Тому застосування методів поверхневої інтенсивної 
пластичної деформації (ІПД) зазвичай достатньо для подрібнення 

зерен і, отже, для збільшення несної здатности конструкційних ма-
теріялів. 
 Вперше модифікування структури литого стопу Co–28Cr–6Mo і 
поліморфні перетворення під дією УЗУО тривалістю у 30–120 с дос-
ліджено в [23]. Показано можливість істотного підвищення мікрот-
вердости та корозійних властивостей, пов’язаного із структурними 

чинниками. Детально обговорюється мартенситне γ→ε-фазове пере-
творення, індуковане інтенсивною пластичною деформацією, та рі-
зні механізми такої деформації стопу Co–Cr–Mo внаслідок УЗУО. В 

роботі [24] показано, що УЗУО тривалістю у 30 с сприяє збільшен-
ню об’ємної частки мартенситної ГЩП ε-фази удвічі, підвищенню 

поверхневої мікротвердости на 30% і поліпшенню корозійної стій-
кости в розчині штучної слини порівняно з відшліфованим стопом. 
 Метою даної роботи є дослідження впливу ультразвукового удар-
ного оброблення на зміни структурно-фазового складу та механіч-
них властивостей стоматологічного стопу Co–Cr–Mo–W, виготов-
леного 3D-друком за технологією селективного лазерного топлен-
ня. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Зразки стопу Co–Cr–Mo–W (табл. 1) у вигляді монолітного кубу ро-
змірами 1×1×1 см і густиною у 8,4 г/см3

 одержано за технологією 

СЛТ на 3D-принтері Alfa-150D компанії ТОВ «АЛТ України». 
Принципова схема 3D-друку та технічні характеристики викорис-
таного 3D-принтера наведено в [25]. Як вихідний матеріял викори-
стовувався сферичний порошок стопу Co–Cr–Mo–W з розмірами 

частинок у діяпазоні 15–45 мкм. Пристрій Alfa-150D з розмірами 

робочого поля 150×150×180 мм був оснащений волоконним ітербі-
йовим лазером з повітряним охолодженням і номінальною потуж-
ністю у 200 Вт; діяметер лазерного променя ≅ 45 мкм, а довжина 

хвилі — 1070 ± 2 нм. Параметри, використані для виготовлення 

зразків: швидкість сканування — 500 мм/с, товщина шару — 

25 мкм, а віддаль штрихування — 150 мкм. Після виготовлення від 
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зразка відрізали пластину товщиною у 2 мм перпендикулярно до осі 
z, як показано на рис. 1, і надалі проводили УЗУО верхньої площи-
ни xy безпосередньо після 3D-друку. 
 Ультразвукове ударне оброблення проводилося в інертному сере-
довищі газу арґону з частотою ультразвукового перетворювача у 

21 кГц і амплітудою у 20 мкм за методикою [26, 27]. 
 Використовувався ультразвуковий ґенератор потужністю у 

0,3 кВт із частотою у 21,7 кГц, підключений до ультразвукового 

приладу, та низькочастотний ґенератор, що забезпечував зворот-
ньо-поступний рух утримувача зразка із низькою частотою (15 Гц). 
За цієї схеми навантаження поверхня зразка піддавалася повторю-
ваним ковзним ударам бойком, розташованим у спеціяльній удар-
ній головці між ним і ультразвуковим ґенератором. Індукована ча-
стота ударів становила ≅ 3 кГц. У цьому дослідженні нормальна та 

 

Рис. 1. Схема 3D-зразка, що оброблювався УЗУО. 

Fig. 1. Scheme of a 3D sample processed by UIT. 

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад зразків Co–Cr–Mo–W, одержаних за техно-
логією СЛТ. 

TABLE 1. Chemical composition of Co–Cr–Mo–W samples obtained by SLM 

technology. 

Вміст, % ваг. 

Co Cr Mo W C Si Fe Ni Cd Al 

Основа 27,32 6,18 5,28 ≤ 0,1 0,5–1,5 ≤ 1 ≤ 0,1 ≤ 0,02 ≤ 0,1 
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поперечна складові навантаження підтримувалися рівними шляхом 

вибору відповідних частот і амплітуди ультразвукового приладу та 

тримача зразка (швидкість руху бойків була близько 3 м/с). Таким 

чином, оброблюваний зразок піддавався різноспрямованим ковзним 

ударам, які викликають найбільшу деформацію у самому верхньому 

поверхневому шарі. Тривалість оброблення змінювалася від 20 с до 

60 с і обиралася з урахуванням результатів, одержаних в [23, 24]. 
 Ступінь ефективної деформації e  оцінювали за зміною геомет-
ричних розмірів зразків, а величину деформаційного розігрівання 

∆Т визначали із врахуванням фізичних властивостей (тепломіст-
кість, теплопровідність, густина) оброблюваного матеріялу [27, 28]: 

 e = ε − ε + ε − ε + ε − ε2 2 2 1/2
1 2 2 3 3 1

2
(( ) ( ) ( ) )

3
, (1) 

де ε1 = (h0 − hP)/h0, ε2 = (d02 − dP2)/d02 і ε3 = (d03 − dP3)/d03 — основні де-
формації, h0 і d0 — вихідні розміри зразка, hP і dP — розміри зразка 

після оброблення, 

 D

V V V

A
T ed

c m c m

η η
∆ = = σ ε

ρ ρ ∫∫∫ 0,2 , (2) 

де АD — робота деформації, Hµ — мікротвердість, яка приблизно 

складає потрійну межу плинности (Hµ ≈ 3σ0,2), cV = 450 Дж/(кг⋅К) — 

питома тепломісткість деформованого матеріялу, ρ = 8,4 г/см3
 — 

його густина, m — маса, η ≈ 0,9 коефіцієнт, який враховує частку 

роботи деформації, що перетворюється на тепло [29]. 
 Вимірювання мікротвердости поверхні та за товщиною модифі-
кованого шару проводилося за допомогою приладу ПМТ-3М із на-
вантаженням у 100 г та 50 г відповідно. 
 За величиною мікротвердости Hµ з урахуванням табличних зна-
чень Пуассонова коефіцієнта (ν = 0,31) та модуля Юнґа 

(E = 210 МПа) розраховано межу плинности σ0,2 (3) [30], характери-
стику пластичности за Ю. В. Мільманом δН (4), межу міцности σS (5) 
[31, 32], пружню деформацію εe (6) та пластичну деформацію εp (8) 
[33]: 

 Hµ ≈ σ0,20,33 (ГПа) , (3) 

 H H Eµδ = − − ν − ν21 14,3(1 2 ) / , (4) 

 
E

Hµ

  
σ = +   + νσ  

S
0,2

3
/ 0,28 0,6ln

4
, (5) 

 H Eµε = − − ν − ν2
e 1,08(1 2 ) / . (6) 

 Для Віккерсова індентора кут при вершині піраміди становить 
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γ1 = 68° (HM — твердість за Мейєром); тому пластична деформація 

εp за даними індентування становитиме 

 H HMµ = γ1sin , (7) 

 HM Eε = − + γ − 2 1/2
p 1ln(1 (ctg 1,77 / ) ) . (8) 

 Дослідження мікроструктури проведено за допомогою металог-
рафічного тринокулярного мікроскопа iScope IS.1053-PLMi зі збі-
льшенням у ×200 та ×500 крат. Для цього поліровані зразки стопу 

Co–Cr–Mo піддавали електролітичному щавленню в спиртовому 

розчині 15% H2SO4, 5% HNO3, 2% HCl. Щавлення проводили за на-
пруги у 9 В і сили струму у 350 мА впродовж 10–15 с. 
 Для рентґеноструктурних досліджень використано дифрактоме-
тер Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα): інтервал кутів 2θ = 20°–
100°, крок реєстрації — 0,04°, час витримки в точці — 2 с. Для ана-
лізи одержаних рентґенівських спектрів, розрахунку розміру обла-
стей когерентного розсіяння (ОКР), ступеня деформації кристаліч-
ної ґратниці (ε) та кількісної фазової аналізи використано програм-
не забезпечення PDXL, міжнародну базу даних дифракції ICDD 

(PDF-2) та відкриту базу кристалографічних даних COD. Усі 
рентґеноструктурні дослідження проводилися для поверхневої 
площини xy безпосередньо після 3D-друку зразків і після УЗУО цієї 
ж самої поверхні за різними режимами. 
 Кількісний вміст ε- і γ-фаз в досліджуваних зразках визначено за 

формулою Saude та Gillaud [34]: 

 
I

V
I Iε = − ×

+

ОЦК
(200)

ОЦК ГЩП
(200) (101)

1 100
0,45

. (9) 

 Визначення величини напружень першого роду проведено мето-
дом sin2ψ за методом side-inclination. Величину залишкових макро-
скопічних напружень у ε-фазі після УЗУО проведено за зміною ку-
тового положення дифракційного максимуму (103) для значень ку-
тів ψ = 0°, −10°, −20°, −30°, −40°, а у вихідному стані (через малий 

об’ємний вміст ε-фази) — дифракційного максимуму (102) та зна-
чень кутів ψ = 0°, −5°, −10°, −20°, −30°. Величину залишкових мак-
роскопічних напружень в γ-фазі проведено за зміною кутового по-
ложення дифракційного максимуму (200) для значень кутів ψ = 0°, 
−5°, −10°, −20°, −30°. 
 Обробку одержаних спектрів проведено з використанням про-
грамного забезпечення Rigaku Residual Stress Analysis. 
 Порівняльна оцінка трибологічних властивостей зразків у вихід-
ному стані та після УЗУО проводилася на універсальному 

мікро/нанотвердомірі «Micron-Gamma» [35, 36] методом статичної 
склерометрії конічним діямантовим індентором, що має радіюс за-
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округлення у 50 мкм; швидкість переміщення моторизованого пре-
дметного столу складала 20 мкм/с. Під час склерометричних ви-
пробувань нормальне навантаження на індентор зростало зі швид-
кістю у 500 мН/с до максимального значення у 500 мН, за якого 

формувалася подряпина на поверхні досліджуваних зразків дов-
жиною у 190 мкм, з розвантаженням на фінальній стадії зі швидкі-
стю у 500 мН/с.  
 Визначення параметрів відновленої глибини подряпин, сформо-
ваних на поверхні зразків після проведення склерометричних ви-
пробувань, реалізовано наступним чином: реєстрація вихідної про-
філограми ділянки поверхні до нанесення подряпини з нормальним 

навантаженням на індентор у 0,5 мН (pre-scan), нанесення подря-
пини з максимальним нормальним навантаженням на індентор у 

500 мН (scratching), реєстрація профілограми сформованої подря-
пини з нормальним навантаженням на індентор у 0,5 мН (post-
scan), визначення глибини профілю сформованої подряпини шля-
хом віднімання зареєстрованої глибини профілю сформованої пове-
рхні від вихідного значення. 
 Оцінка впливу тривалости УЗУО на мікрогеометричні параметри 

рельєфу поверхні зразків здійснювалася з використанням інтерфе-
ренційного профілометра «Micron-beta». Прилад був спроєктова-
ний за Майкельсоновою схемою, а принцип його роботи ґрунтуєть-
ся на інтерферометрії білого світла. Профілометер «Micron-beta» 

уможливлює реєструвати рельєф поверхні та визначати параметри 

шорсткости безконтактним методом. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Як було показано раніше авторами [37, 38], стопи на основі Co–Cr, 
що одержуються за технологією СЛТ, на відміну від ливарних сто-
пів, мають тонку комірчасту мікроструктуру внаслідок істотних 

ґрадієнтів температури в процесі топлення та подальшого швидко-
го охолодження під час 3D-друку. В результаті формується щіль-
ний матеріял з однорідною дрібнозернистою мікроструктурою та 

мінімальною кількістю дефектів і пор. 
 Рівноважна структура стопів Co–Cr–Mo–W містить дві основні 
фази: ε-фазу з ГЩП-ґратницею та γ-фазу з ГЦК-ґратницею. Відпо-
відно до фазової діяграми, ε-фаза є більш стабільною за кімнатної 
температури, але, як показано в роботах [14, 38], перетворення 

ГЦК- у ГЩП-ґратницю мало коли відбувається за нормальних умов 

охолодження. Це перетворення може бути викликано загартуван-
ням від температур, що відповідають області стабільности ГЦК-
фази, шляхом старіння за температур у інтервалі 650–950°C або за-
вдяки пластичній деформації [39, 40]. 
 На рисунку 2 представлено морфологію поверхні стопу Co–Cr–
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Mo–W, одержаного за технологією СЛТ, у вихідному стані. 
 Для вихідних зразків на горизонтальній поверхні (площина xy) 
(рис. 2, а, б) та бічних гранях (площина xz) (рис. 2, в, г) спостеріга-
ється типова для СЛТ неоднорідна мікроструктура з окремими 

сеґментами [18]. У площині xz сформовано мережу басейнів розто-
пу, які перекриваються. Спостережувана хвиляста морфологія за 

типом «риб’ячої луски» (fish-scale) [14] пов’язана із послідовним 

твердінням крапельних басейнів розтопу, що виникають під час 

процесу лазерного розтоплення порошку. На відміну від цього, у 

площині xy формуються доріжки розтопу напівциліндричної фор-
ми, що зумовлено процесом сканування лазерного променя поверх-
нею шару порошку [18]. 
 Ультразвукове ударне оброблення в інертному середовищі засто-
совувалося для зміцнення поверхні стопу Co–Cr–Mo–W в площині 
xy безпосередньо після 3D-друку. На рисунку 3, а наведено залеж-
ність зміни мікротвердости поверхні залежно від тривалости УЗУО. 
У вихідному стані мікротвердість становить ≅ 3,73 ГПа (наванта-
ження — у 100 г); зі збільшенням тривалости оброблення величина 

мікротвердости зростає та сягає максимального значення у 

5,43 ГПа після 30 с УЗУО. Тобто ефект зміцнення становить ≅ 1,6 

разів. Подальше збільшення тривалости оброблення до 60 с зумов-

 

Рис. 2. Морфологія поверхні зразків стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному ста-
ні: горизонтальна поверхня (а, б), бічні грані (в, г). 

Fig. 2. Surface morphology of Co–Cr–Mo–W alloy samples in the initial state: 
horizontal surface (а, б), іide faces (в, г). 
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лює поступове зменшення мікротвердости. 
 Такий ефект спостерігається після УЗУО і для інших стопів [22], 
що зумовлено процесами динамічної рекристалізації та повернен-
ня, спричиненими деформаційним розігріванням поверхневого ша-
ру, яке залежить від параметрів деформації та фізичних властивос-
тей оброблюваного матеріялу [41, 42]. Оцінки величини деформа-
ційного розігрівання згідно з виразом (2) дають значення ∆Т = 185–
305°С. Якщо порівнювати ці результати з даними [23] для ливарно-
го стопу Co–Cr–Mo після аналогічних режимів УЗУО, то можна 

зробити наступні висновки. Характер змін мікротвердости є близь-
ким — максимальне значення мікротвердости відповідає 30 с обро-
бляння, але воно є дещо меншим, ніж для 3D-стопу, так само, як і 
вихідне значення. Це пов’язано як з особливостями методик виго-
товлення, так і з наявністю W в 3D-зразках. 
 Слід зазначити, що за літературними даними мікротвердість зра-
зків після СЛТ має близькі значення: [43] — 3,51 ГПа, [44] — 

3,25 ГПа, хоча в [45] зазначається, що області стовпчастої зеренної 
структури можуть мати дещо меншу твердість (≅ 3,41 ГПа), ніж об-
ласті з рівновісними зернами (≅ 3,68 ГПа). 
 За результатами міряння мікротвердости для зразків стопу Co–
Cr–Mo–W розраховано межу плинности (σ0,2), межу міцности (σS), 

характеристику пластичности (δН), пружню деформацію ee та плас-
тичну деформацію ep (табл. 2). 
 Методом рентґеноструктурної аналізи, за методом sin2ψ визначе-

  
а б 

Рис. 3. Зміна мікротвердости (а) та величини залишкових напружень 

першого роду (γ-фаза (■) і ε-фаза (°)) (б) стопу Co–Cr–Mo–W після УЗУО в 

інертному середовищі. 

Fig. 3. Change in microhardness (а) and magnitude of residual stresses (γ-
phase (■) and ε-phase (°)) (б) of Co–Cr–Mo–W alloy after UIT in an inert me-
dium. 
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но рівень залишкових макроскопічних напружень першого роду 

для ε-фази стопу Co–Cr–Mo–W (рис. 3, б). У вихідному стані в стопі 
для ε-фази фіксується наявність напружень стиснення величиною 

близько −65 МПа. Після застосування УЗУО величина напружень 

стиснення починає стрімко зростати та досягає максимального рів-
ня понад −510 МПа для тривалости впливу τ = 30 с, що відповідає 

максимальному значенню мікротвердости. Подальше збільшення 

тривалости оброблення активує релаксаційні процеси, що супрово-
джуються зменшенням величини напружень стиснення. 
 У вихідному стані в стопі для γ-фази фіксується наявність на-
пружень розтягу величиною близько 42 МПа. В процесі УЗУО на-
пруження стиснення у γ-фазі спочатку зростають до −103 МПа (за 

тривалости оброблення у 30 с), а з подальшим збільшенням трива-
лости оброблення зменшуються, як і у випадку ε-фази. Менша ве-
личина напружень в γ-фазі порівняно з ε-фазою пов’язана із тим, що 

ГЦК-фаза є більш пластичною [46] порівняно з ГЩП-фазою. Таким 

чином, підвищення рівня напружень стиснення в поверхневому 

шарі 3D-друкованого стопу є одним з важливих чинників зміцнен-
ня під час УЗУО, так само, як і для ливарних стопів. Відомо, що са-
ме напруження стиснення уможливлюють підвищити тріщино-
стійкість і втомну міцність матеріялів після УЗУО. 
 Для зразків стопу Co–Cr–Mo–W також визначено товщину мо-
дифікованого шару шляхом вимірювання мікротвердости за глиби-
ною (рис. 4, а) із навантаженням у 50 г. Для цього значення наван-
таження величина мікротвердости 3D-друкованого стопу у вихід-
ному стані є дещо більшою порівняно із навантаженням у 100 г і до-
рівнює 4,2 ГПа. У [46] для аналогічного навантаження це значення 

становить 4,76 ГПа. 
 Для різної тривалости УЗУО спостерігається і дещо відмінний 

характер змін мікротвердости за товщиною модифікованого шару. 
Можна виділити декілька областей із різною мікротвердістю: об-

ТАБЛИЦЯ 2. Механічні властивості та ступінь деформації поверхні зраз-
ків стопу Co–Cr–Mo–W. 

TABLE 2. Mechanical properties and degree of surface deformation of Co–
Cr–Mo–W alloy samples. 

Тривалість  

оброблення, с 
σ0,2, ГПа σS, ГПа δН ee, % ep, % 

0 1,116 2,04 0,87 −0,010 −0,157 

20 1,326 2,57 0,85 −0,011 −0,155 

30 1,629 3,40 0,82 −0,014 −0,152 

60 1,349 2,63 0,85 −0,012 −0,155 
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ласть I (товщиною у ≅ 20 мкм) максимального деформаційного змі-
цнення зі значеннями мікротвердости у 8,2–8,8 ГПа; перехідна об-
ласть II (товщиною у ≅ 45 мкм), для якої характерне різке змен-
шення мікротвердости; область III, що простягається на ≅ 50 мкм; 
при цьому величина мікротвердости лінійно зменшується до зна-
чень вихідного стану (область IV). В цілому глибина модифіковано-
го шару знаходиться в інтервалі від ≅ 100 до ≅ 140 мкм в залежності 
від тривалости оброблення. Звертає на себе увагу факт, що за дани-
ми оптичної металографії на початкових етапах обробляння з три-
валістю у 20 с зміцнення відбувається пошарово (рис. 4, б) відповід-
но до товщини шарів порошку під час СЛТ. Перший поверхневий 

«білий» шар є суцільним і має однакову товщину у ≅ 20 мкм; під 

ним спостерігається менш деформована зона іншого відтінку (на-
ближеного до области III). Нижче цього тонкого прошарку розта-
шовується наступний неоднорідно зміцнений «білий» шар з хвиля-
стими краями. 
 Після збільшення тривалости оброблення до 30 с, за якої спосте-
рігається найбільше зростання мікротвердости поверхні, загальна 

  
а б 

Рис. 4. Зміна мікротвердости стопу Co–Cr–Mo–W після УЗУО за товщи-
ною модифікованого шару: 1 — τ = 20 с, 2 — τ = 30 с, 3 — τ = 60 с (а) та мік-
роструктура поперечного перерізу зміцненого шару після УЗУО (τ = 30 с) 
(б). 

Fig. 4. Change in the microhardness of the Co–Cr–Mo–W alloy after UIT ac-
cording to the thickness of the modified layer: 1—τ = 20 s, 2—τ = 30 s, 3—
τ = 60 s (а) and cross section microstructure of the strengthened layer after 

UIT (τ = 30 s) (б). 
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товщина модифікованого шару є також найбільшою (≅ 140 мкм), а 

характер зміни мікротвердости за глибиною цього шару є рівномір-
ним і без різких перепадів значень. За даними оптичної металогра-
фії приповерхневий «білий» шар після такого режиму оброблення 

стає суцільним і вирівнюється за товщиною, має однорідну зміцне-
ну структуру та високу мікротвердість як на поверхні, так і за по-
перечним перерізом. 
 На рисунку 5 представлено мікроструктуру области III зміцнено-
го шару стопу Co–Cr–Mo–W після УЗУО в інертному середовищі 
різної тривалости. Можна зробити попередній висновок, що, порів-
няно із УЗУО упродовж 20 с (рис. 2, в, г), після 30 с обробляння спо-
стерігається значне збільшення кількости ε-фази, яке нівелюється з 

подальшим збільшенням часу до 60 с. 
 Для підтвердження цього ефекту визначено кількісний фазовий 

склад зразків методом рентґеноструктурної аналізи. Аналіза про-
водилася з боку верхньої нешліфованої грані, яку показано на рис. 

 

Рис. 5. Мікроструктура поперечного перерізу зміцненого шару стопу Co–
Cr–Mo–W після УЗУО: τ = 20 с (а), τ = 30 с (б), τ = 60 с (в). 

Fig. 5. Cross-section microstructure of the hardened layer of the Co–Cr–Mo–
W alloy after UIT: τ = 20 s (а), τ = 30 s (б), τ = 60 s (в). 
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2, а. Можна бачити, що на дифрактограмах СЛТ-зразків як у вихід-
ному стані, так і після УЗУО (рис. 6) наявні дифракційні максиму-
ми від кубічної γ-фази (PDF-2 ID: 01-088-2323, просторова група 

225: Fm−3m) та гексагональної ε-фази (PDF-2 ID: 01-071-4239, про-
сторова група 194: P63/mmc). 
 В процесі УЗУО відбувається зміна інтенсивностей дифракцій-
них максимумів кожної з цих фаз, що свідчить про зміни кількіс-
ного фазового складу, зумовлені інтенсивною пластичною дефор-
мацією. Інтенсивність дифракційних максимумів від γ-фази є мак-
симальною у вихідному стані та за тривалости оброблення у 30 с 

стає найменшою. Збільшення інтеґральної інтенсивности піків ε-
фази, що спостерігається в УЗУО-обробленому зразку, як вважа-
ють, відбувається через мартенситне фазове перетворення, індуко-

  
а б 

  
в г 

Рис. 6. Дифрактограми зразків стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному стані (а) 
та після оброблення: τ = 20 с (б), τ = 30 с (в), τ = 60 с (г). 

Fig. 6. XRD patterns of Co–Cr–Mo–W alloy samples in the initial state (а) 

and after processing: τ = 20 s (б), τ = 30 s (в), τ = 60 s (г). 
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ване деформацією, чому сприяє дуже низьке значення енергії дефе-
ктів пакування (в ГЦК-кобальті становить близько 10–50 мДж/м2). 
 Розрахований за формулою (9) кількісний фазовий склад (рис. 7, 

в) узгоджується з даними металографічної аналізи та мікродюроме-
трії. Так, у вихідному стані зразки стопу Co–Cr–Mo–W містять 95% 

ваг. γ-фази і 5% ваг. ε-фази. Цей результат відповідає літературним 

даним. Згідно з [47], кількість ε-фази після СЛТ складає не більше 

1%; за даними [48] ця кількість є дещо більшою — 4,5%, а в [46] 

зазначається 9%. 
 Формування нестабільної γ-структури з великою кількістю двій-
ників відбувається в процесі синтези за рахунок швидкого тепло-
відведення оточуючим порошком і є специфічною особливістю ме-

  
а б 

 
в 

Рис. 7. Розмір областей когерентного розсіяння (а), кількісний фазовий 

склад (б) та параметри кристалічної ґратниці γ-фази (■) та ε-фази (°) в стопі 
Co–Cr–Mo–W після УЗУО в інертному середовищі (в). 

Fig. 7. Crystallite size (а), quantitative phase composition (б) and lattice con-
stants of the γ-phase (■) and ε-phase (°) in the Co–Cr–Mo–W alloy after UIT in 

an inert environment (в). 
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тоду селективного лазерного топлення. Інтерметалевих сполук не 

було виявлено, що пов’язано з ситуацією швидкого твердіння під 

час СЛТ, коли розчинені елементи не можуть виділятися [46]. 
 У процесі УЗУО вміст ε-фази стрімко зростає та за тривалости об-
роблення у 30 с сягає значення в 95% ваг., що пояснює максималь-
не збільшення мікротвердости. Подальше збільшення тривалости 

оброблення до 60 с супроводжується зменшенням вмісту ε-фази (до 

≅ 75% ваг.) і, відповідно, мікротвердости. 
 Порівнюючи зміну інтенсивности дифракційних максимумів від 

гексагональної ε-фази внаслідок УЗУО, можна бачити, що як інтен-
сивність дифракційних максимумів (100) та (101), так і їхні поло-
ження в процесі оброблення майже не змінюються, тоді як інтенси-
вність і положення дифракційних максимумів (111) та (200) γ-фази 

змінюються, що свідчить про те, що впродовж УЗУО γ-фаза зазнає 

значних трансформацій. Піки γ-фази розширюються після УЗУО 

через ефект накопичення деформації за рахунок ковзання, двійни-
кування й утворення дефектів пакування. Фіксується також зсув 

дифракційних максимумів, що свідчить про високий рівень зали-
шкових макронапружень в поверхневому шарі на відміну від лива-
рного стопу після аналогічного оброблення [23]. 
 За даними рентґеноструктурної аналізи розраховано також роз-
мір областей когерентного розсіяння (ОКР) і параметри кристаліч-
ної ґратниці стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному стані та після оброб-
лення (рис. 7). 
 Розмір ОКР (рис. 7, а) γ- та ε-фаз для вихідного стану становить 

близько 337 нм і 274 нм відповідно. За тривалости УЗУО у 20 с роз-
мір кристалітів цих фаз зменшується до ≅ 120 нм і ≅ 80 нм відповід-
но. Збільшення тривалости оброблення до 30 с не змінює ОКР ε-
фази, тоді як для γ-фази цей параметер починає зростати. В резуль-
таті за тривалости оброблення у 60 с розмір ОКР γ-фази стає в 1,75 

разів більшим порівняно з часом у 20 с, а розмір ОКР ε-фази зростає 

лише у 1,25 разу. Збільшення розміру кристалітів може бути одним 

з чинників зменшення мікротвердости поверхні зразків стопу Co–
Cr–Mo–W після тривалого УЗУО. 
 На рисунку 7, г представлено результати розрахунку параметрів 

кристалічної ґратниці γ- та ε-фаз в стопі Co–Cr–Mo–W. У вихідному 

стані параметер ГЦК-ґратниці становить 0,3585 нм і за тривалости 

УЗУО у 20 с поступово зменшується до 0,3575 нм, досягаючи міні-
мального значення у 0,3561 нм після 30 с обробляння, а з подаль-
шим збільшенням тривалости впливу знову збільшується до 

0,3566 нм. В [49] показано, що пружня деформація під час стиснен-
ня під пресом стопу Co–Cr–Mo–W спочатку приводить до різкого 

зменшення параметра ґратниці γ-фази, ступінь якого згодом пони-
жується. Якщо пластична деформація супроводжується деформа-
ційно-мартенситним перетворенням γ→ε, то зовнішнє навантажен-



926 А. П. БУРМАК, С. М. ВОЛОШКО, Б. М. МОРДЮК та ін. 

ня стиснення додатково впливає на зменшення параметра ґратниці 
γ-фази. 
 Параметри кристалічної ґратниці a (b) і c ε-фази у вихідному ста-
ні становлять 0,2517 нм і 0,4028 нм відповідно. Після УЗУО трива-
лістю у 20 с параметри кристалічної ґратниці ε-фази збільшуються 

до a (b) = 0,25435 нм і c = 0,4109 нм і надалі істотно не змінюються. 
Загалом спостерігається задовільна кореляція змін параметрів кри-
сталічної ґратниці γ-фази із змінами мікротвердости. 
 У поверхневому шарі стопу Co–Cr–Mo–W внаслідок УЗУО мо-
жуть спостерігатися різні механізми деформації, такі як ковзання, 
деформаційне двійникування та мартенситне перетворення γ→ε. 

Взаємодія обертальних мод деформації та деформаційне двійни-
кування індукують високий рівень напружень у деяких місцях 

площин, перпендикулярних площині зразка, і, таким чином, рі-
вень напружень, необхідний для зародження ε-мартенситу, може 

бути досягнутий відповідно до відомих механізмів [49]. Механізм 

полюсної дислокації був запропонований у [50] для перетворення 

ГЦК→ГЩП в кобальті, що полягає в переміщенні частинок Шоклі 
а/6<112> у кожній другій {111} ГЦК-площині, що зумовлює ґрат-
ницеве перетворення (але не в кожній сусідній площині, як це від-
бувається під час двійникування). В результаті ГЦК-ґратниця тра-
нсформується в ГЩП і утворюються ε-пластини товщиною від 260 

до 720 нм; але й інший морфологічний варіянт ε-мартенситу у ви-
гляді тонких пластинок також може бути присутній у мікрострук-
турі після УЗУО [23]. У цій роботі поліморфне γ→ε-перетворення у 

ливарному стопі Co–28Cr–6Mo, індуковане процесом УЗУО, розг-
лядається як перетворення зсувного типу, що сприяє утворенню 

двох типів структур: 1) неповністю перетвореного мартенситу, що 

формується в просторі між двійниками, нахиленими до поверхні, 
та 2) ε-мартенситних пластин, що утворюються в просторі між 

двійниками перпендикулярно до поверхні зразка. Ґенерація непов-
ністю перетвореного мартенситу перешкоджає зсувному перенесен-
ню крізь двійникові межі та стає причиною пригніченого дроблен-
ня зерен у поверхневому шарі стопу Co–28Cr–6Mo під час УЗУО. 
 У випадку стопу Co–Cr–Mo–W, одержаного 3D-друком, перебіг 

мартенситного перетворення опосередковано підтверджується да-
ними рентґеноструктурної аналізи, структурних і мікродюромет-
ричних досліджень. Скоріш за все, у даному випадку ґенерація не-
повністю перетвореного мартенситу гальмується, оскільки спосте-
рігається істотне зменшення ОКР; але для остаточних висновків 

потрібні додаткові електронно-мікроскопічні дослідження. 
 Досліджено також трибологічні властивості 3D-зразків після 

УЗУО різної тривалости методом статичної склерометрії. Оцінюва-
лися значення середньої глибини профілю сформованої подряпини, 
яка характеризує стійкість поверхні до пластичного деформування 
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та зношування. На рисунку 8 представлено одержані результати 

після виключення впливу нахилу та рельєфу поверхні. Найбільше 

значення середньої глибини подряпини — 0,445 мкм відповідає ви-
хідному стану. 
 Оскільки УЗУО сприяє зміцненню поверхневих шарів стопу Co–
Cr–Mo–W та підвищенню їхньої стійкости до пластичного дефор-
мування, то середня глибина профілю вздовж траси сканування 

зменшується до 0,265 мкм після 20 с обробляння, набуває наймен-
шого значення у 0,229 мкм після 30 с обробляння та дещо збільшу-
ється до 0,345 мкм після 60 с обробляння. 
 Таким чином, аналіза результатів, одержаних методом склеро-

  
а б 

  
в г 

Рис. 8. Профілограми подряпин, сформованих на поверхні зразків стопу 

Co–Cr–Mo–W у вихідному стані (а) та після УЗУО різної тривалости: 

τ = 20 с (б), τ = 30 с (в), τ = 60 с (г). 

Fig. 8. Profilograms of scratches formed on the surface of Co–Cr–Mo–W alloy 

samples in the initial state (а) and after UIT of different durations: τ = 20 s 

(б), τ = 30 s (в), τ = 60 s (г). 
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метрії, свідчить, що ультразвукове ударне оброблення поверхні 3D-
зразків стопу Co–Cr–Mo–W підвищує їхню зносостійкість. Оптима-
льний час проведення УЗУО становить 30 с, що добре узгоджується 

з даними інших методів. Оскільки відомо, що ГЦК-фаза визначає 

пластичність [46], а ГЩП-фаза — корозійну стійкість і зносостій-
кість, то властивості стоматологічних стопів на основі системи Co–
Cr фактично визначаються співвідношенням між γ/ε-фазами. Саме 

за тривалости УЗУО у 30 с фіксується максимальна кількість ε-
фази та максимальне значення мікротвердости. 
 На рисунку 9 наведено результати дослідження морфології пове-
рхні зразків Co–Cr–Mo–W, одержаних селективним лазерним топ-
ленням, після полірування (вихідний стан) і після впливу різних 

режимів УЗУО. 
 Для кількісної оцінки впливу УЗУО на морфологію поверхні зра-
зків використовувалися параметри шорсткости Ra та Rz, які визна-
чалися за 10 базовими лініями довжиною у 1000 мкм, рівномірно 

розташованими в межах зареєстрованих ділянок площею у 

  
а б 

  
в г 

Рис. 9. Тривимірні топографії поверхні 3D-зразків Co–Cr–Mo–W: після 

полірування (вихідний стан) (а) та після УЗУО різної тривалости: τ = 20 с 

(б), τ = 30 с (в), τ = 60 с (г). 

Fig. 9. Three-dimensional topographies of the surface of 3D Co–Cr–Mo–W 

samples: after polishing (initial state) (а) and after UIT of different dura-
tions: τ = 20 s (б), τ = 30 s (в), τ = 60 s (г). 
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1050×800 мкм2. Для стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному стані параме-
три шорсткости становлять: Ra = 1,7 мкм і Rz = 0,5 мкм. УЗУО три-
валістю τ = 20 с зумовлює зростання шорсткости поверхні 
(Ra = 4,33 мкм і Rz = 1,19 мкм), що, скоріш за все, пов’язане з прип-
рацюванням поверхні зразка та бойка на початковій стадії оброб-
ляння. Наслідком збільшення тривалости оброблення до τ = 30 с 

стає формування рельєфу поверхні з параметрами шорсткости на 

рівні необробленого зразка (Ra = 2,66 мкм і Rz = 0,52 мкм). За трива-
лости УЗУО у 60 с шорсткість поверхні (Ra = 0,99 мкм і 
Rz = 0,26 мкм) зменшується вдвічі порівняно з вихідним станом, хо-
ча за такого часу оброблення величина мікротвердости (рис. 3, а) 
також зменшується. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Доведено можливість застосування УЗУО в інертному середовищі 
для підвищення мікротвердости та зносостійкости поверхневих 

шарів стопу Co–Cr–Mo–W, одержаного за технологією СЛТ. Вста-
новлено взаємозалежність між механічними властивостями моди-
фікованих поверхневих шарів і їхнім структурно-фазовим станом 

після різної тривалости впливу в межах 20–60 с. 
2. Максимальний ефект зміцнення стопу Co–Cr–Mo–W в 1,5 рази 

досягається за тривалости УЗУО у 30 с і зумовлений формуванням у 

поверхневому шарі стискальних напружень першого роду, збіль-
шенням вмісту ε-фази та зменшенням розміру ОКР. Подальше збі-
льшення тривалости оброблення приводить до нівелювання ефектів 

зміцнення. Кількість ε-фази збільшується від 5% до 95% за раху-
нок мартенситного перетворення, стимулом для якого є інтенсивна 

пластична деформація під час впливу УЗУО. 
3. Показано, що УЗУО може бути використане у якості ефективного 

методу локального (поверхневого) пост-оброблення медичних виро-
бів зі стопу Co–Cr–Mo–W, виготовлених селективним лазерним то-
пленням порошку. Так, шорсткість модифікованої поверхні після 

оптимального режиму УЗУО має параметри, які практично не від-
різняються від вихідного стану після полірування (Ra = 2,66 мкм і 
Rz = 0,52 мкм), а в приповерхневому шарі формуються напруження 

стиснення на рівні −510 МПа (для вихідного стану безпосередньо 

після СЛТ характерні значно менші напруження стиснення 

−65 МПа). У результаті зносостійкість таких виробів може бути 

значно поліпшеною завдяки як технологічним особливостям 3D-
друку, так і методики УЗУО. 

 Роботу виконано в рамках держбюджетної теми Національного 

технічного університету України «Київський політехнічний інсти-
тут імені Ігоря Сікорського» № 2405ф (0121U109752) «Структурно-
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фазові механізми керування комплексом поверхневих властивос-
тей конструкційних і функціональних сплавів комбінованими теп-
ловими, іонними та деформаційними впливами». 
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