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Ефекти «орбітального скла». 5. Спін-орбітальний зв’язок 

у металах 

О. І. Міцек, В. М. Пушкар  

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

Спін-орбітальний зв’язок у групах (3d, 4f, 5f)-йонів через сеґреґацію їх-
ніх орбітальних моментів Lr утворює нову речовину — орбітальне скло. В 

представленні багатоелектронних операторних спінорів спін-орбітальний 

зв’язок у морі зонних ферміонів (fr або hr) виражається через їхню густину 

(ne електронів або nh дірок). Вплив орбітального скла на зонні спектри 

εk(e, h) квадратично виражається через енергії збуджень сеґреґації. Дро-
бові спіновий S і орбітальний L моменти 3d-елементів визначаються спін-
орбітальним зв’язком. Легкі 4f-елементи мають орбітальний момент L < 0 

за зарядів електронів er < 0, а важкі — L > 0 за зарядів дірок hr > 0. 

Ключові слова: спін-орбітальний зв’язок, орбітальне скло. 

Spin–orbit coupling in groups of (3d, 4f, 5f) ions by means of the segregation 

of their orbital moments Lr creates new substance—orbital glass. In many-
electron operator-spinors’ representation, spin–orbit coupling in sea of band 

fermions (fr or hr) is expressed by their density (ne of electrons or nh of holes). 
The orbital-glass influence on bond spectra εk(e, h) is expressed by segrega-
tion-excitation energies. Fractional spin (S) and orbital (L) moments of 3d-
elements are determined by spin–orbit coupling. Light 4f-elements have or-
bital moment L < 0 due to electron charges er < 0, but heavy elements have or-
bital moment L > 0 due to hole charges hr > 0. 

Key words: spin–orbit coupling, orbital glass. 
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(Отримано 30 травня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 червня 2024 р.) 

  

1. ВСТУП 

В термінах багатоелектронних операторних спінорів (БЕОС) розра-
ховуємо фазові діяграми (ФД) металів зі спіновим Sr [1] і орбіталь-
ним Lr моментами. Метод БЕОС є аналогічним розрахункам атом-
них ФД [2]. Сеґреґація Lr [3] утворює орбітальне скло, що зручно 

інтерпретує властивості стопів [4]. 
 Взаємодія Sr і Lr з морем зонних електронів приводить до енергії 

спін-орбітального зв’язку Es–o. Її величина Es–o явно виражається 

через густину зонних ферміонів. У 3d-металах (групи Fe) спостері-
гається залежність зменшення локального спіну (ST) і орбітального 

моменту (LT) від густини ne зонних електронів. Аналогічний ре-
зультат — для легких рідкісноземельних металів, де LT < 0 (із ST > 0) 
виражається через густину ne < 0. Йони важких РЗМ (Gd та ін.) за-
повнюються дірками з густиною nh > 0, що дає LT > 0. 
 Розпад стопу виділяє нові фази у формі домен груп Ґалуа (GG-3 та 

ін.) [5]. Набір пласкопаралельних включень Co в матриці Cu1−xCox 

зумовлений сеґреґацією Lr-моментів Co домени Ґалуа, розташова-
них у площині (x0z). Виділення діямантоподібних домен Ґалуа 

12
xC  

створює булатну крицю [5, 6]. 

2. 3d-МЕТАЛИ (ГРУПА Fe) 

2.1. Зони fr-електронів 

Нульові Гамільтоніяни: 

 0 0, (1 ), ( ) (1 )f S L
k k k q q q q q qH f f H S S H q L L+ + − + −= ε = + δ = Γ + δ∑ ∑ . (2.1) 

 Взаємодійні внески: 

 ( ) , ( )fS S fL L
k q q k q q k q q k qH f S S f H f L L f+ + − + + −= γ + = γ +∑ ∑

 

. (2.2) 

 Ґрінові функції (боголюбівські): 

 0 0 1| , ( ) | 1f f L L
k k k k k q q k q k qG f f E G S S f f G+ + − +=<< >> − ε + << + >> + γ =∑



 ,(2.3) 

де 

 1 ( ) |L
q q k q kG L L f f+ − +=<< + >>



. (2.3′) 

 Наступний крок: у виразі 
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 1 2 2[ ( )] [ ]S S S L L
k qE A q G G G− ε + + γ + γ∑


 , (2.4) 

де  

 2 ( )( ) |S
q q q q k kk kG S S S S f f+ − + − +

′ ′ ′=<< + + δ >> , (2.4′) 

 2 ( )( ) |L
q q q q kk k kG S S L L f f+ − + − +

′′ ′′ ′′ ′=<< + + δ >> ,  

апроксимуємо їх так:  

 2 0 2 0,S S f L f
q q q q q kG N G G S L S L G+ − − +

′≅ = < + > . (2.5) 

Тут 

 , ,S L LS
q q q q q q q qN S S N L L N S L+ − + − + −=< > =< > =< > . (2.6) 

Підставляємо їх у попередні формули і далі одержуємо перенорму-
вання: 

 (1) 2 2, [( ) ( ) ]S S L L S L LS
k k k k q q q q q q

q

N N Nε = ε + ∆ε ∆ε = γ + γ + γ γ ε∑  . (2.7) 

 Маємо внесок спін-орбітального зв’язку: 

 s o LS
k q qN S L− + −∆ε ≈ =< > . (2.8) 

2.2. Спін-орбітальний зв’язок. Корелятор 

Виходимо з формули s o |q q qG S S− + −=<< >> .  
 Маємо 

 s o 0 1
1 1( ) 0, де |S

q k k k q q
k

E A G S G G f f L− + −
−− + γ = =<< >>∑ , (2.9) 

а також 

 
'

1 2( ) 0L L
k k q q k

q

E G G′ ′−− ε + ε + γ + =∑  , (2.9′) 

де 

 2 2
, |L e L

k k q k k q q q qq k qG f f L L n G+ + −
′ ′ ′ ′ ′− −=<< δ >> δ ≅ . (2.10) 

 Підставляємо (2.10) в (2.9′) й одержуємо: 

 s o 1 s o( ) [ / ( )]S L e
q k k k k q k q

k

G E A E n G− − −
−= − γ γ − ε + ε∑  (2.11) 

або 
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 [ / ( ) ]S L L
q q q F qS L E A N+ −< >≅ γ γ − ε . (2.12) 

 Внесок спін-орбітального зв’язку в k∆ε , — 

 s o [ / ( )]S L e L
k q q k F q qn E A N−∆ε = γ γ ε −∑ , — (2.13) 

залежить від густини зонних електронів ( e
kn ) і збуджень сеґреґації, 

де збудження сеґреґації — 

 ( ),e L
k q Lq Lq qN N E E= ∼ Γ . (2.14) 

3. ГРУПА 4f (Ce …, Eu …, Yb). 

У легкій частині (Ce–Eu) моменти Lr утворено електронами, у важ-
кій частині (Gd–Yb) — дірками (Lr ↑↑ Sr). 
 Для ферміонних полів електронів — Ne < 0, Lr < 0, а дірок — 

Ne > 0, Lr > 0. Їхні спектри 

 ( , ) для ,f e h e h
k k k k k kH f f f f f+= ε =∑   (3.1) 

взаємочинять з моментами Lq і Sq: 

 ( , )
sn ( , ) { | }e h

q e h k q q k qH f L S f+ ± ±= γ∑


. (3.2) 

 Виходимо з Ґрінових функцій 

0 , ,
in| : [ | ] ( | )S L S L

q q q r r r qp q p p q p
q

G f f H f f f S L f+ + + ± ±
±=<< >> = γ = γ < >∑ ∑r rS L .(3.3) 

 Рівняння руху — 

 0 0 , 1 1( ) { [ ] [ ]}S L
q q kq kq

p

E G G L G S− ε + γ +∑ , (3.4) 

де 

 (1 ) (1 )[ ] | , [ ] |L S
qp p q p q q qp p q p qG L L f f G S S f f± ± + ± ± +

± ±=<< δ > =<< δ >> . (3.5) 

 Вводимо дві групи 4f-електронів — fer і fhr: 

 el
ke er er kh rh rh

k k

H f f f f+ += ε + ε∑ ∑  ; (3.6) 

відповідно, й дві групи Ґрінових функцій: 

 0 | , |e eh
k ke ke k hk hkG f f G f f+ +=<< >> =<< >> . (3.7) 

 Для легких рідкісноземельних металів обмежимось 
0e

kG . Взаємо-
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дійний внесок — 

( ) ( )
in [ ( ) ( )] [ ( ) ( )] .eL S hL S

qk k q q q q k q hk q q q q k qH f L S L S f f L S L S f+ + + − − + + + − −
′ ′ ′ ′± ±= γ + + γ +∑ ∑  

(3.8) 

 Маємо рівняння 

 0
,( ) ( ) |e eL

ke k qk q q kk e k q ek
q

E G L L f f+ − +
′ ′±− ε + γ << + δ >>∑  (3.9) 

для функцій першого порядку 

 1
, |kq q e k q ekG L f f± ± +

±=<< >> . (3.10) 

4. ВПЛИВ СПІН-ОРБІТАЛЬНОГО ЗВ’ЯЗКУ НА ЗОННІ ФЕРМІОНИ 

Вводимо Ґрінову функцію 

 |f
k k kG f f +=<< >> . (4.1) 

Рівняння для неї 

 1( ) | , |f
k k S kp q p q k kq q p q k

q

E G S f f G S f f+ + + +
− −− ε − γ << δ >> =<< >>∑ , (4.2) 

 1
,( ) ( ) |q p q kq L kq q p q t q t q k

t

E G t S L f f+ − +
′ ′− − −− Γ + ε + γ << δ δ >>∑ , (4.3) 

 2
, ,| f

kq q p q t q t q k q q kq p q t kG S L f f S L G+ − + + −
′ ′ ′ ′− − −≅ << δ δ >> ≈ < > δ δ  (4.4) 

або 

 1 1
, ,( ) ( ) f

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

E G E S L G− + −
′ ′− −− ε = − Γ + ε γ < > δ δ∑  . (4.5) 

 Після перенормування маємо 

 (1) 1( ) ( ) ( )k k k k q S L q q
p

E p p S L− + −
−ε = ε − − Γ + ε γ γ < >∑  . (4.6) 

 Через спін-орбітальний зв’язок 

 1
s o 1 ,q q k k kQ S L+ −

−∆ε = < > ε = ε + ∆ε , (4.7) 

 1 o( 1) , [ ] ( )s
k k kn e F n Fεβ −= + = + ∆ ∆ε . (4.8) 

 Розрахунок решти Ґрінових функцій першого порядку (типу 

(4.5)) і другого порядку ( типу (4.4) ) дає енергетичний член 

 s o
s o [ ]F Q−

−∆ = ×r RS L . (4.9) 
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 З (4.9) маємо ферміонний термодинамічний потенціял і його 

спін-орбітальний зв’язок: 

 s o 0 1Q Q Q− = × , (4.10) 

 
2

1

| |
( ), ( ) 0,1 1еВ, 10 еВP

f F
P F

Q K n p
γ

= γ ≅ − ε ≅
ε∑ . (4.11) 

 Корелятор K густини ферміонних станів nf оцінюємо з (4.11): для 

K ≅ 1 маємо γ ≅ 0,1 еВ. Вплив орбітального моменту на величину 

спіну можна оцінити для Fe, Co, Ni. 

5. ВИСНОВКИ 

1. Спін-орбітальний зв’язок перенормовує зонні ферміони kε . Виді-
лено енергію Es–o цього зв’язку. 
2. Інтерпретовано спостережуване зменшення спіну ST й орбіталь-
ного моменту LT йонів у Co, Ni, …. Їх виражено через енергії Es–o. 
3. В ряду 4f-йонів (рідкісноземельних лантанідів) Es–o впливає на 

легкі рідкісноземельні метали; їхні ST > 0 і LT < 0 виражено через 

зонні електрони (e−
 < 0). У важких рідкісноземельних металах на 

LT > 0 впливає зона дірок (h+
 > 0). 
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PACS numbers: 65.80.-g, 75.30.Sg, 75.45.+j, 75.50.Bb, 75.50.Cc, 75.60.Ch, 75.75.Fk 

Магнетокалоричні властивості циліндричних ніклевого 

та залізного нанодротів, які містять поперечну доменну стінку 

А. Б. Шевченко  

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

Оглянуто магнетокалоричний ефект (МКЕ) у циліндричних феромагнет-
них нанодротах (ФН), магнетна структура яких характеризується лока-
льною просторовою областю із Неєлевим типом перетворення вектора на-
магнетованости M — поперечною доменною стінкою (ДС). На прикладі 
ніклевого та залізного нанодротів показано, що вплив теплового руху ДС 

у слабкому магнетному полі, істотно меншому за 2πM, приводить до неґа-
тивного МКЕ в системі. У разі відсутности ДС у дротах має місце позитив-
ний МКЕ. Оцінки показують, що, використовуючи неґативний МКЕ, мо-
жна зменшити (збільшити за зворотньої зміни магнетного поля) темпера-
туру компактів із 103–104

 ніклевих (залізних) нанодротів на 1 К. Наведені 
в огляді результати мають практичне значення у контексті розробки мо-
дернових технологій, які ґрунтуються на магнетокалоричних властивос-
тях циліндричних ФН, які містять поперечну ДС. 

Ключові слова: циліндричний феромагнетний нанодріт, поперечна до-
менна стінка, магнетне поле, магнетокалоричний ефект, ентропія. 

The magnetocaloric effect (MKE) in cylindrical ferromagnetic nanowires 

(FN), the magnetic structure of which is characterized by a local spacing re-
gion with a Néel’s type of transformation of magnetization vector M—a cross 

domain wall (DW), is reviewed. For nickel and iron nanowires, it is shown 

that the influence of the thermal motion of DW in a weak magnetic field 
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smaller significantly than 2πM causes a negative MKE. In the absence of 

DW, there is a positive MKE in wires. Estimates show that it is possible by 

means of a negative MKE to reduce (or to increase with the reverse change of 

the magnetic field) the temperature of a compact comprised of 103–104
 nickel 

(iron) nanowires by 1 K. The results presented in review are of practical im-
portance in the context of the development of state-of-the-art technologies, 
which are based on the magnetocaloric properties of cylindrical FN with а 

cross DW. 

Key words: cylindrical ferromagnetic nanowire, cross domain wall, magnetic 

field, magnetocaloric effect, entropy. 

(Отримано 25 травня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 червня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Одним із перспективних напрямів пошуку нових методів охоло-
дження/розігріву є розробка твердотільних кріоелектронних інте-
ґральних систем, пов’язаних із калоричними ефектами різної фізи-
чної природи, які мають місце у твердих тілах. У загальному випа-
дку ці явища спричинено зміною ентропії та температури термоди-
намічних систем із зміною узагальнених зовнішніх полів (електри-
чних, магнетних, зовнішніх напружень, тиску) в ізотеричному й 

адіябатичному процесах відповідно. Воднораз ефект охолоджен-
ня/розігріву виникає за рахунок взаємодії зовнішніх полів із 

мікро/наноструктурними складовими самого твердого тіла: доме-
нами, домішками, йонами, ядрами. 
 Серед калоричних явищ у твердих тілах вирізняють електро-, 

баро-, еласто- та магнетокалоричний ефекти. У подальшому зупи-
нимось на останньому. Даний ефект був відкритий П. Вейссом та 

А. Піккардом у 1918 році [1], а його перші системні вимірювання 

було виконано в роботі [2]. Магнетокалоричний ефект (МКЕ) є діє-
вим фізичним механізмом, який уможливлює впливати на темпе-
ратуру й ентропію магнетних матеріялів. У процесі адіябатної змі-
ни величини зовнішнього магнетного поля розрізнять позитивний і 
неґативний магнетокалоричні ефекти. У першому випадку темпе-
ратура системи із збільшенням (зменшенням) амплітуди поля зрос-
тає (понижується), у другому — понижується (зростає). Використо-
вуючи цей ефект, можна досліджувати магнетну ентропію та теп-
ломісткість магнетика, дані про які дають інформацію щодо взає-
мозв’язку між його термодинамічними та магнетними характерис-
тиками, а також доповнюють відомості про його магнетне впоряд-
кування. Крім того, МКЕ характеризує поведінку магнетика у зов-
нішньому магнетному полі. Більш докладно про дане явище, мето-
дики міряння, матеріяли, у яких воно відбувається, практичні ас-
пекти та перспективи його застосування можна ознайомитися в 
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оглядах [3–10]. 
 Сучасний стан розвитку фізичної науки зумовлює особливий ін-
терес до наномасштабних феромагнетних матеріялів [11], серед 

яких окремо вирізняють протяжні системи: наносмуги, нанодроти, 
нанонитки тощо. Унікальні структурні та термодинамічні власти-
вості цих об’єктів роблять їх вельми привабливими щодо застосу-
вання в перспективних нано-, біо- та медичних технологіях [12]. У 

даному контексті слід відмітити роботу [13], у якій вперше МКЕ до-
сліджувався у циліндричному феромагнетному нанодроті (ФН), 

який містив поперечну доменну стінку (ДС). Було встановлено, що 

у ферит-ґранатовому нанодроті у слабких магнетних полях, вели-
чина яких істотно менша за поле магнетування дроту, чинник теп-
лового руху ДС зумовлює неґативний МКЕ. Водночас сам ефект має 

яскраво виражений розмірний характер: слабшає із збільшенням 

діяметра нанодроту. Крім того, у роботі [14] було показано, що про-
цес адіябатичної зміни зовнішнього магнетного поля у нанодротах, 
які містять ДС, узгоджується із засадничим принципом самореґу-
льованих систем Ле Шательє–Брауна [15]. МКЕ у залізному та нік-
левому нанодротах, магнетна структура яких характеризується по-
перечною ДС, вивчався у статті [16]. 
 Окрім циліндричних ФН, МКЕ досліджували також і в нанодро-
тах, одержаних електроосадженням Гойслерових стопів (див., на-
приклад, роботи [17–20]). Так, у статті [17] МКЕ вивчали у дротах 

на основі сполуки Ni–Mn–Ga. Авторами було встановлено ізотермі-
чний стрибок ентропії в області мартенситного перетворення дро-
тів. Аналогічне явище було зафіксовано і в роботі [18] для нанодро-
тів на основі Ni2MnGa, вкритих скляною оболонкою, та у статтях 

[19, 20] для мікродротів на основі стопів Ni–Mn–Ga–Co–Gd і 
Ni2FeGa відповідно. Воднораз сам ефект у вказаних вище матерія-
лах відбувався, як і у випадку циліндричних ФН із поперечною ДС, 
у області слабких магнетних полів. Зазначимо, що дані матеріяли 

вельми затребувані в якості холодоаґентів, приводів, давачів, сен-
сорів, термореле тощо. 
 Зазначені вище роботи започатковують новий актуальний на-
прям у фізиці наномасштабних систем — вивчення калоричних 

явищ у протяжних наносистемах із широким спектром функціона-
льних можливостей. Вочевидь, що він мав би також включати й до-
слідження впливу нанорозмірних домішок на перебіг самих кало-
ричних процесів. Так, наприклад, за допомогою поперечної ДС мо-
жна не тільки впливати на термодинамічні стани нанодротів [21, 
22], але й змінювати температурний знак МКЕ [16], який в них від-
бувається. Саме розгляду МКЕ у циліндричних ніклевому та заліз-
ному нанодротах із поперечною ДС і присвячено дану роботу. Сфо-
рмульовані в ній на основі результатів статей [13, 14, 16] і моногра-
фії [23] висновки й узагальнення мають сприяти формуванню вка-
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заного напряму досліджень. 

2. МАГНЕТНА ЕНТРОПІЯ ЦИІНДРИЧНОГО ФН, ЯКИЙ 

МІСТИТЬ ПОПЕРЕЧНУ ДС 

Вважаючи процес адіябатичним, із умови dS = 0 (S — ентропія сис-
теми) одержуємо залежність між зміною амплітуди зовнішнього 

магнетного поля hz << 1 (hz = Hz/(4πM), вісь Oz Декартової системи 

координат напрямлено вздовж довгої осі циліндра) та температу-
рою T нанодроту, який містить поперечну ДС: 

 ,

DW , m ,

/

( / ) ( / )
zV hz

z V T z V T

c Tdh

dT S h S h
= −

∂ ∂ + ∂ ∂
, (1) 

де , zV hc  — тепломісткість дроту, SDW — ентропія, зумовлена тепло-

вим рухом ДС у магнетному полі Hz, Sm — ентропія магнонів. 
 У відповідності до [23] ентропію теплового руху поперечної ДС 

запишемо наступним чином: 

 

( )

DW
t2

1 3
(1 ) 1 ln ln ln sh( ) / ( ) cth( ) ,

2 2

a
B

z z z z

Nk ce
S

a D a ah ah ah ah

−

= ×
δ

  × + + − + + −  
  

 (2) 

де kB — Больцманнова стала, c — параметер ґратниці матеріялу на-
нодроту, a = π3/2A1/2Md2/(kBT), А — параметер обміну, d — діяметер 

нанодроту, δt = (A/(πM2))1/2
 — параметер ширини поперечної ДС. 

Вираз для SDW було одержано нами за формулою 

 DW DW /S F T= −∂ ∂ , (3) 

де ( ) ( )( )= 1
DW t/ (2 ) 1 ln 2 ln ln sinh( ) / ( )a

B z zF Nk T c e D a ah ah− −− δ + − +  

— вільна енергія теплового руху поперечної ДС, 
2 1 2 (2 2 )D d A= γ , 

γ — гіромагнетне відношення,   — Планкова стала. 
 Використовуючи FDW, можна також визначити M  — середній 

магнетний момент нанодроту, спричинений тепловим рухом ДС: 

 DW1
( )

2
a

z
z

F
M VMe L ah

M h
−∂

= − =
π ∂

, (4) 

де L(x) = cthx − 1/x — Лянжевенова функція. 
 Зважаючи на те, що зазвичай a << 1, із (4) для множини части-
нок, поперечний розмір яких складає 2δt, можна одержати вираз 
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для середньої намагнетованости ансамблю парамагнетних йонів у 

зовнішньому магнетному полі (див. формулу (23.52) у монографії 
[24]). Більш докладно із властивостями M  можна ознайомитись за 

роботою [22]. 
 Диференціюючи далі за полем hz вираз (2), одержуємо наступне 

співвідношення: 

 DW

t

( )
( )

2
a z

B z z
z z

S L ahc
Nk ae aL ah ah

h ah
−  ∂ ∂

= − ∂ δ ∂ 
. (5) 

 Враховуючи (4), вираз (5) перепишемо у вигляді: 

 DW t/ /z z

z

S N aM H M H

H T

∂ − ∂ ∂
=

∂
,  

де Nt = πd2/(4c2) — кількість фононів у поперечному напрямку на-
нодроту. 
 Нехтуючи членом /aM T , останню формулу можна перетворити 

наступним чином: 

 DW

z

S M

H T

∂
=

∂
, (6) 

де DW DW t/ zS S N MH= +  — середня ентропія (на одиницю квазича-
стинки), визначена з точністю до сталої (див. формулу (3)), яка за-
лежить від поля Hz. 
 Легко бачити, що вираз (6) узгоджується із відомим співвідно-
шенням між ентропією та середнім магнетним моментом квазичас-
тинки [15]. 
 У свою чергу, ентропію Sm знаходимо із термодинамічного поте-
нціялу системи магнонів у феромагнетику Ωm: 

 m m /S T= −∂Ω ∂ , (7) 

який, згідно з [24], має вигляд 

 
3/2 /2

m 2
0

( , , ) sin
6

B

K

k T T
N d I

T

π 
Ω = − θ θ α β θ π  

∫ , (8) 

де 4 / ( ), 2 / ( )B B B z BM k T H k Tα = πµ β = µ , µB — Борів магнетон, а 

2 2

2 4 2 1 2 2 3 2

sin

( , , ) [( sin ) ( sin )]
1x

dx
I x

e

∞

β +αβ θ

θ α β = α θ + − α θ + β
−∫ . 

 Неважко бачити, що hz = β/α. Враховуючи даний факт, інтеґрал 

I(θ, α, β) у (8) перепишемо наступним чином: 
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( , )

( , , ) ( , , ) ( , , , )
z

z z
a h

I I h dxf x h
∞

θ

θ α β = θ α = θ α∫ , (9) 

де 

( )3 23 2 2 2 4 1 2 3[1 / ( sin )] (1 sin ) sin
( , , , )

1

z

z x

x h
f x h

e

α + α θ − + θ θ
θ α =

−
, а 

нижня границя 
2 2( , ) 2 sinz z za h h hθ = α + θ . 

 Вочевидь, що у випадку слабких магнетних полів (hz << 1) вираз 

(9) можна розвинути в ряд за степенями hz. Тоді (для спрощення 

сприйняття формул опускаємо в них залежність від змінних θ і α): 

 
0

( )
( ) (0)

z

z
z z

z h

I h
I h I h

h
=

 ∂
= +  ∂ 

, (10) 

де у відповідності до формули Ньютона–Ляйбніца 

( )

( ) ( )
( , ) ( ( ), )

z

z z
z z z

z z za h

I h a h
dx f x h f a h h

h h h

∞∂ ∂∂
= −

∂ ∂ ∂∫ . 

Записуючи даний вираз, ми врахували, що доданок, який відпові-
дає верхній границі інтеґрування, обертається в нуль. 
 Враховуючи, що α << 1, після підстановки першого доданку із 

формули (10) у (8) та інтеґрування одержаного результату за поля-
рним кутом θ одержуємо відомий вираз для термодинамічного по-
тенціялу системи магнонів 

0
mΩ  за відсутности зовнішнього магнет-

ного поля [24]: 

3/2

0
m 2

(5 / 2) (5 / 2)
6

B

K

k T T
N

T

 
Ω = − Γ ζ π  

, 

де Γ(x) — гамма-функція. 
 Далі, виходячи із розвинення (10), після ряду нескладних перет-
ворів знаходимо 

 1 2 2

0

( ) 3
(3 / 2) (3 / 2) sin

2
z

z

z h

I h

h
=

 ∂
= − α Γ ζ θ ∂ 

. (11) 

 Враховуючи формули (7), (8), (11), одержуємо вирази для термо-
динамічного потенціялу , zm hΩ  й ентропії , zm hS  системи феромагнет-
них магнонів у слабкому магнетному полі Hz: 

 
3/2 3/2

, ,1 2 1 2

(3 / 2)
, (3 / 2)

6 4z z

B
m h z m h z

K B K

NkN M T M T
h S h

T k T T

   γ ζ γ
Ω = = − ζ   π π   

 

.(12) 
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 Таким чином, використовуючи співвідношення (5), (12), знахо-
димо ( )DW , m ,( , ) ( / ) ( / ) / ( )z z V T z V T Bg a h S h S h Nk= ∂ ∂ + ∂ ∂  — магнетну 

ентропію нанодроту, знак якої, у відповідності до (1), визначає тип 

його термодинамічної взаємодії із зовнішнім магнетним полем Hz: 

 
2

t
3/2 2
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Так, якщо g(a, hz) > 0, температура системи зменшується із збіль-
шенням величини поля Hz, а якщо g(a, hz) < 0, має місце зворотній 

ефект. Дані температурні режими нанодроту являють собою так 

звані магнетокалоричні властивості, які характеризують зміну йо-
го температури у зовнішньому магнетному полі. Відповідно, в пер-
шому випадку в ФН відбувається неґативний МКЕ, в другому — по-
зитивний МКЕ. 
 Використовуючи наступні чисельні дані: cNi = 3,524⋅10−8

 см, 
cFe = 2,866⋅10−8

 см, MNi = 5⋅102
 Ґс, MFe = 1,7⋅103

 Ґс, ANi = 10−6
 ерг⋅см−1, 

AFe = 2⋅10−6
 ерг⋅см−1, проводимо розрахунок функцій g(a, hz) для нік-

левого та залізного нанодротів (див. рис. 1 і 2 відповідно). 
 Легко бачити, що в обох випадках є температурні інтервали 

∆TNi,Fe, в межах яких g(a, hz) > 0, тобто в даних системах відбуваєть-
ся неґативний МКЕ. Водночас ширини зазначених інтервалів зрос-

 

Рис. 1. Температурні залежності функції g(a, hz) для ніклевого нанодроту 

діяметром d = 1,25 нм за різних значень поля hz: 1 — hz = 0,1, 2 — hz = 0,15, 
3 — hz = 0,2. 

Fig. 1. Temperature dependences of function g(a, hz) for nickel nanowire of 

diameter d = 1.25 nm at various values of field hz: 1—hz = 0.1, 2—hz = 0.15, 
3—hz = 0.2. 
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тають із збільшенням амплітуди магнетного поля. Так, для нікле-
вого нанодроту (d = 1,25 нм) маємо: 277,7 К ≥ ∆TNi ≥ 28,5 К (hz = 0,1), 
288,7 К ≥ ∆TNi ≥ 27,3 К (hz = 0,15), 303,7 К ≥ ∆TNi ≥ 26,1 К (hz = 0,2); 
для залізного нанодроту (d = 1 нм): 819,3 К ≥ ∆TFe ≥ 92,1 К (hz = 0,1), 
860 К ≥ ∆TFe ≥ 88 К (hz = 0,15) і 917 К ≥ ∆TFe ≥ 83,6 К (hz = 0,2). 
 Таке ж явище має місце й для температур Tmax Ni,Fe, які відповіда-
ють максимумам функцій g(a, hz). Це демонструють наступні ряди 

значень для ніклевого нанодроту (d = 1,25 нм): Tmax Ni = 92 К 

(hz = 0,1), Tmax Ni = 92,7 К (hz = 0,15), Tmax Ni = 94,6 К (hz = 0,2) та й залі-
зного нанодроту (d = 1 нм): Tmax Fe = 283,2 К (hz = 0,1), Tmax Fe = 285 К 

(hz = 0,15), Tmax Fe = 291 К (hz = 0,2). 
 Даний результат є наслідком збільшення магнетним полем Hz 

кількости мікростанів ДС в одиничній комірці 2δt її фазового прос-
тору. Зрозуміло, що подальше зростання Hz приводить до підсилен-
ня цього явища (див. рис. 3, 4), тобто до збільшення ентропії тепло-
вого руху ДС. Як наслідок, відбувається збільшення величини 

Tmax Ni,Fe, а також граничних значень температурних інтервалів 

∆TNi,Fe. Крім того, температура верхньої (нижньої) границі інтерва-
лу ∆TNi,Fe підвищується (понижується) також і за рахунок включен-
ня в температурний діяпазон точок визначення функції ( , )zg a h′ , які 

відповідають амплітудам зовнішніх магнетних полів zh′ , менших за 

 

Рис. 2. Температурні залежності функції g(a, hz) для залізного нанодроту 

діяметром d = 1 нм за різних значень поля hz: 1 — hz = 0,1, 2 — hz = 0,15, 3 

— hz = 0,2. 

Fig. 2. Temperature dependences of function g(a, hz) for iron nanowire of di-
ameter d = 1 nm at various values of field hz: 1—hz = 0.1, 2—hz = 0.15, 3—
hz = 0.2. 
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величини поля hz. 
 Температурно-польові залежності, аналогічні до наведених ви-
ще, мають місце також і для циліндричного ферит-ґранатового на-
нодроту [14]. 
 Відмітимо, що неґативний МКЕ є наслідком порівнянности теп-
ломісткости теплового руху поперечної ДС із магнонною тепломіст-
кістю нанодроту. Як показують розрахунки, виконані в роботах 

[13, 21, 25], дане явище помітно слабшає за температур, більших за 

температуру Дебая TD матеріялів дротів. Втім, неґативний МКЕ 

може бути посилений шляхом зменшення величини намагнетова-
ности нанодроту (див. нижче). 
 Вочевидь, що збільшення діяметра нанодроту зумовлює послаб-
лення чинника теплового руху ДС. Це, в свою чергу, приводить до 

зменшення области визначення ефекту, який розглядається. Кри-
тичний діяметер dcr ніклевого нанодроту, за якого ще має місце 

МКЕ, знаходимо з умови рівности кореня рівняння, яке визначає 

нижню границю інтервалу явища — g(acr, hz) = 0, температурі Кюрі 
ніклю. Відповідні розрахунки, виконані для hz = 0,15, дають 

dcr,Ni = 5,4 нм. Аналіза кривої g(a, hz), зроблена для того ж значення 

 

Рис. 3. Температурні залежності відносної ентропії 0
DW DW/S S  ( 0

DWS  — ент-
ропія теплового руху поперечної ДС без магнетного поля) за різних зна-
чень зовнішнього магнетного поля для циліндричного ніклевого нанодро-
ту (d = 1,25 нм): 1 — hz = 0,1, 2 — hz = 0,15, 3 — hz = 0,2. 

Fig. 3. Temperature dependences of relative entropy 
0

DW DW/S S  ( 0
DWS  is the 

entropy of thermal motion of a cross DW without magnetic field) at various 

values of external magnetic field for a cylindrical nickel nanowire 

(d = 1.25 nm): 1—hz = 0.1, 2—hz = 0.15, 3—hz = 0.2. 
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магнетного поля, показує, що для залізного нанодроту 

dcr,Fe = 3,16 нм. Наведені дані вказують, що розглянутий нами ефект 

є суто наномасштабним явищем. Крім того, значення критичних 

радіюсів нанодротів помітно перебільшують параметер ґратниці 
матеріялів, що узгоджується із наближенням застосування формул 

(12). Разом з тим, дані величини мають бути меншими за радіюси 

3,1⋅102
 нм для ніклевого і 1,3⋅102

 нм для залізного дротів, за яких 

починає формуватися ДС із Блоховою точкою [26]. 
 У граничному випадку d → ∞ (перехід до об’ємних феромагнети-
ків) безрозмірний параметер a = 4ASn/(δtkBT) = πAd2/(δtkBT) також 

прямує до ∞. Враховуючи цей факт, із формули (13) одержуємо, що 

магнетна ентропія системи визначається виключно ентропією фе-
ромагнетних магнонів, і в системі відбувається тільки позитивний 

МКЕ. 
 Зауважимо, що у роботах [13, 21, 22] було встановлено посилення 

впливу теплового руху ДС на термодинамічні властивості ФН із 

зменшенням їхньої намагнетованости. Цей висновок узгоджується 

із одержаними нами значеннями критичного діяметра ефекту для 

нанодротів, величина М яких менша за намагнетованість наситу 

ніклю і заліза: dcr,Ni = 8 нм (збільшення на 48%) для MNi = 2,5⋅102
 Ґс і 

dcr,Fe = 4,03 нм (збільшення на 27,5%) для MFe = 1⋅103
 Ґс (hz = 0,15) 

 

Рис. 4. Температурні залежності відносної ентропії 0
DW DW/S S  за різних 

значень зовнішнього магнетного поля для циліндричного залізного нанод-
роту (d = 1 нм): 1 — hz = 0,1, 2 — hz = 0,15, 3 — hz = 0,2. 

Fig. 4. Temperature dependences of relative entropy 
0

DW DW/S S  at various 

values of external magnetic field for a cylindrical iron nanowire (d = 1 nm): 
1—hz = 0.1, 2—hz = 0.15, 3—hz = 0.2. 
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відповідно. 

3. ОЦІНКА МКЕ В НІКЛЕВОМУ ТА ЗАЛІЗНОМУ НАНОДРОТАХ, 
ЯКІ МІСТЯТЬ ПОПЕРЕЧНУ ДС 

Оцінимо величину неґативного МКЕ в циліндричних ніклевому та 

залізному нанодротах. Під час розгляду даного питання будемо 

враховувати фононну тепломісткість системи, порядок величини 

якої відповідає даній термодинамічній характеристиці ніклю та за-
ліза. Визначимо верхню границю температурного інтервалу функ-
цій gNi,Fe(a, hz) температурою TD. Тоді для T < TD формулу (1) можна 

переписати у вигляді 

 
4 312

( , )
5z z

C
G a h dh da

π
= , (14) 

де G(a, hz) = a4g(a, hz), C = π3/2d2A1/2M/(kBTD). 
 Графіки функцій G(a, hz) для ніклевого та залізного нанодротів 

наведено на рис. 5 і 6 відповідно. Видно, що G(a, hz) мають достат-
ньо різкий максимум, в якому, як показують розрахунки, 

 

Рис. 5. Температурні залежності функції G(a, hz) за різних магнетних по-
лів hz для ніклевого нанодроту діяметром d = 1,25 нм: 1 — hz = 0,1, 2 — 

hz = 0,15, 3 — hz = 0,2. 

Fig. 5. Temperature dependences of function G(a, hz) at various magnetic 

fields hz for a nickel nanowire of diameter d = 1.25 nm: 1—hz = 0.1, 2—
hz = 0.15, 3—hz = 0.2. 
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Тому зробимо оцінку МКЕ поблизу точки amax, оскільки саме в цій 

області найбільш сильно проявляється дане явище. 
 Розвиваючи далі в околі amax функцію G(a, hz), після інтеґрування 

одержаного виразу із (14) знаходимо: 
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π ∆
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де 
cmaxa  — значення amax, яке відповідає середньому значенню маг-

нетного поля 
cz

h , обраному на інтервалі: 
2 1z z zh h h∆ = − , ∆T = T1 − T2, 

де T1 — початкова температура нанодроту, T2 — кінцева. 
 Для ніклевого нанодроту з діяметром d = 1,25 нм для зміни маг-
нетного поля ∆hz = 0,1–0,2 маємо: 

c
0,15zh = , 

cmax 6,864a = , 

c cmax( , ) 0,451zG a h = , Tmax ≅ 46 К. Тоді з формули (15) знаходимо 

∆T ≅ 2⋅10−3
 К. 

 

Рис. 6. Температурні залежності функції G(a, hz) за різних магнетних по-
лів hz для залізного нанодроту діяметром d = 1 нм: 1 — hz = 0,1, 2 — 

hz = 0,15, 3 — hz = 0,2. 

Fig. 6. Temperature dependences of function G(a, hz) at various magnetic 

fields hz for an iron nanowire of diameter d = 1 nm: 1—hz = 0.1, 2—hz = 0.15, 
3—hz = 0.2. 
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 Розрахунки показують, що подальше збільшення діяметра нано-
дроту приводить до послаблення неґативного МКЕ. Так, для 

d = 2 нм Tmax ≅ 120,3 К, ∆T ≅ 3,3⋅10−4
 К; для d = 2,5 нм Tmax ≈ 188 К, 

∆T ≅ 1,4⋅10−4
 К. Вочевидь, що зміна магнетного поля в зворотньому 

напрямку ∆hz = 0,2–0,1 змінює знак інтервалу ∆T на протилежний. 
 Оцінка згідно з виразом (15) неґативного МКЕ для залізного на-
нодроту (в тому ж діяпазоні магнетних полів) дає наступний ряд 

значень: для d = 1 нм Tmax ≅ 142,8 К, ∆T ≅ 8,5⋅10−4
 К; для d = 1,25 нм 

Tmax ≅ 225 К, ∆T ≅ 3,45⋅10−4
 К; для d = 1,5 нм Tmax ≅ 326,56 К, 

∆T ≅ 1,7⋅10−4
 К. 

 Наведені вище розрахунки вказують на можливість зміни за до-
помогою неґативного МКЕ початкової температури масиву із ∼ 103–
104

 ніклевих і залізних нанодротів на величину ∼ 1 К. Водночас дія-
метри нанодротів, які відповідають даному явищу, збільшуються із 

зменшенням величини їхньої намагнетованости. Наприклад, у нік-
левому нанодроті з M = 102

 Ґс значення ∆T ≅ 1,4⋅10−4
 К досягається 

вже для d = 5,6 нм. В свою чергу, в залізному нанодроті з M = 103
 Ґс 

зміна температури ∆T ≅ 1,7⋅10−4
 К реалізується для d = 2 нм. 

 Зрозуміло, що за відсутности ДС у нанодроті має відбуватися по-
зитивний МКЕ. В цьому випадку функція g(a, hz) < 0. 
 Далі, виходячи з формул (12), (14), для малої відносної зміни те-
мператури системи ∆′T/T1 << 1, де ∆′T = T2 − T1, знаходимо 
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 Оцінка виразу (16) для ніклевого нанодроту для ∆hz = 0,1–0,2 і 
температур T1 із інтервалу T1 = 46–188 К дає наступний діяпазон 

∆′T ≅ 1,2⋅10−4–1,5⋅10−5
 К; для залізного ∆′T ≅ 6,7⋅10−5–2⋅10−5

 К для 

T1 = 142,8–326,56 К і ∆hz = 0,1–0,2. 
 Зіставлення одержаних вище оцінок ∆TNi,Fe із аналогічними ха-
рактеристиками для позитивного МКЕ ∆′TNi,Fe показує, що 

∆TNi,Fe/∆′TNi,Fe ∼ 10. Таким чином, за відсутности поперечної ДС на-
нодріт зазнає помітно слабший за неґативний позитивний МКЕ. Із 

збільшенням амплітуди магнетного поля ефект, як це слідує із фо-
рмули (16), має зростати. 
 Зауважимо, що одержаний нами результат узгоджується із фун-
даментальним термодинамічним принципом самореґульованих си-
стем Ле Шательє–Брауна. Дійсно, збільшення величини магнетно-
го поля приводить до зростання магнетостатичної енергії феромаг-
нетного нанодроту, що зумовлена його магнетуванням (магнетоста-
тична енергія збільшується також і за рахунок деформації полем 

магнетної структури ДС). Таке збільшення енергії система намага-
ється компенсувати зменшенням своєї внутрішньої енергії, що й 

відображається в пониженні температури дроту. Навпаки, із змен-
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шенням амплітуди поля внутрішня енергія та температура нанод-
роту зростають. 
 В сильних магнетних полях (hz > 1) дріт повністю намагнетова-
ний вздовж довгої осі циліндра; його подальше магнетування не 

приводить до зміни магнетостатичної енергії. В магнетному полі, 

істотно більшому за hz (полях порядку величини магнетного поля, 

зумовленого рухом електронів усередині атомів, ∼ 1–10 кЕ), із зрос-
танням його амплітуди відбувається орієнтація спінів вздовж на-
прямку поля. Це зумовлює зменшення обмінної енергії атомів, яке, 
у відповідності до принципу Ле Шательє–Брауна, система намага-
ється компенсувати за рахунок збільшення своєї внутрішньої енер-
гії, тобто має місце позитивний МКЕ. 
 Слід особливо підкреслити, що із наведених вище оцінок випли-
ває можливість впливу масивів, утворених із великої кількости ні-
клевих і залізних нанодротів, які містять поперечну ДС, на темпе-
ратуру взаємодійного з ними середовища. Справді, вище було вста-
новлено, що, використовуючи неґативний МКЕ, можна зменшити 

(збільшити за зворотньої зміни магнетного поля) температуру ком-
пакту із ∼ 103–104

 нанодротів на 1 К. Вочевидь, що, застосувавши 

серію таких компактів, ми зможемо досягти (після встановлення 

термодинамічної рівноваги) помітної зміни початкової температури 

середовища. Цей практичний висновок являє інтерес для створення 

нових технологій, заснованих на магнетокалоричних властивостях 

нанодротів, зокрема в онкології для знищення ракових клітин. Ра-
зом з тим зрозуміло, що подальший розвиток даного положення по-
требує ряд додаткових досліджень, зокрема визначення впливу 

аґреґації нанодротів на магнетні та термодинамічні характеристи-
ки компактів. Слід також зважати на можливі макроскопічні кван-
тові ефекти (див. огляд [27]) у даних наносистемах. 

4. ВИСНОВКИ 

Оглянуто магнетокалоричний ефект у циліндричних ніклевому та 

залізному нанодротах, магнетна структура яких характеризується 

наявністю поперечної ДС. 
 Встановлено, що у слабких зовнішніх магнетних полях тепловий 

рух поперечної ДС зумовлює неґативний МКЕ. Дане явище узго-
джується із термодинамічним принципом самореґульованих сис-
тем Ле Шательє–Брауна. 
 Показано, що за відсутности поперечної ДС у нанодротах відбу-
вається слабший за неґативний позитивний МКЕ. 
 Передбачено, що неґативний МКЕ посилюється із зменшенням 

величини намагнетованости нанодротів. Цей результат відкриває 

перспективу керування температурним діяпазоном даного ефекту 

шляхом варіювання намагнетованости дротів. 
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 Передбачено можливість за допомогою неґативного МКЕ змен-
шувати (збільшувати за зворотньої зміни магнетного поля) темпе-
ратуру компакту із 103–104

 циліндричних ніклевих і залізних на-
нодротів на 1 К, що дає змогу після застосування серії таких ком-
пактів досягати заданого збільшення (зменшення) початкової тем-
ператури взаємодійного із нанодротами середовища. 
 Наведені результати мають практичне значення у контексті роз-
витку нанотехнологій, які ґрунтуються на магнетокалоричних вла-
стивостях феромагнетних нанодротів, що містять поперечну ДС, 
зокрема в онкології для розробки нових гіпертермічних методів 

знищення ракових клітин злоякісних пухлин. 

 Роботу виконано в рамках бюджетної програми НАН України 

КПКВК 6541230 на 2023–2024 рр. (номер держреєстрації НДР 

0123U100898). 
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Methodology for Selecting Compatible Metal Materials 

for Friction Pairs During Fretting-Corrosion Wear 

M. V. Kindrachuk, V. V. Kharchenko, V. Ye. Marchuk, I. A. Humeniuk, 
and D. V. Leusenko  

National Aviation University,  
1 Lyubomyr Huzar Ave.,  
UA-03058 Kyiv, Ukraine 

Taking into account the various forms of fretting-corrosion manifestation, 
on the example of the contact of titanium alloy ВТ8 with structural alloys 

based on Al, Cu, Mg and Fe and with the same material, an attempt is made to 

develop a complex approach to the selection of compatible materials of fric-
tion pairs. According to the research results, the quantitative indicators of 

fretting wear of friction-pair materials are defined, and the regularities of 

mutual influence of the nature and properties of the materials on the fric-
tion-wear parameters of the tribosystem are analysed. For tribosystems, 
where the loss of functionality is associated with the accumulation of wear 

products, a calculation method for determining the compatibility of materi-
als based on the volume-increment coefficient of the materials within the tri-
bocontact zone is proposed. 

Key words: tribomechanical system, friction pairs, fretting corrosion, wear 

resistance, wear products. 

З урахуванням різних форм прояву фреттинґ-корозії, на прикладі конта-
кту титанового стопу ВТ8 із конструкційними стопами на основі Al, Cu, 
Mg, Fe та в однойменній парі здійснено спробу комплексного підходу що-
до вибору сумісних матеріялів пар тертя. За результатами досліджень ви-
значено кількісні показники фреттинґ-зношування матеріялів пар тертя, 
проаналізовано закономірності взаємного впливу природи та властивос-
тей матеріялів на фрикційно-зношувальні параметри трибосистеми. Для 
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трибосистем, в яких втрата працездатности пов’язана з накопиченням 

продуктів зношування, запропоновано розрахунковий метод визначення 

сумісности матеріялів за коефіцієнтом прирощення об’єму матеріялу в зоні 
трибоконтакту. 

Ключові слова: трибомеханічна система, пари тертя, фреттинґ-корозія, 
зносостійкість, продукти зношування. 

(Received 15 February, 2024; in final version, 6 June, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

Taking into account the general tendency to decreasing material con-
sumption, reducing structural stiffness, increasing workloads and re-
quirements for the economic efficiency of using machines, the issues of 

increasing their reliability and durability are becoming extremely im-
portant. In solving them, one of the key places belongs to ensuring a high 

level of wear resistance and the duration of the period of trouble-free op-
eration of parts and components of tribomechanical systems. In aircraft 

structures, as well as in the structures of other dynamically loaded ma-
chines, among the tribomechanical systems with the most limited dura-
bility, there are tribosystems of low-motion and nominally immobile 

nodes and joints, the parts of which are damaged by fretting corrosion. 
 In engineering practice and tribological studies, fretting corrosion 

is considered one of the most destructive, unpredictable and dangerous 

types of wear [1–3]. Moreover, the negative consequences of the devel-
opment of fretting corrosion can be caused by not only physical wear of 

parts but also the wedging effect of wear products, which due to small 
amplitudes of mutual movements remain mainly in the contact area. It 

is obvious that, under such conditions, the selection of materials for 

friction pairs should be based on a comprehensive assessment of their 

compatibility, taking into account the characteristics of the change in 

the tribosystem state for each of the specified forms of fretting corro-
sion. An attempt to implement such an approach on the example of 

choosing a favourable combination of materials in a friction pair with 

titanium alloy ВТ8 was the task of this study. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

To solve this problem, comparative wear tests were carried out under 

fretting-corrosion conditions, when combining the ВТ8 alloy in a pair 

of the same material and with bronze БрАЖ9-4, steel Х18Н10Т, hard-
ened steel 45, aluminium alloy Д16Т and magnesium alloy МЛ5 is per-
formed. The materials selected for the study were alloys based on dif-
ferent metals, had different chemical and physical-mechanical proper-



 METHODOLOGY FOR SELECTING COMPATIBLE METAL MATERIALS 639 

ties and different properties of their oxides. In general, such a selec-
tion of friction pair materials made it possible to analyse the relation-
ship of the fretting resistance parameters of the tribosystem with both 

the properties of the friction pair materials themselves and the proper-
ties of their wear products. 
 The tests were carried out on the МФК-1 installation [2] in accord-
ance with ГОСТ 23.211-80 in air at room temperature with the follow-
ing fretting parameters: specific normal load of samples P = 19.6 MPa, 
relative displacement amplitude A = 125 µm, oscillation frequency 

f = 25–30 Hz and test base N = 5⋅105
 cycles. In each friction pair, sam-

ples of the ВТ8 alloy were immobile, and counter-bodies from the 

abovementioned materials were movable. After the test, the average 

linear wear of the samples and the mass loss of the counter-bodies were 

determined, according to which and the contact area and the material 
specific mass data, their total volumetric wears were calculated. At the 

same time, during the test, the moment of friction was recorded, the 

coefficients of friction were determined, and the topography of the 

surface of the friction tracks and the distribution of chemical elements 

on them were studied using an SEM microanalyzer РЭМ-200. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The obtained values of the volumetric wear of the samples, counter-
bodies and the total volumetric wear of the materials of the friction 

pairs are compared in Fig. 1. As seen, under the studied fretting condi-
tions, the least intense wear of the ВТ8 alloy occurs during friction in 

pairs with the magnesium alloy and bronze. At the same time, the 

magnesium alloy paired with the titanium one wears out much more 

intensely than bronze. 
 Electron microscopy studies of the friction track surface in the 

ВТ8–БрАЖ9-4 pair revealed signs of seizure with the bronze material 
transfer to the titanium alloy surface (Figs. 2, 3). 
 Based on the analysis of the change in the friction coefficient of this 

pair (Fig. 4, curve 2), we can conclude that the process of intense sei-
zure, which is characterized by a high friction coefficient, develops in 

the period from 10⋅103
 to 70⋅103

 fretting cycles. Herein, the destruc-
tion of the seizure centres is not accompanied by deep damage, which 

indicates a small depth of spread of deformation hardening of bronze 

under the action of cyclic contact loads in the actual contact areas. The 

relatively small wear of the materials of this pair can be due to the 

formation of a specific protective layer on the friction surfaces of com-
pressed highly dispersed wear products, in the composition of which, 

in view of much greater volumetric wear of bronze, relatively soft cop-
per oxides may dominate. The formation of such protective structures, 
firstly, will prevent the further development of adhesion, and, second-
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ly, it reduces the intensity of destruction of contact surfaces by the 

mechanisms of corrosion-fatigue and abrasive wear. 
 In the friction pair ВТ8–МЛ5, there are no characteristic signs of 

intense adhesion. After 103–153
 cycles of fretting, the friction coeffi-

cient decreases sharply and quickly acquires a stable and relatively low 

value (Fig. 4, curve 1). 
 The results of the electron microscopy study of the friction track 

  
a b 

Fig. 2. Surface topography of the friction tracks on the ВТ8 alloy sample (a) 
and БрАЖ9-4 counter-body (b) after wear tests under fretting-corrosion con-
ditions. 

 

Fig. 1. Diagram of volumetric wear of samples, counter-bodies and total wear 

of metals of friction pairs during the wear test under fretting-corrosion con-
ditions. Friction pairs (sample–counter-body): 1—ВТ8–МЛ5, 2—ВТ8–
БрАЖ9-4, 3—ВТ8–Д16Т, 4—ВТ8–ВТ8, 5—ВТ8–steel Х18Н10Т, 6—ВТ8–
steel 45. 
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surface evidence that, similar to the friction in the pair with bronze, 

the ВТ8 friction in the pair with the magnesium alloy is accompanied 

by the formation of specific thin-film protective structures from com-
pressed wear products on its surface, the composition of which in-
cludes mainly magnesium monoxide (Fig. 5, a, Fig. 6). On the friction 

surface of the magnesium alloy, characteristic signs of pitting corro-
sion-fatigue and grooved abrasive wear are revealed (Fig. 5, b). 
 The low disposition of materials of the ВТ8–МЛ5 pair to seizure can 

be explained by the fact that the mutual solubility of metals in the Ti–
Mg system is practically absent [5]. According to ideas about the diffu-
sion nature of seizure [1, 6, 7], the lack of mutual solubility and the 

ability of metals to form solid solutions is considered one of the main 

factors that prevents the formation of strong metal bonds in a friction 

 

Fig. 3. Results of the analysis of the percentage content of chemical elements 

on the microsection of friction surface of the ВТ8 alloy paired with bronze 

БрАЖ9-4 after wear tests under fretting-corrosion conditions. 

 

Fig. 4. Dependence of the friction coefficient on the number of fretting cycles. 
Friction pairs: 1—ВТ8–МЛ5, 2—ВТ8–БрАЖ9-4, 3—ВТ8–Д16Т. 
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pair and prevents adhesion. In addition, the presence of few slide sys-
tems (planes) in the magnesium crystal lattice prevents the formation 

of active dislocation centres with a high concentration of point defects 

in the places of actual contact and the creation due to plastic defor-
mation of a crystallographic arrangement of shear planes, which is fa-
vourable for seizure. Given the leading role in the development of fret-
ting corrosion in corrosion-fatigue and abrasive processes, the abnor-
mally low fretting resistance of the magnesium alloy compared to the 

other studied alloys can be explained by its low mechanical strength 

and low corrosion resistance. 
 Taking into account the essential role of electrochemical processes 

in the development of fretting corrosion [2, 8], the electrochemically 

high corrosion activity of magnesium and its alloys can be a significant 

  
a b 

Fig. 5. Surface topography of the friction tracks of the sample from ВТ8 alloy (a) 
and counter-body from МЛ5 alloy (b) after wear tests under fretting-
corrosion conditions. 

 

Fig. 6. Results of the analysis of the percentage content of chemical elements 

on the friction surface microsection of ВТ8 alloy paired with magnesium alloy 

МЛ5 after wear tests under fretting-corrosion conditions. 
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factor determining the high wear intensity of the magnesium alloy and 

the low wear intensity of the titanium alloy in the ВТ8–МЛ5 pair. 
 In the ВТ8–Д16Т friction pair, the development of fretting corro-
sion is characterized by strongly pronounced signs of seizure. The rela-
tively long duration of the period of intense adhesion and the high fric-
tion coefficient corresponding to this period (Fig. 4, curve 3) indicate a 

high strength of adhesive friction bonds. Adhesion is obviously facili-
tated by the low hardness of the aluminium alloy, high ability of the 

metals of this pair to form juvenile surfaces and the ability of titanium 

to form solid solutions with aluminium. As a result of the occurrence 

and destruction of seizure centres, deep local damage was revealed on 

the surface of the aluminium alloy (Fig. 7, a), whereas on the surface 

of the titanium alloy, there were areas formed from separated and 

transferred metal from the counter-body (Fig. 7, b). 
 Simultaneously, the friction surfaces of both the Д16Т and ВТ8 al-
loys, lying outside the seizure centres, undergo corrosion-fatigue and 

abrasive wears. Herein, the wear of the titanium alloy is higher than in 

the pairs with magnesium alloy МЛ5 and bronze БрАЖ9-4, whereas 

the main contribution to the total wear of the ВТ8–Д16Т pair is made 

by the aluminium alloy. 
 The deep destruction of the Д16Т alloy in a pair with the ВТ8 alloy 

can be attributing to its lower fatigue strength and tendency to strain 

hardening. Since the cyclic contact stresses acting in the contact zone 

decrease, the volumes of metal close to the plane of the welding bridges 

experience the greatest hardening. Accordingly, the destruction oc-
curs in places further away from the surface where cyclic stresses ex-
ceed the fatigue strength of the material [9]. 

  
a b 

Fig. 7. Topography of the surface of the Д16Т counter-body friction track (a) 
and the results of analysis of the percentage distribution of chemical elements 

in the ВТ8 sample microsection (b) after wear tests under fretting-corrosion 

conditions. 
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 In the friction pairs ВТ8–steel Х18Н10Т and ВТ8–steel 45, the ti-
tanium alloy wears more intensely. Herein, the amount of wear of the 

ВТ8 alloy is greater than in the pair with the same material, whereas in 

the pair with the ВТ8 alloy, the relatively soft low-strength steel 
Х18Н10Т wears less than hardened steel 45. 
 When analysing the friction tracks of samples and counter-bodies in 

friction pairs ВТ8–ВТ8, ВТ8–steel Х18Н10Т and ВТ8–steel 45, the 

identity of the nature of destruction of their surfaces is revealed, 

which corresponds to the signs of mainly corrosion-fatigue and abra-
sive wears. Obviously, under such conditions, the fretting resistance 

of friction pair materials is determined by the competition of such fac-
tors as hardness, cyclic strength and corrosion resistance. In this case, 
the lower fretting resistance of the ВТ8 alloy paired with steels can be 

explained by the high susceptibility of titanium and its alloys to the 

chemical interaction with oxygen, low strength of secondary oxide 

films and the tendency to flood in the fretting-corrosion process [10], 
whereas the higher fretting resistance in the same-named pair—by a 

less intense development of electrochemical corrosion processes. Given 

that in the process of fretting corrosion, as a result of deformation and 

tribochemical reactions, the surface layers of the metal undergo signif-
icant changes both at the structural and substructural levels [2, 8, 11, 

12], then, the corrosion activity of the titanium alloy in galvanic pairs 

will be determined by its values acquired under the action of fretting 

rather than by the initial value of its standard electrode potential. 
 The results presented above make it possible to establish a favoura-
ble combination of materials in a friction pair in view of their mutual 
influence on frictional wear characteristics. This approach may be val-
id for a tribosystem, where the specified tension is lost due to wear of 

parts (joints with guaranteed tension), or the performance of the tri-
bosystem is impaired by an increase in the clearance between the parts 

(joint with guaranteed clearance). Such tribosystems include relatively 

open tribosystems, where the volume of wear products formed in the 

contact zone (VI) can be compensated by the total volumetric wear of 

tribocouple materials (VII) and the volume of wear products removed 

from the contact zone (VIII): 

 VI
 ≤ VII

 + VIII. (1) 

 In closed tribosystems, where the wear products do not have a free 

exit from the contact zone and relation (1) is not valid, the accumula-
tion of wear products can cause an additional increase in the specific 

pressure coupling. The consequence of the development of fretting 
corrosion in such tribosystems is most often the loss of joint mobility 

(jamming) and premature fatigue failure of the part [13–15]. In this 

case, the criterion of assessment when choosing friction pair materials 
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can be the volume increment coefficient of the material: 

 ∆ = KVI/VII, (2) 

where K is a coefficient that takes into account the packing density of 

powdered wear products. 
 Given that the products of fretting corrosion of metal alloys are, as a 

rule, oxides of the base metal, the volume of wear products formed by 

each element of the tribosystem can be determined by the relation 

 I II
M Mi iV V P= , (3) 

where 
II

MiV  is the volumetric wear of the i-th element of the tribosys-
tem, P is the Pilling–Bedworth coefficient, which characterizes the 

ratio of the volume of the oxide formed during oxidation to the corre-
sponding volume of the metal [16]. 
 Considering a closed tribosystem as a closed volume where wear 

products undergo pressure with simultaneous application of vibration, 

by analogy with the vibration pressing of powder materials [17], the 

physical value of the coefficient K in Eq. (2) may be defined as the abil-
ity of the powdered wear products to be compacted under vibration 

pressing. 
 The volume of the powder green body changes under pressure due to 

the displacement of individual powder particles, which, thus, achieve a 

denser arrangement, as well as due to the deformation of the powder 

mass particles. The ability of powder materials to be compacted is de-
termined by such physical characteristics as the granulometric compo-
sition, the size and shape of the powder particles and the ability of the 

powder material to undergo plastic deformation. Compaction under 

pressing of powder materials can be determined from the pressing 

equation: 

 0
g

pK
е−αγ = γ −

α
, (4) 

where γ is the density of the compacted powdered mass, γg is the condi-
tional ultimate density of the material under sufficiently high pres-
sure, p is the applied pressure, K0 is the initial pressing coefficient at 

p = 0, α is the coefficient of loss of compressibility, which characterizes 

correlation the decrease in the compression coefficient K with increas-
ing the pressure by one unit. The constants in Eq. (4) are characteris-
tics of powder materials and can be determined experimentally. 
 For brittle low-plastic powder materials, such as powders of titani-
um boride and titanium carbide, the density of compacts during vibra-
tion pressing, even at relatively low pressures and a short duration of 

vibration, can increase by 1.4–1.5 times [17]. 
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 Since at normal temperatures, metal oxides are brittle and low-
plastic as well [16], due to repeated grinding in the contact zone, they 

acquire approximately the same shape and size, the coefficient K in 

equation (2) can be determined as the reciprocal of the coefficient of 

increase in the density of green bodies during vibration pressing and, 
with some approximation, be taken equal to K = 1/1.5 = 0.66. 
 Based on the above analytical study of volume changes occurring in 

closed tribosystems during the development of fretting corrosion, the 

calculation of the volume increment coefficient of the material was 

made. The initial data for the calculations and the obtained coefficient 

values are given in Table 1. The coefficient ∆ is a characteristic of a 

tribosystem that shows how many times the volume of wear products 

formed during fretting corrosion becomes larger or smaller than the 

volume of the worn materials of the friction pair. It is obvious that un-
der the condition of minimizing the coupling pressure and simultane-
ously preserving the parameters of the previously applied tension, the 

value of the coefficient ∆ is to be ideally close to 1. As seen from Table 

1, the most favourable in this case are combinations of titanium alloy 

ВТ8 with aluminium alloy Д16Т, bronze БрАЖ9-4 and the same alloy. 
In pairs with steel Х18Н10Т and hardened steel 45, despite their rela-
tively higher wear resistances, due to the high Pilling–Bedworth coef-
ficient of iron oxides, a significant increase in pressure is possible. A 

particular intense increase in pressure can be expected at the early 

stage of fretting corrosion, when oxide γ-Fe2O3 with the highest Peel-
ing–Bedworth coefficient among the iron oxides can be predominantly 

formed in the wear products. 
 In the friction pair of the ВТ8 alloy with the МЛ5 magnesium alloy, 

due to the low Pilling–Bedworth coefficient of magnesium oxide and 

the high wear intensity of the magnesium alloy, the calculated value of 

the volume increment coefficient is significantly less than 1. In this 

case, the loss of tribosystem functionality may be due to intensely re-
ducing the tension and increasing the clearance rather than to increas-
ing pressure in the coupling. 

4. CONCLUSION 

Taking into account the peculiarities of the change in the tribosystem 

state under different forms of fretting corrosion, the compatibility of 

some structural alloys for the combination in a friction pair with tita-
nium alloy ВТ8 was determined. It was established that to prevent deep 

destruction from seizure and minimize wear of the friction pair, the 

combination of ВТ8 alloy with БрАЖ9-4 is most favourable, and the 

least favourable is to make a pair with aluminium alloy Д16Т. When 

choosing materials for the friction pair titanium alloy–steel, prefer-
ence should be given to less hard stainless steels rather than highly 
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hardened non-corrosive steels. 
 For tribosystems, the efficiency loss of which is associated with the 

accumulation of wear products in the contact zone, the determination 

of a favourable combination of materials in the friction pair should be 

performed taking into account the material volume-increment coeffi-
cient as proposed in this work. It was established that the most optimal 
in terms of such coefficients are combinations of titanium alloy in a 

pair with bronze, alloy Д16Т and the same alloy. 

TABLE 1. Initial data for calculation and calculated values of the volume in-
crement coefficient for friction pair materials studied. 

No. 
Friction 

pairs 

Friction 

pair sam-
ple–

counter-
body 

Volumetric 

wear of pair 

materials 
II

MiV , mm3 

Oxide 

phases in 

wear 

product 

Pilling–
Bedworth 

coefficient P 

Total volume 

of wear prod-
ucts from 

friction pair 

materials VI, 
mm3 

Volume 

increment 

coefficient 

of materi-
al ∆ 

1 
ВТ8–
МЛ5 

ВТ8 0.19 ТіО2 1.76 
2.52 0.57 

МЛ5 2.7 МgО 0.81 

2 
ВТ8–

БрАЖ9-
4 

ВТ8 0.25 ТіО2 1.76 

1.48 1.15 БрАЖ9-
4 

0.6 CuO 1.74 

3 
ВТ8–
Д16Т 

ВТ8 0.5 ТіО2 1.76 
3.25 0.91 

Д16Т 1.85 
α-Al2O3 1.28 

γ-Al2O3 1.45 3.56 1.0 

4 ВТ8–ВТ8 
ВТ8 0.75 ТіО2 1.76 

2.81 1.16 
ВТ8 0.85 ТіО2 1.76 

5 
ВТ8–

Х18Н10Т 

ВТ8 1 ТіО2 1.76 

2.5 1.22 

Х18Н10Т 0.35 

Fe3O4 

magnetite 
2.10 

Fe2O3 

haematite 
2.14 2.51 1.23 

γ-Fe2O3 2.45 2.62 1.28 

6 
ВТ8–

steel 45 

hardened 

ВТ8 1.25 ТіО2 1.76 

3.77 1.25 

steel 45 

hardened 
0.75 

Fe3O4 

magnetite 
2.10 

Fe2O3 

haematite 
2.14 3.81 1.26 

γ-Fe2O3 2.45 4.04 1.33 
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Кристалографічні аспекти формування та розвитку  

деформаційного рельєфу як показника накопиченого  

втомного пошкодження (огляд джерел) 
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В статті представлено огляд досліджень, в яких було розглянуто криста-
лографічні аспекти процесу втомного пошкодження металевих полікрис-
талів і монокристалів. Метою є обґрунтування необхідности та можливос-
ти урахування текстури полікристалічних матеріялів і кристалографіч-
ної орієнтації монокристалів для розрахунку еквівалентних напружень 

багатоосьового навантаження, задля аналізи та кількісної оцінки нако-
пиченого втомного пошкодження. Виконано: аналізу сучасних дослі-
джень деформаційного рельєфу поверхні металів як показника накопи-
ченого втомного пошкодження; аналізу кристалографії складових дефо-
рмаційного рельєфу; визначення впливу текстури конструкційних стопів 

на формування деформаційного рельєфу та відповідного втомного пошко-
дження; обґрунтування припущення про активацію додаткових систем 

ковзання під час двовісного циклічного навантажування. Звернуто увагу 
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на те, що метод Губера–Мізеса, який використовується для розрахунків 

еквівалентних напружень під час двовісного навантажування, не врахо-
вує анізотропію конструкційних стопів, зокрема алюмінійових стопів, 
які використовуються в авіяційних конструкціях. Методи дослідження, 
яких розглянуто в статті: механічні випробування, оптична мікроскопія, 
рентґеноструктурна аналіза. Основним результатом є обґрунтування не-
обхідности врахування кристалографічної анізотропії для розрахунку 

еквівалентних напружень за багатоосьового навантаження. Проведено 

огляд досліджень, в яких накопичення втомного пошкодження та відпо-
відне формування й розвиток деформаційного рельєфу пов’язані з крис-
талографічною орієнтацією монокристалів і кристалітів текстурованих 

полікристалічних матеріялів, що вказує на необхідність і можливість 

урахування кристалографічних аспектів для розробки методів оцінки на-
копиченого втомного пошкодження. Ефект кристалографічної орієнтації 
монокристалів і текстури полікристалічних матеріялів є істотним як за 

одновісного навантажування, так і за двовісного навантажування. 

Ключові слова: втома металів, деформаційний рельєф, кристалографія 

ковзання, одновісне навантажування, багатоосьове навантажування, ек-
вівалентне напруження. 

The paper involves reviewing researches, which consider crystallographic 

aspects of fatigue damage in both metallic polycrystals and single crystals. 
The primary aim of this work is to substantiate the necessity and feasibility 

of considering both material texture in polycrystals and the crystallographic 

orientation of single crystals during the assessment of equivalent stresses 

under multiaxial loading. Additionally, the study aims to assess quantita-
tively the accumulated fatigue damage. The tasks undertaken include as fol-
low: analysing contemporary research investigating cases, where surface de-
formation relief in metals serves as an indicator of accumulated fatigue dam-
age, examining crystallography; studying the surface relief components, and 

estimating how the texture of constructional metals influences the formation 

of deformation relief and corresponding fatigue damage. The study provides 

evidence for the activation of additional slip systems during biaxial loading. 
It is noted that the Huber–Mises method for assessing equivalent stresses 

during biaxial loading does not account for anisotropy in constructional ma-
terials, such as aluminium alloys commonly used in aviation. Methodologi-
cally, the paper considers mechanical tests, light microscopy, x-ray analysis. 
The main result of the study is the substantiation of the need to consider 

metals’ crystallographic anisotropy, when calculating equivalent stresses 

under multiaxial loading. The review of research indicates that the fatigue-
damage accumulation and the evolution of surface deformation relief are re-
lated closely to the crystallographic orientation of single crystals and crystal-
lites in textured polycrystal materials. Recognizing these crystallographic 

aspects is essential for thorough estimating accumulated fatigue damage. It 

demonstrates the necessity and feasibility of considering crystallographic 

aspects in the development of methods for estimating accumulated fatigue 

damage. The effect of both the crystallographic orientation of single crystals 

and the texture of polycrystalline material is pronounced under the uniaxial 
and biaxial loadings. 



 КРИСТАЛОГРАФІЧНІ АСПЕКТИ ФОРМУВАННЯ ТА РОЗВИТКУ РЕЛЬЄФУ 651 

Key words: metal fatigue, deformation relief, crystallography of slip, uniax-
ial loading, multiaxial loading, equivalent stress. 

(Отримано 28 березня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 травня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Авіяційні конструкції в польоті та на землі зазнають різноманітних 

за природою та наслідками повторних навантажувань. Лише не-
значна частина з них є одновісними, що уможливлює прогнозувати 

довговічність на основі відомих даних стосовно механічних власти-
востей металів, теорій та інструментальних методів оцінки накопи-
ченого втомного пошкодження. Більшість експлуатаційних наван-
тажувань є багатоосьовими. Аналізі та класифікації сучасних ме-
тодів прогнозування довговічности за багатоосьового навантажу-
вання присвячено значну кількість робіт, наприклад [1, 2]. 
 В авіябудівній індустрії базовим розрахунком міцности авіяцій-
них конструкцій є розрахунок статичної міцности відповідно до 

норм льотної придатности [3], який на певному етапі створення лі-
така доповнюється розрахунками й експериментальними дослі-
дженнями втомної довговічности. 
 В основі розрахунку статичної міцности конструкцій, які зазна-
ють багатоосьового навантажування, лежить використання еквіва-
лентних напружень Губера–Мізеса [4, 5]. 
 Втім, відомо, що метод Губера–Мізеса не враховує анізотропію 

конструкційних стопів, зокрема алюмінійових стопів, які викорис-
товуються в авіяційних конструкціях. Водночас численні експери-
менти свідчать, що зазначена анізотропія проявляється на всіх ста-
діях втомного пошкодження. На інкубаційній стадії втоми ознака-
ми анізотропії процесу накопичення втоми є закономірності геоме-
трії деформаційного рельєфу поверхні. Спостереження деформацій-
ного рельєфу поверхні, представлені в роботах [6, 7], дали змогу роз-
робити методологію інструментальної оцінки накопиченого втомно-
го пошкодження. В роботі [8] було показано можливість викорис-
тання параметрів деформаційного рельєфу поверхні як для моніто-
ринґу втоми за одновісного навантажування, так і за двовісного. 
 Особливості формування деформаційного рельєфу поверхні, 
який є показником накопиченого втомного пошкодження, вказу-
ють на важливу роль кристалографічної орієнтації монокристалів і 
окремих кристалітів полікристалічних матеріялів в процесі нако-
пичення пошкодження, що необхідно враховувати під час прогно-
зування втомної довговічности. Враховуючи, що авіяційні стопи 

мають складний хемічний склад і містять велику кількість зміцню-
вальних фаз (наприклад Θ-Al2Cu і S-CuAl2Mg), для повноцінних до-
сліджень втомної довговічности та впливу навантажень на структу-
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ру стопу доцільно використовувати методи трансмісійної електрон-
ної мікроскопії [9], що значно ускладнює оцінку реального стану 

елементів конструкції. Авторами [10] було показано, що в процесі 
інтенсивних навантажень можуть відбуватися нелінійні процеси, 
які здатні викликати істотні зміни механічних характеристик сто-
пів та їхньої структури. Таким чином запропонована методика дос-
ліджень напружень, що виникають під час експлуатації в таких 

складних матеріялах як авіяційні стопи, значно поліпшує аналізу 

напружень, що можуть виникати. 
 Метою є обґрунтування необхідности та можливости урахування 

текстури полікристалічних матеріялів і кристалографічної орієн-
тації монокристалів для розрахунку еквівалентних напружень ба-
гатоосьового навантажування, для аналізи та кількісної оцінки на-
копиченого втомного пошкодження. Попередні результати, які 
вказують на доцільність зазначеного підходу, було розглянуто в ро-
боті [11]. 

2. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Деформаційний рельєф поверхні досліджувався багатьма авторами. 
До перших досліджень деформаційного рельєфу поверхні відно-
ситься робота [12], в якій дослідження проводилося за допомогою 

оптичної мікроскопії. В роботах [13, 14] формування поверхневого 

рельєфу розглядалось як результат простого дислокаційного руху. 
В роботі [15] було опубліковано перші зображення структури, які 
виявляли дислокаційну структуру стійких смуг ковзання в монок-
ристалах міді і рельєф поверхні у формі екструзій. 
 Стійким смугам ковзання на поверхні зразків відповідає специ-
фічна дислокаційна структура у внутрішньому об’ємі матеріялу 

[16, 17], характерною особливістю якої є чергування зон з високою 

та низькою густиною дислокацій. 
 Один з оглядів, в якому представлено історію та найбільш сучасні 
досягнення в напрямі дослідження природи деформаційного рель-
єфу, наведено в роботі [18]. В роботі [19] розглянуто еволюцію де-
формаційного рельєфу поверхні та формування втомних тріщин у 

стопі Rene 41. 
 Перелік досліджень, публікацій і виявлених закономірностей 

зростає не тільки з формуванням нових теорій, але і з появою нових 

методів дослідження та відповідних нових можливостей. 
 Структурними складовими деформаційного рельєфу є: індивіду-
альні стійкі смуги ковзання у монокристалах і полікристалах, мак-
ростійкі смуги ковзання у монокристалах, інтрузії, екструзії різної 
конфіґурації [19, 20]. 
 В більшості проведених раніше досліджень деформаційний рель-
єф досліджувався за одновісного навантажування. Аналіза процесу 
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формування та розвитку деформаційного рельєфу й відповідного 

пошкодження за циклічного навантажування потребує врахування 

впливу кристалографічної орієнтації зерен металу на активацію 

руху дислокацій та їхню взаємодію. 
 Пластична деформація у металах проходить шляхом дислока-
ційного ковзання по найбільш напружених системах ковзання. Ак-
тивація систем ковзання визначається величиною приведених на-
пружень зсуву, які розраховуються відповідно до закону Шміда по 

значеннях зовнішніх напружень і кутів між прикладеним наван-
таженням і площинами та напрямами зсуву [21]. 
 Доцільність дослідження механічних характеристик монокрис-
талів зумовлено не тільки тим, що вони є ідеальними об’єктами з 

точки зору розуміння феноменології їхнього деформаційного пош-
кодження, але й їхнім застосуванням у практичних задачах підви-
щення несучої здатности елементів конструкцій, виготовлених з 

монокристалів. Так, наприклад, монокристали використовуються 

для виготовлення лопаток турбін авіяційних двигунів та енергети-
чних установок; воднораз механізм розвитку тріщин у процесі пла-
зучости значною мірою зумовлений особливостями кристалічних 

структур лопаток [22]. 
 Алюмінійові монокристали різної орієнтації використовувалися 

не тільки для вивчення природи та закономірностей деформації ме-
талів, але і в практичному сенсі як індикатори втоми [23]. Монок-
ристали алюмінію (99,995% Al) діяметром у 15 мм були виготовле-
ні відповідно до Бріджменового методу. Одержана циліндрична за-
готівка розрізалась електроіскровим методом на пластини товщи-
ною у 0,4–0,5 мм, довжиною у 30 мм, шириною у 10 мм і заданою 

кристалографічною орієнтацією, яка визначалася рентґенівським 

дифрактометром. Потрібна якість поверхні й усунення зміцненого 

поверхневого шару досягались електролітичним поліруванням. 
 Монокристалічні сенсори втоми мали орієнтації <001>{100}, 
<111>{110}, <221>{110}. Вказаний кристалографічний напрямок 

збігався з віссю діючого навантаження зразка, на якому індикатори 

встановлювалися. Циклічне навантажування проводилося синусої-
дальним циклом із частотою у 11 Гц і коефіцієнтом асиметрії циклу 

навантажування R = 0. Кріплення сенсорів до зразка проводилося 

клеєм на основі ціанокрилату. Моніторинґ стану в процесі наван-
тажування проводився засобами оптичної мікроскопії. Проведені 
спостереження показали, що чутливість сенсорів до циклічного на-
вантажування залежить від кристалографічної орієнтації. 
 Сенсори з орієнтацією <001>{100} (рис. 1, а), схильні до мно-
жинного ковзання, є найбільш чутливими. Деформаційний рельєф 

формується на ранній стадії втоми, має специфічний, некристалог-
рафічний характер. Сенсори орієнтації <221>{110} (рис. 1, б) де-
монструють рельєф іншої морфології, проте і ці індикатори є чут-
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ливими до кількости циклів навантажування. 
 Слід відмітити, що в моделях накопичення пошкодження, які 
базуються на законі Шміда, що визначає критичні напруження 

зсуву, певні відхили від очікуваних закономірностей можуть бути 

викликані ефектами, які спостерігалися, наприклад, в роботі [24]. 
Під час навантажування монокристалів алюмінію методом рентґе-
нівської топографії досліджувався процес активації ковзання на 

ранній стадії пластичного деформування. 
 Було виявлено ковзання в системах з невеликим фактором Шмі-
да, в той час як значно більше значення фактора Шміда не забезпе-
чувало активацію ковзання (табл. 1). 
 Як видно із табл. 1, у проведеному експерименті спостерігалась ак-
тивація ковзання в системі з найбільшим фактором Шміда (0,49 X), а 

також в третій (0,34 X) і десятій (0,15 X) за значенням фактора Шміда 

системах ковзання. Відхил від закону Шміда пояснюється особливос-
тями руху дислокацій в залежності від взаємного розташування пло-
щини ковзання та площини поверхні кристалу. 
 Іншим чинником, який вносить корективи в дію закону Шміда, є 

кількість одночасно активованих систем ковзання, що залежить від 

кристалографічної орієнтації. Так, кількість активованих систем ков-
зання впливає на морфологію поверхні деформаційного рельєфу. 

  
а б 

Рис. 1. Деформаційний рельєф поверхні сенсорів: монокристал орієнтації 
<100> після 46000 циклів навантажування (а), монокристал орієнтації 
<221> після 90000 циклів навантажування [23] (б). 

Fig. 1. Deformation relief of sensors’ surface: single crystal with orientation 

<100> after 46000 loading cycles (а), single crystal with orientation <221> 

after 90000 loading cycles (б). 
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 В роботі [25] досліджувалися монокристали алюмінію чистоти 

99,99%. Стадія зародження тріщини виявилася істотно залежною 

від кристалографічної орієнтації; при чому не лише напруження в 

первинній системі ковзання зумовлюють цей вплив, але і напру-
ження в критичній і сполучній системах ковзання. Відповідні по-
верхневі структури показано на рис. 2. 
 Кристалографічність деформаційного рельєфу поєднується з йо-
го фрактальністю, що виявлена як на монокристалах [26, 27], так і 
на полікристалічних пластичних металах [28]. Характерними роз-
мірами структур смуг ковзання вважалися віддалі між лініями ко-
взання та висоти сходинок ковзання (рис. 3). 
 У полікристалічних матеріялах локалізована пластична дефор-
мація також пов’язана з орієнтацією зерен [29, 30], яка характери-
зується фактором Шміда, а також впливом меж зерен [31]. 
 Що стосується інтеґрального урахування кристалографічної орі-
єнтації у аналізі втомного пошкодження полікристалічних матері-
ялів, то її кількісні показники визначаються наявністю певної тек-
стури в результаті пластичної деформації й температурного впливу. 
 Текстура листових плакованих алюмінійових стопів формується 

в процесі прокатування. Є два види анізотропії прокатування. Пе-
рший вид відноситься до кристалографічної текстури та полягає у 

переважній орієнтації більшости зерен. Другий тип полягає у фор-
муванні переважної геометрії зерен, отримання ними поздовжньої 

ТАБЛИЦЯ 1. Фактори Шміда й активовані системи зсуву [24]. 

TABLE 1. Schmid factors and activated slip systems. 

Площина 

ковзання 
Кут між площиною ковзан-
ня та поверхнею кристалу 

Напрям 

ковзання 
Фактор Шміда, X — акти-
вована система ковзання 

(111)  76 

[101]  0,49 X 

[110] 0,30 

[011] 0,19 

(111)  51 

[101] 0,48 

[110] 0,33 

[011]  0,15 X 

(111)  86 

[110]  0,34 X 

[101] 0,24 

[011] 0,1 

(111) 21 

[110]  0,28 

[101]  0,20 

[011]  0,06 
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форми у напрямі осі прокатування. 
 Пластична деформація майже повністю визначається кристалог-
рафічними параметрами текстури [32]. Для плакувального шару 

текстура полягає в переважному орієнтуванні зерен відповідно до 

орієнтації {112}<111>; для стопів це — орієнтація {110}<112> [33]. 
Для аналізи впливу текстури на процес формування полікристалів 

використовується розрахунок фактора Тейлора. Фактор Тейлора 

визначає зведені напруження зсуву для визначеної кристалографіч-
ної орієнтації, яка є результатом кристалографічної текстури прока-
тування. 
 Відомо, що процес втоми металів є стадійним. Перша стадія, — 

зародження втомної тріщини, — є локальною; тріщина зароджу-
ється в найбільш навантаженому кристаліті поблизу концентрато-
ра напружень. А тривалість інкубаційної стадії втоми в цьому кри-
сталіті впливає на тривалість інкубаційної стадії в цілому і зале-
жить від кристалографічної орієнтації «критичного» зерна [34, 35]. 
 Що стосується впливу ковзання в системах з фактором Шміда, 

меншим, ніж первинний, цікаве спостереження було зроблено в ро-
боті [36]. У полікристалах з ГЦК-ґратницею за циклічного наван-
тажування ковзання в первинній системі викликає підвищення на-
пруження зсуву у вторинній системі ковзання до критичного зна-
чення з відповідною активацію ковзання. Ковзання у вторинній си-
стемі суттєво посилює інтенсивність пластичного деформування в 

первинній системі. Таким чином, поява вторинної системи ковзан-
ня має істотний ефект на інтенсивність формування складових де-
формаційного рельєфу — екструзій та інтрузій. 

  
а б 

Рис. 2. Множинне ковзання в монокристалах алюмінію [25]: подвійне ков-
зання (а), потрійне ковзання (б). 

Fig. 2. Multiple slip in aluminium single crystals [25]: double slip (а), triple 

slip (б). 
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 Багатоосьове навантажування також приводить до формування 

та розвитку деформаційного рельєфу поверхні [8]. Активація сис-
тем ковзання у полікристалах і монокристалах під час двовісного 

навантажування має свої особливості. 
 В роботі [37] стверджується, що втомна довговічність за багатоо-
сьового навантажування істотно відрізняється від тієї, що спостері-
гається за навантажування «еквівалентними» напруженнями, ви-
значеними за методикою, яка використовується в інженерних роз-
рахункових процедурах. 
 В проведених нами дослідженнях [38] досліджувався деформацій-
ний рельєф поверхні на поверхні плакувального шару алюмінійового 

стопу 2024Т3. Проведено оптичне дослідження деформаційного ре-
льєфу поверхні за одновісного циклічного навантажування і комбі-
нованого навантажування розтягом і крученням. Під час одновісно-
му навантажування спостерігалось одиничне ковзання у кристалі-
тах, орієнтованих найбільш сприятливо. За комбінованого наванта-
жування виявлено ознаки ковзання більш ніж в одній системі ков-
зання. 
 Це підтверджується і розрахунками факторів Шміда для всіх си-
стем ковзання, як за розтягу, так і за спільної дії розтягу з кручен-
ням [11]. Наведений приклад комбінованого навантажування вка-
зує на можливість одночасної активації систем ковзання, як в ре-
зультаті дії розтягувальної компоненти, так і кручення. 

  
а б 

Рис. 3. Лінії ковзання n (а) і смуги ковзання (б) (l — віддаль між зонами 

ковзання, h — ширина зони ковзання) [26]. 

Fig. 3. Slip lines n (а) and slip bands (б) (l is distance between slip zones, h is 

width of slip zone). 
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 Очевидно, що на активацію певних систем ковзання впливає і рі-
вень діючих компонент напружень. Деформаційний рельєф повер-
хні при цьому відображає дислокаційний механізм пошкодження, 
в тому числі взаємодію дислокацій різних систем ковзання та від-
повідне деформаційне зміцнення. 

3. ВИСНОВКИ 

Проведений огляд досліджень, в яких накопичення втомного пош-
кодження та відповідне формування й розвиток деформаційного 

рельєфу пов’язані з кристалографічною орієнтацією монокристалів 

і кристалітів текстурованих полікристалічних матеріялів, вказує 

на необхідність і можливість урахування кристалографічних аспе-
ктів задля розробки методів оцінки накопиченого втомного пошко-
дження. Ефект кристалографічної орієнтації монокристалів і текс-
тури полікристалічних матеріялів є істотним, як за одновісного на-
вантажування, так і за двовісного навантажування. 
 Деформаційний рельєф поверхні, зумовлений дією компонент 

багатоосьового навантаження, відображає процес активації систем 

ковзання. 
 Подальші дослідження, заплановані авторами статті, будуть 

спрямовані на удосконалення процедури визначення еквівалент-
них напружень багатоосьового навантажування з урахуванням ані-
зотропії реальних конструкційних металів. 

ЦИТОВАНА ЛІТЕРАТУРА 

1. J. C. Balthazar and L. Malcher, Proc. of the Int. Symposium on Solid Mechanics 

(March 5–7, 2007, São Paulo), p. 63. 
2. A. Karolczuk and E. Macha, Int. J. Fracture, 134: 267 (2005). 
3. Certification Specifications and Acceptable Means of Compliance for Large Aer-

oplanes CS25. Amendment 26 (European Union Aviation Safety Agency: 2020). 
4. R. V. Mises, Math.-Phys. Klasse, 1913: 582 (1913). 
5. M. T. Huber, Arch. Mech., 56: 173 (2004). 
6. M. Karuskevich, O. Karuskevich, T. Maslak, and S. Schepak, Int. J. Fatigue, 

39: 116 (2012). 
7. M. Karuskevich and T. Maslak, Fatigue and Fracture Eng. Mater. Structures, 

44, Iss. 10: 2913 (2021). 
8. Ł. Pejkowski, M. Karuskevich, and T. Maslak, Fatigue Fracture Eng. Mater. 

Structures, 42, Iss. 10: 2315 (2019). 
9. O. E. Zasimchuk, M. G. Chausov, B. M. Mordyuk, O. I. Baskova, 

V. I. Zasimchuk, T. V. Turchak, and O. S. Gatsenko, Progress in Physics of 

Metals, 22, No. 4: 619 (2021). 
10. O. Zasimchuk, T. Turchak, and N. Chausov, Results Mater., 6: 100090 (2020). 
11. T. Maslak and M. Karuskevich, Fatigue Fracture Eng. Mater. Structures, 46, 

Iss. 3: 1211 (2023). 



 КРИСТАЛОГРАФІЧНІ АСПЕКТИ ФОРМУВАННЯ ТА РОЗВИТКУ РЕЛЬЄФУ 659 

12. P. J. E. Forsyth, Nature, 171: 172 (1953). 
13. J. A. Ewing and J. C. W. Humfrey, Phil. Trans. Royal Society A. Math., Phys. 

Eng. Sci., 200: 241 (1903). 
14. H. N. Hahn and D. J. Duquette, Acta Metall., 26, Iss. 2: 279 (1978). 
15. P. Lukáš, M. Klesnil, and J. Krejči, Basic Solid State Phys., 27, Iss. 2: 545 (1968). 
16. N. Thompson, N. J. Wadsworth, and N. Louat, Phil. Mag., 1, Iss. 2: 113 (1956). 
17. P. Lukáš and M. Klesnil, phys. status solidi, 37, Iss. 2: 833 (1970). 
18. J. Polák, Crystals, 13, No. 2: 220 (2023). 
19. T. Babinský, I. Kuběna, I. Šulák, T. Kruml, and J. Polák, Mater. Sci. Eng. A, 

819: 141520 (2021). 
20. В. М. Горицкий, В. Ф. Терентьев, Структура и усталостное разрушение 

металлов (Москва: Металлургия: 1980). 
21. E. Schmid and W. Boas, Plasticity of Crystals (London: F. A. Hughes and Co. 

Limited: 1950). 
22. Є. О. Неманежин, Г. І. Львов, Ю. І. Торба, Авіаційно-космічна техніка і те-

хнологія, № 4, спецвип. 2 (182): 42 (2022). 
23. E. E. Zasimchuk, R. G. Gontareva, M. V. Karuskevich, I. K. Zasimchuk, and 

Y. G. Gordienko, Proc. Conf. ‘Materials Structure and Micromechanics of Frac-
ture (MSMF-3)’ (Brno: 2001), p. 232. 

24. O. Lohne, phys. status solidi (a), 25, Iss. 2: 709 (1974). 
25. M. Hayashi, Int. J. Fatigue, 156: 106661 (2022). 
26. T. Kleiser and M. Bocek, Int. J. Mater. Research, 77, Iss. 9: 582 (1986). 
27. Yu. Gordienko, E. Zasimchuk, and M. Karuskevich, Proc. Seventh Conf. Sen-

sors and Their Applications (Dublin: 1995), p. 387. 
28. М. В. Карускевич, Фізико-хімічна механіка матеріалів, 47, № 5: 48 (2011). 
29. M. A. Tschopp, B. B. Bartha, W. J. Porter, P. T. Murray, and S. B. Fairchild, 

Metall. Trans., 40: 2363 (2009). 
30. A. D. Kammers and S. Daly, Exp. Mech., 53: 1743 (2013). 
31. W. Z. Abuzaid, M. D. Sangid, and J. D. Carroll, J. Mech. Phys. Solids, 60, 

Iss. 6: 1201 (2012). 
32. W. F. Hosford, Mechanical Behavior of Materials (Cambridge University 

Press: 2010). 
33. Г. Вассерман, И. Гревен, Текстуры металлических материалов (Москва: 

Металлургия: 1969) (пер. з нім.). 
34. А. И. Радченко, Вопросы эксплуатационной долговечности и живучести 

конструкций летательных аппаратов (Киев: КИИГА: 1982), с. 3. 
35. А. И. Радченко, С. С. Юцкевич, Надійність і довговічність машин і споруд, 

вип. 38: 105 (2014). 
36. S. R. Lin and T. H. Lin, J. Mech. Phys. Solids, 22, Iss. 3: 177 (1974). 
37. S. Kalluri and P. J. Bonacuse, Advances in Multiaxial Fatigue (Eds. 

D. L. McDowell and J. R. Ellis) (ASTM International: 1993). 
38. M. Karuskevich, T. Maslak, and Ł. Pejkowski, Proc. Int. Sci. Techn. Conf. ‘In-Service 

Damage of Materials, Its Diagnostics and Prediction’ (Ternopil: 2019), p. 116. 

REFERENCES 

1. J. C. Balthazar and L. Malcher, Proc. of the Int. Symposium on Solid Mechanics 

(March 5–7, 2007, São Paulo), p. 63. 



660 Т. П. МАСЛАК, С. Р. ІГНАТОВИЧ, М. В. КАРУСКЕВИЧ та ін. 

2. A. Karolczuk and E. Macha, Int. J. Fracture, 134: 267 (2005).  
3. Certification Specifications and Acceptable Means of Compliance for Large Aer-

oplanes CS25. Amendment 26 (European Union Aviation Safety Agency: 2020). 
4. R. V. Mises, Math.-Phys. Klasse, 1913: 582 (1913). 
5. M. T. Huber, Arch. Mech., 56: 173 (2004). 
6. M. Karuskevich, O. Karuskevich, T. Maslak, and S. Schepak, Int. J. Fatigue, 

39: 116 (2012).  
7. M. Karuskevich and T. Maslak, Fatigue and Fracture Eng. Mater. Structures, 

44, Iss. 10: 2913 (2021).  
8. Ł. Pejkowski, M. Karuskevich, and T. Maslak, Fatigue Fracture Eng. Mater. 

Structures, 42, Iss. 10: 2315 (2019).  
9. O. E. Zasimchuk, M. G. Chausov, B. M. Mordyuk, O. I. Baskova, 

V. I. Zasimchuk, T. V. Turchak, and O. S. Gatsenko, Progress in Physics of 

Metals, 22, No. 4: 619 (2021).  
10. O. Zasimchuk, T. Turchak, and N. Chausov, Results Mater., 6: 100090 (2020).  
11. T. Maslak and M. Karuskevich, Fatigue Fracture Eng. Mater. Structures, 46, 

Iss. 3: 1211 (2023).  
12. P. J. E. Forsyth, Nature, 171: 172 (1953).  
13. J. A. Ewing and J. C. W. Humfrey, Phil. Trans. Royal Society A. Math., Phys. 

Eng. Sci., 200: 241 (1903).  
14. H. N. Hahn and D. J. Duquette, Acta Metall., 26, Iss. 2: 279 (1978).  
15. P. Lukáš, M. Klesnil, and J. Krejči, Basic Solid State Phys., 27, Iss. 2: 545 (1968).  
16. N. Thompson, N. J. Wadsworth, and N. Louat, Phil. Mag., 1, Iss. 2: 113 (1956).  
17. P. Lukáš and M. Klesnil, phys. status solidi, 37, Iss. 2: 833 (1970).  
18. J. Polák, Crystals, 13, No. 2: 220 (2023).  
19. T. Babinský, I. Kuběna, I. Šulák, T. Kruml, and J. Polák, Mater. Sci. Eng. A, 

819: 141520 (2021).  
20. V. M. Goritskiy and V. F. Terent’ev, Struktura i Ustalostnoye Razrushenie 

Metallov [Structure and Fatigue Failure of Metals] (Moskva: Metallurgiya: 
1980) (in Russian). 

21. E. Schmid and W. Boas, Plasticity of Crystals (London: F. A. Hughes and Co. 
Limited: 1950). 

22. Ye. O. Nemanezhyn, H. I. L’vov, and Yu. I. Torba, Aviatsiyno-Kosmichna 

Tekhnika i Tekhnolohiya, No. 4, Suppl. 2 (182): 42 (2022) (in Ukrainian).  
23. E. E. Zasimchuk, R. G. Gontareva, M. V. Karuskevich, I. K. Zasimchuk, and 

Y. G. Gordienko, Proc. Conf. ‘Materials Structure and Micromechanics of Frac-
ture (MSMF-3)’ (Brno: 2001), p. 232. 

24. O. Lohne, phys. status solidi (a), 25, Iss. 2: 709 (1974).  
25. M. Hayashi, Int. J. Fatigue, 156: 106661 (2022).  
26. T. Kleiser and M. Bocek, Int. J. Mater. Research, 77, Iss. 9: 582 (1986).  
27. Yu. Gordienko, E. Zasimchuk, and M. Karuskevich, Proc. Seventh Conf. Sen-

sors and Their Applications (Dublin: 1995), p. 387. 
28. M. V. Karuskevich, Fizyko-khimichna Mekhanika Materialiv, 47, No. 5: 48 

(2011) (in Ukrainian). 
29. M. A. Tschopp, B. B. Bartha, W. J. Porter, P. T. Murray, and S. B. Fairchild, 

Metall. Trans., 40: 2363 (2009).  
30. A. D. Kammers and S. Daly, Exp. Mech., 53: 1743 (2013).  
31. W. Z. Abuzaid, M. D. Sangid, and J. D. Carroll, J. Mech. Phys. Solids, 60, 

Iss. 6: 1201 (2012).  

https://doi.org/10.1007/s10704-005-1088-2
https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2011.02.007
https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2011.02.007
https://doi.org/10.1111/ffe.13546
https://doi.org/10.1111/ffe.13546
https://doi.org/10.1111/ffe.13066
https://doi.org/10.1111/ffe.13066
https://doi.org/10.15407/ufm.22.04.619
https://doi.org/10.15407/ufm.22.04.619
https://doi.org/10.1016/j.rinma.2020.100090
https://doi.org/10.1111/ffe.13940
https://doi.org/10.1111/ffe.13940
https://doi.org/10.1038/171172a0
https://doi.org/10.1098/rsta.1903.0006
https://doi.org/10.1098/rsta.1903.0006
https://doi.org/10.1016/0001-6160(78)90128-1
https://doi.org/10.1002/pssb.19680270212
https://doi.org/10.1080/14786435608238086
https://doi.org/10.1002/pssb.19700370234
https://doi.org/10.3390/cryst13020220
https://doi.org/10.1016/j.msea.2021.141520
https://doi.org/10.1016/j.msea.2021.141520
https://doi.org/10.32620/aktt.2022.4sup2.07
https://doi.org/10.32620/aktt.2022.4sup2.07
https://doi.org/10.1002/pssa.2210250241
https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2021.106661
https://doi.org/10.1515/ijmr-1986-770905
https://doi.org/10.1007/s11661-009-9938-6
https://doi.org/10.1007/s11340-013-9782-x
https://doi.org/10.1016/j.jmps.2012.02.001
https://doi.org/10.1016/j.jmps.2012.02.001


 КРИСТАЛОГРАФІЧНІ АСПЕКТИ ФОРМУВАННЯ ТА РОЗВИТКУ РЕЛЬЄФУ 661 

32. W. F. Hosford, Mechanical Behavior of Materials (Cambridge University 

Press: 2010).  
33. Von Gunter Wassermann und Johanna Grewen, Tekstury Metallicheskikh Ma-

terialov [Texturen metallischer Werkstoffe] (Moskva: Metallurgiya: 1969) 
(Russian translation). 

34. A. I. Radchenko, Voprosy Ehkspluatatsionnoy Dolgovechnosti i Zhivuchesti 
Konstruktsiy Letatel’nykh Apparatov [Questions of Operational Durability and 

Survivability of Aircraft] (Kyiv: KIIGA: 1982), p. 3 (in Russian). 
35. A. Y. Radchenko and S. S. Yutskevych, Nadiynist’ i Dovhovichnist’ Mashyn i 

Sporud, Iss. 38: 105 (2014) (in Ukrainian). 
36. S. R. Lin and T. H. Lin, J. Mech. Phys. Solids, 22, Iss. 3: 177 (1974).  
37. S. Kalluri and P. J. Bonacuse, Advances in Multiaxial Fatigue (Eds. 

D. L. McDowell and J. R. Ellis) (ASTM International: 1993).  
38. M. Karuskevich, T. Maslak, and Ł. Pejkowski, Proc. Int. Sci. Techn. Conf. ‘In-Service 

Damage of Materials, Its Diagnostics and Prediction’ (Ternopil: 2019), p. 116. 

https://doi.org/10.1017/CBO9780511810923
https://doi.org/10.1017/CBO9780511810923
https://doi.org/10.1016/0022-5096(74)90024-6
https://doi.org/10.1520/STP24800S
https://doi.org/10.1520/STP24800S


 



663 

 

PACS numbers: 06.60.Vz, 61.72.Ff, 62.20.Qp, 81.20.Vj, 81.30.Kf, 81.40.Ef, 81.70.Bt 

Effect of Heat Input During Welding on the Microstructure and 

Mechanical Properties of the Heat-Affected Zone of MIL-A-46100 
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The paper presents the results of studies concerning the influence of the heat 

input of gas metal arc welding on the microstructure and mechanical proper-
ties of the metal of the heat-affected zone (HAZ) of a high-hardness armour 

plate made according to MIL-A-46100. Using the bead test method, the heat 

input is varied in the range of 0.9−2.2 kJ⋅mm−1, and the distribution of mi-
crohardness inside the metal of the welded samples, the microstructure, and 

the impact toughness of the HAZ sections are investigated. The studied steel 
reveals a high sensitivity to welding heat. According to the microhardness 

distribution, the entire metal of the HAZ, the width of which increased from 

≅ 25.0 to 28.0 mm with increasing heat input in the studied range of values, 
is characterized by a lower hardness compared to the base metal. As estab-
lished, the lowest impact toughness is observed in the metal directly adjacent 

to the weld of the overheating zone, which undergoes complete austenization, 
grain enlargement, and further transformation of austenite with the for-
mation of lath martensite and bainite sheaves’ mixture under the influence 

of the welding thermal cycle. An increase in the heat input is accompanied by 
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a decrease in the martensitic component and, accordingly, an increase in the 

bainite fraction in the metal of this part of the HAZ. In turn, this leads to the 

impact toughness enhancement, but only for the values of welding heat input 

of 0.9, 1.1, and 1.3 kJ⋅mm−1. In the case of heat input of 2.2 kJ⋅mm−1, at 

which the metal of the overheated area underwent the most significant sof-
tening, its impact toughness was significantly lower compared to the case of 

welding with lower heat-input values and 30% lower than that of the base 

metal. This effect can be explained by a modification in the morphology of the 

carbide component of the bainite phase, with the gradual replacement of low-
er bainite by upper bainite, as well as the release of boron-containing carbide 

particles along the boundaries of primary grains due to excessive slowing of 

metal cooling in the overheated area. Thus, welding of the studied steel using 

parameters ensuring high deposition rate with a heat input of about 

2.2 kJ⋅mm−1
 can cause resistance degradation of the metal of the HAZ to brit-

tle fractures under the influence of dynamic loads, providing a negative im-
pact on the ballistic resistance and durability of its welded joints. 

Key words: high-hardness armour steel, gas metal arc welding, heat-affected 

zone, microstructure, microhardness, impact toughness. 

В роботі представлено результати досліджень впливу погонної енергії ду-
гового зварювання топкою електродою у захисному газі на мікрострукту-
ру та механічні властивості металу зварювальної зони термічного впливу 

(ЗТВ) броньової криці високої твердости, виготовленої за ТУ MIL-A-
46100. Використовуючи методу валикової проби, погонну енергію варію-
вали в інтервалі значень 0,9−2,2 кДж⋅мм−1, досліджували розподіл мікро-
твердости в металі зварних зразків, мікроструктуру та показники ударної 
в’язкости ділянок ЗТВ. Досліджена криця виявила високу чутливість до 

зварювального тепла. Відповідно до розподілу мікротвердости, весь метал 

зони термічного впливу, ширина якої зі зростанням погонної енергії в до-
сліджуваному інтервалі значень збільшилася від близько 25,0 до 28,0 мм, 
має нижчі значення твердости, ніж основний метал. Встановлено, що 

найнижчі показники ударної в’язкости має метал безпосередньо прилег-
лої до шва ділянки перегріву, який під впливом термічного циклу зварю-
вання зазнає повної аустенізації, укрупнення зерна та подальшого перет-
ворення аустеніту з формуванням суміші рейкового мартенситу та пакет-
ного бейніту. Зростання погонної енергії супроводжується зменшенням 

мартенситної складової та, відповідно, зростанням частки бейніту в мета-
лі цієї ділянки ЗТВ. В свою чергу це спричиняє збільшення ударної 
в’язкости, але тільки для значень погонної енергії у 0,9, 1,1 та 1,3 

кДж⋅мм−1. У випадку погонної енергії зварювання у 2,2 кДж⋅мм−1, за якої 
метал ділянки перегріву зазнавав найістотнішого знеміцнення, його уда-
рна в’язкість виявилася значно меншою, ніж для зварювання з меншими 

значеннями погонної енергії, та на 30% меншою, ніж у основного металу. 
Подібний ефект можна пояснити зміною морфології карбідної складової 
бейнітної фази з поступовим заміщенням нижнього бейніту верхнім, а 

також виділенням вздовж меж первинних зерен частинок борвмісних ка-
рбідів через надмірне уповільнення охолодження металу ділянки пере-
гріву. Таким чином, зварювання дослідженої криці на форсованих режи-
мах з погонною енергією біля 2,2 кДж⋅мм−1

 може спричиняти деґрадацію 



 EFFECT OF HEAT INPUT DURING WELDING ON THE MICROSTRUCTURE 665 

опірности металу ЗТВ щодо крихких руйнувань під впливом динамічних 

навантажень, що матиме неґативний вплив на балістичну стійкість і жи-
вучість її зварних з’єднань. 

Ключові слова: броньова криця високої твердости, зварювання топкою 

електродою у захисному газі, зона термічного впливу, мікроструктура, 
мікротвердість, ударна в’язкість. 

(Received 19 July, 2024; in final version, 24 July, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

To date, high-hardness armour steels (HHAS) according to MIL-A-
46100 with a thickness of 3−20 mm are widely used in the manufacture 

of welded hulls and turrets of light armoured fighting vehicles (AFVs) 
with ballistic protection against small arms bullets and small calibre 

projectiles [1]. In the state after quenching and low-temperature tem-
pering to a hardness of HB 4.77−5.34 GPa, these materials must meet 

the requirements of ballistic resistance (resistance to penetration and 

piercing under high-speed impact loads), durability (ability to resist 

brittle fracture under repeated impact and explosive loads), processa-
bility, and weldability [2]. 
 The required set of properties, with a limited carbon content 

(≤ 0.32% wt.) due to welding requirements, is provided by the 

Cr−Ni−Mo alloying system, microalloying with strong carbide-forming 

elements (V, Nb, Ti) and minimizing the concentration of impurities 

[1, 3]. In turn, to achieve maximum hardness and maintain a sufficient 

level of toughness, the HHAS rolling technology involves the intro-
duction of high-temperature thermomechanical controlled processing 

(TMCP) and rapid heat treatment by hardening, allowing an effective 

control of the grains structure and dispersion of the carbide phase 

[2, 4]. To implement high-speed quenching in the rolling mill, flow and 

efficient use of alloying elements, boron microalloying is used. It is 

known that the increase in steel hardenability is due to the ability of 

boron segregated along the austenite grain boundaries to prevent the 

formation of ferrite phase nuclei [5, 6]. According to Ref. [7], the ef-
fect of 0.001−0.003% wt. B on steel hardenability is equivalent to add-
ing 0.6% wt. Mn + 0.7% wt. Cr + 0.5% wt. Mo, or 1.5% wt. Ni to its 

composition. Since the beneficial effect is realized exclusively by boron 

atoms dissolved in the matrix and not bound in non-metallic inclu-
sions, its maximum content in high-strength quenched and tempered 

steels is limited to 0.005% wt. and 0.02−0.05% wt. Al and 

0.02−0.05% wt. Ti are added to their composition [7, 8]. 
 The most common welding method used in the production of light-
weight AFVs is gas metal arc welding (GMAW) using low-carbon high-
alloyed electrode wires of the Cr−Ni−Mn system. This makes it possible 
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to obtain an austenitic–ferritic structure in the weld with high ductili-
ty and durability under impact loads applied outside the welded joints, 
and not to use preheating and post-weld tempering to prevent cold 

cracks [9]. Since the strength and hardness of the weld metal (WM) 
formed in this way are significantly lower than those of the base metal 
(BM), the required level of ballistic protection could be achieved by the 

design of the welded components. 
 In contrast to WM, changes in mechanical properties caused by 

structural and phase transformations in the adjacent heat affected 

zone (HAZ) cannot be compensated by appropriate alloying through 

welding materials, since the metal in this zone is not melted, but only 

heated to various temperatures. Austenization and tempering are the 

key processes in the formation of the HAZ metal properties of armour 

steels, as well as for any other high-strength quenched and tempered 

steels. According to the heating–cooling conditions, four typical re-
gions of HAZ are distinguished (Fig. 1): coarse-grained HAZ (CGHAZ), 
fine-grained HAZ (FGHAZ), intercritical HAZ (ICHAZ), and subcriti-
cal HAZ (SCHAZ). 
 The most critical effects on the quality and serviceability of HHAS 

welded joints are the weakening of SCHAZ metal, reducing its ballistic 

resistance compared to BM [12, 13], and causing an embrittlement and 

a tendency to slow fracture of CGHAZ metal due to the enlargement of 

its grain structure and repeated quenching [9, 14]. At the same time, 
the effect of the structure, hardness and strength of CGHAZ metal due 

to it on its performance under pulsed impact loads is ambiguous. On 

 

Fig. 1. Peak temperature and hardness profile of welded quenched and tem-
pered steel, schematic adapted from Refs. [10–12]: Tm is melting point; Tr is 

temperature of the beginning of the collective recrystallization. 
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the one hand, for the material of an armour barrier with a hardness in 

the range of 4.50−5.60 GPa, there is a directly proportional relation-
ship between the hardness value and the resistance to penetration of 

armour-piercing ammunition [15, 16]. In particular, in Ref. [11], it 

was shown that the relationship between the hardness of the HAZ met-
al and its dynamic compressive strength under deformation with a rate 

of 3⋅103
 s−1

 can be characterized by a linear regression equation: 

 103.21 439.07HVσ = + , (1) 

where σdynamic compressive strength, MPa, HV10hardness of the 

welded joint metal measured by Vickers approach with a load on the 

indenter of 98.1 N within the range 220−470 HV10. 
 On the other hand, as shown in Ref. [17] on the example of T-shaped 

and L-shaped welded substructures, under conditions of impact loads 

applied outside WM and HAZ, the initiation of brittle fracture occurs 

in the CGHAZ metal near WM due to the localization of the plastic de-
formation and the low ductility of the CGHAZ metal. 
 The penetration of high-hardness thin sheet armour occurs by the 

mechanism of ‘hard plugging’ under the so-called adiabatic shear, 
caused by the localization of plastic deformation in an extremely narrow 

micron-wide region. The metal in this region is intensively heated by the 

heat generated during plastic deformation, but does not have time to 

spread throughout the target volume [18, 19]. In turn, it is the struc-
tural factor providing a decisive influence on the material’s resistance 

to deformation localization. In particular, according to Ref. [2], for 

steels with final structure formed by martensitic transformation, strain 

localization occurs in the areas of the hardest structural components, 
such as carbide particles or transformation twins. Moreover, in 

Ref. [20], it was shown that the size ratio of martensite packages and 

carbide particles has the most significant effect on the brittle strength 

of these steels. 
 Given that structural–phase transformations in HAZ metal occur un-
der non-equilibrium conditions of the welding thermal cycle, which 

‘erases’ the structure created by TMCP and changes the set of BM prop-
erties, optimization of the welding parameters determining the permis-
sible values range of the HAZ metal cooling time is a relevant fundamen-
tal and technological issue. The minimum permissible values of the cool-
ing time at austenite transformation start temperatures of 800−500°C 

are chosen to prevent excessive quenching and cold crack formation 

within CGHAZ, and the maximum permissible values of the cooling time 

are set to prevent excessive weakening of SCHAZ metal. The welding 

heat input (see Eq. (2)) has a direct impact on the cooling time of the 

welded joint metal sections, the value of which also determines the width 

of the HAZ, its individual sections and the depth of penetration. 
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 The objective of the present study is to investigate the microstruc-
tural and mechanical properties under dynamic loading of HAZ metal 
in MIL-A-46100 armour steel under study, and to determine the effect 

of welding heat input on the performance of welded joints made of this 

material. 

2. RESEARCH MATERIAL AND METHODOLOGY 

Experiments were based on the bead-on-plate test. GMAW bead deposi-
tion was performed on plate 8 mm thick. Chemical composition of the 

base metal and electrode wire of 1.2 mm are summarized in Table 1. 
 As a protective gas, a mixture 98% Ar + 2% CO2 was used. Welding 

parameters are listed in Table 2. The welding was performed with ‘Jä-
ckle ProPULS 400’ automatic welder, stabilization of welding speed 

was ensured by ‘ESAB Miggytrac B501’ tractor. 
 The dimensions of the plates, the design of the welding tooling, and 

the sequence of beads’ deposition prevent the outside influence on the 

free cooling of the HAZ metal. Samples for further studies of structur-
al, microhardness, and impact bending tests were cut in a direction 

perpendicular to the axes of the welded beads (Fig. 2) by waterjet 

method preventing additional thermal effects on the material. 
 Welding heat input, Q, and time of cooling from 800 to 500°C, t8/5, 

were determined using methodology ISO TR 17671 for the case of 3-
dimensional heat flow during welding of semi-infinite workpiece: 

TABLE 1. Chemical composition (% wt.) of the investigated steel and filer metal. 

C Si Mn P S Cr Ni Mo V Al Ti Cu B 

Base metal: MIL-A-46100 Armour Steel 

0.27 0.31 1.19 0.006 0.001 0.41 0.06 0.083 0.012 0.032 0.037 0.014 0.0019 

Filler metal: ESAB OK Outrod 16.95 

0.07 0.80 6.90 0.020 0.010 18.7 8.20 0.20 – – – 0.20 – 

TABLE 2. GMA welding process parameters (* is shown calculated values). 

No. of 

bead 

run 

Welding 

current 

I, А 

Arc 

voltage 

U, V 

Welding 

speed v, 

mm⋅s−1 

Heat in-
put Q, 

kJ⋅mm−1 

Cooling time 

from 800 to 

500°C t8/5, s 

Time above 

temperature 

1000°С t>10, s 

1 185 18.3 3.0 0.9* 4.8* 3.1* 

2 200 20.8 3.0 1.1* 5.8* 3.7* 

3 210 22.9 3.0 1.3* 6.9* 4.4* 

4 295 28.4 3.0 2.2* 11.6* 7.5* 
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where Uarc voltage, V, Iwelding current, A, vwelding speed, 
mm⋅s−1, T0initial plate temperature (20°C). 
 Time above temperature 1000°С, t>10, was determined for the 

CGHAZ metal with maximum temperature of 1350°C using Eq. (4) 
[21]: 

 10
0

2
0.07

(1350 )

Q
t

T> =
λ −

, (4) 

where λaverage thermal conductivity coefficient of the studied steel 
within the range of temperature values of 1000−1350°C 

(λ = 31.0 J⋅m−1⋅s−1⋅K−1). Parameter t>10 serves as a conditional indicator 

of the primary grain structure enlargement of CGHAZ metal as a re-
sult of the collective recrystallization process. However, the exact val-
ue of the complete dissolution temperature of fine-dispersed phases, 
capable of blocking the migration of the intergranular boundaries, de-
pends on the chemical composition of the steel under study and may 

slightly exceed 1000°C. 
 It is worth noting that the use of austenitic filler metal for welding 

of high-hardness armour steels is a required step aimed at minimizing 

 

Fig. 2. Scheme of GMAW bead deposition and sample preparation for micro-
hardness measurements and Charpy impact tests: surfacing beads (1)–(4), 
microhardness measuring direction (5), notches positions (6). 
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the risk of cold cracks formation. This creates certain difficulties when 

setting the rational welding parameters, since high-alloyed austenitic-
electrode wire has a significantly lower thermal conductivity and lower 

melting point compared to BM. In turn, the thermal power of the arc is 

often not enough to ensure proper penetration of the parts being 

joined. In particular, welding of 6−8 mm thick parts using parameters 

corresponding to the beads 1−3 (Table 2) is possible only with double-
sided butt welds, with a gap between the parts of at least 2.5−3 mm. 
For similar conditions, a single-pass butt weld requires significantly 

more powerful welding parameters with a heat input corresponding to 

the bead 4 (Table 2). 
 The microstructure of the samples was studied using a Neophot-32 

optical microscope and a TESCAN VEGA3 scanning electron micro-
scope (SEM). 
 Microhardness analysis was performed using a Leco M-400 tester 

with a load of 1.96 N (200 g). The distribution of microhardness was 

determined in the cross-section of the samples, at a distance of 1.5 mm 

from the face surface of the plate, on which the beads were deposited 

(Fig. 2). The distance between adjacent points at which the microhard-
ness was determined was 0.25 mm. 
 Impact bending tests were performed at room temperature using a 

KM-30 pendulum test rig with 55×7.5×8 mm samples having 2 mm 

high V-shaped concentrator cut. The concentrator cuts were made from 

the side opposite to the deposition face, and their tops were consistently 

located near the metal of the test areas: CGHAZ, FGHAZ, ICHAZ, and 

SCHAZ, respectively, as shown in Fig. 2. To compensate the influence of 

possible structural microinhomogeneities, the impact strength of each 

area was determined by averaging the results of three tests. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The microhardness distribution in the studied samples with beads de-
posited using parameters 1−4 (Table 2) fits into the general trend: with 

an increase in the heat input, the width of the HAZ and all its typical 
areas increases, while the minimum hardness is observed in the transi-
tion region between ICHAZ and SCHAZ. In turn, the softening degree 

of the metal in this HAZ region does not depend on the heat input val-
ue, but is determined by the alloying of the steel. For comparison, the 

microhardness distribution in the HAZ of the beads deposited with 

heat input of 0.9 and 2.2 kJ⋅mm−1
 is shown in Fig. 3. 

 Given the economical alloying of the studied steel, in particular, the 

low total content of Mo, V, and Si, which can increase resistance to 

tempering during heating [22], the recovery of microhardness to the 

BM level, which averages to 488 HV0.2, occurs at a considerable dis-
tance from the fusion line. The total width of the HAZ increased from 
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≅ 25.0 to 28.0 mm with heat-input increase from 0.9 to 2.2 kJ⋅mm−1. 
 As can be seen, the HAZ areas that underwent austenization during 

heating (CGHAZ and FGHAZ) did not harden to BM level during cool-
ing from the maximum temperatures: the maximum determined hard-
ness of the CGHAZ metal for heat input of 0. 9 kJ⋅mm−1

 is of 403 HV0.2, 
and 303 HV0.2 for 2.2 kJ⋅mm−1. This may be due to the relatively low (as 

for armour steels) content of carbon and hardenability-enhancing ele-
ments (Mn, Ni, Mo). Thus, under the conditions of high-speed quench-
ing due to the specifics of welding thermal cycles, there is no formation 

of a structure with hardness higher than that of BM in the areas of HAZ 

adjacent to the fusion line, as observed in HHAS with a higher content 

of carbon and solid solution strengthening elements [12]. 
 The impact bending test results received on 3 specimens from each 

HAZ area formed during bead deposition with heat input of 

0.9 kJ⋅mm−1
 is shown in Fig. 4. With increase of the distance from the 

fusion line, the values of impact work KV gradually increase. At the 

same time, the sample with the concentrator applied in the CGHAZ 

metal has the lowest impact toughness, even compared to the high-
hardness quenched BM. Therefore, further experiments on the effect 

of welding heat input on the degradation of the HAZ mechanical prop-
erties were conducted for this particular area. The impact test results 

of the CGHAZ metal of samples 1−4 (Table 2) are shown in Fig. 5. 
 It can be seen that an increase in the heat input from 0.9 to 

1.3 kJ⋅mm−1, which was accompanied by a decrease in the maximum 

microhardness of the CGHAZ metal from 403 to 333 HV0.2, has an in-
verse effect on its impact toughness. That is, lower metal hardness 

corresponds to higher values of impact work KV (Fig. 5). However, in 

the case of the highest heat input of 2.2 kJ⋅mm−1, at which the CGHAZ 

 

Fig. 3. Microhardness profiles of the heat-affected zones of the beads deposit-
ed on MIL-A-4610 steel plate with heat input of 0.9 and 2.2 kJ⋅mm−1. 
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metal of the studied steel underwent the most significant softening, 
the impact work was significantly lower compared to the welding with 

lower heat input and 30% lower compared to BM (19.59 J vs. 28.09 J). 
 The results of optical-microscopy studies revealed that BM has a fi-
ne-grained martensitic–bainitic structure with a predominance of the 

 

Fig. 4. Charpy impact energy measured at room temperature for HAZ areas of 

sample 1 (Table 2). 

 

Fig. 5. Charpy impact energy data at the temperature of +20°C and maximum 

microhardness values in CGHAZ of samples 1–4 (Table 2). 
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martensitic component (Fig. 6, a). In turn, the austenitic structure of 

WM with a cellular–dendritic form of crystallites (Fig. 6, b) is due to 

the used electrode wire (Table 1). 
 The final structure of the CGHAZ metal (Fig. 7) of all studied sam-
ples was formed by the shear mechanism of austenite transformation. 

 

Fig. 6. Microstructure of BM (a) of investigated MIL-A-46100 high-hardness 

armour steel and WM (b) after bead deposition. 

 

Fig. 7. Microstructure of CGHAZ of investigated MIL-A-46100 high-hardness 

armour steel after bead deposition with heat input of: 0.9 kJ⋅mm−1
 (a), 

1.1 kJ⋅mm−1
 (b), 1.3 kJ⋅mm−1

 (c), 2.2 kJ⋅mm−1
 (d). 



674 О. A. SLYVINS’KYY, V. V. KVASNYTS’KYY, I. A. VLADYMYRSKYI et al. 

In contrast to the background of the enlarged primary grains typical 
for BM, a needle-like microstructure of lath martensite and bainite 

sheaves mixture is observed. With an increase in the heat input, the 

bainite fraction in the metal of these areas increases, so, the CGHAZ of 

samples 3 and 4 (Q = 1.3 and 2.2 kJ⋅mm−1, respectively) demonstrates a 

predominantly bainitic structure. 
 Figure 8 shows a comparison of SEM images of the CGHAZ micro-
structure in the samples 1 and 4 (Q = 0.9 and 2.2 kJ⋅mm−1, respective-
ly). It can be seen that, despite the increase in the time of the metal re-
maining at the temperatures of the development of collective recrys-
tallization in the studied areas of the CGHAZ (t>10 increased from 3.1 

to 7.5 s), the average primary grains size was changed insignificantly. 
Taking into account the chemical composition of the steel, this is prob-
ably due to the blocking the migration of intergranular boundaries by 

carbides or carbonitrides of titanium and vanadium. Within the 

CGHAZ, the grain size reaches a maximum of 70−80 µm for the sam-
ple 1, and 90−100 µm for the sample 4. Obviously, such a slight en-
largement of the grain structure cannot cause a sharp decrease in the 

impact strength of the CGHAZ metal of the sample 4. 
 It is worth noting that due to the specific shape of the penetration of 

the bead test specimens and the corresponding configuration of the 

HAZ (Fig. 2), regardless of the location of the notch, during the impact 

bending tests, only crack initiation and development occurred in the 

controlled zone, while the fracture area spread to other parts of the 

 

Fig. 8. SEM images of the CGHAZ microstructure after bead deposition with 

heat input of 0.90 kJ⋅mm−1
 (a) and 2.2 kJ⋅mm−1

 (b); SEM HV: 20.0 kV, SEM 

magnification: 3700. 
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HAZ or even along the WM. Thus, the obtained results characterize 

the ability of the metal in the studied areas to resist fracture initiation 

but do not allow assessing its resistance to fracture development. Nev-
ertheless, they make it possible to differentiate clearly the brittle 

strength of individual HAZ areas under dynamic loading. Since impact 

toughness characterizes the resistance of a material to local plastic de-
formations concentrated in small volumes around stress concentrators, 
it is the most structure-dependent mechanical characteristic, which, in 

addition to grain size, is significantly influenced by the size and mor-
phology of non-metallic inclusions and dispersed phase emissions. 
 The effect of welding heat input on the CGHAZ microstructure es-
tablished in this study is quite typical for welding of high-strength 

quenched and tempered steels. An increase in heat input causes an in-
crease in time of cooling from 800 to 500°C t8/5, which also leads to an 

increase in the bainite fraction in the martensitic–bainitic structure of 

CGHAZ metal. In Ref. [23], it was shown for steel S1100Q that in-
crease in t8/5 leads to modification of the carbide component and bainite 

phase morphology, with the gradual replacement of lower bainite by 

upper one. In turn, the authors of Ref. [24] explain the sharp decrease 

in the impact toughness in the case of prolonged cooling in the temper-
ature range of 800−500°C by the presence of the upper bainite domi-
nant structure with coarse particles of the carbide phase in CGHAZ 

metal. 
 Another reason for the degradation of the impact toughness of 

CGHAZ metal after welding with a heat input of Q = 2.2 kJ⋅mm−1
 may 

be associated with the release of carbide-phase particles along the pri-
mary grains boundaries. According to the results of in-depth studies 

[25] of boron-containing steel, a decrease in the cooling rate from the 

temperature of complete austenization and, accordingly, an increase in 

the cooling duration, reduce the segregation amplitude of boron along 

austenite grain boundaries due to the precipitation of boron carbides at 

the boundaries, as this precipitation depletes the boron content. In 

turn, as established in [6], the extensive precipitation of borocarbides 

results in lower notch hardness. 
 Thus, the results of the present study indicate that the use of weld-
ing parameters with increased deposition rate and a heat input of 

≅ 2.2 kJ⋅mm−1
 for the studied steel, although it allows increasing the 

process productivity and reducing the total welding time, causes an 

excessive reduction in the brittle strength of CGHAZ metal. In turn, 

this effect will adversely affect the performance of welded joints under 

high-speed shock-wave loads. 

4. CONCLUSIONS 

1. The dependences of the microhardness and impact toughness of HAZ of 
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MIL-A-46100 high hardness armour steel on the heat input of gas metal 
arc welding (GMAW) in the range of 0.9−2.2 kJ⋅mm−1

 were obtained. 
2. Under the influence of GMAW thermal cycles, the studied steel 
showed a high tendency to softening. In particular, even the area of the 

HAZ metal that undergoes austenization during heating does not 

harden to the BM 488 HV0.2 hardness level after cooling: the maximum 

determined hardness of the HAZ metal for heat input of 0.9 kJ⋅mm−1
 is 

403 HV0.2, and for 2.2 kJ⋅mm−1303 HV0.2. 
3. Within the HAZ, the lowest impact strengths are found in the metal 
of coarse-grained regions (CGHAZ), the structure of which consists of 

a lath martensite and bainite sheaves mixture. 
4. According to the impact bending tests results, an increase in heat 

input from 0.9 to 1.3 kJ⋅mm−1, accompanied by a decrease in the mar-
tensitic component fraction and, accordingly, an increase in the pro-
portion of bainite in CGHAZ metal, causes an increase in the average 

impact work KV from 25.71 to 51.05 J, with an average value of BM 

impact work of 28.09 J. 
5. It has been established that welding with a high deposition rate and 

heat input of ≅ 2.2 kJ⋅mm−1
 can cause degradation of the CGHAZ metal 

resistance to brittle fractures under dynamic loads, providing a nega-
tive impact on the ballistic resistance and durability of welded joints of 

the steel. The probable reason for this may be due to the formation of 

the dominant low-plastic upper bainite structure and the release of bo-
ron-containing carbides along the primary grain boundaries, due to the 

increase in the cooling time of CGHAZ metal from the welding heating 

temperature. 
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PACS numbers: 43.35.+d, 61.72.Ff, 81.20.Ev, 81.30.Kf, 81.65.-b, 83.10.Tv, 87.85.jj 

Вплив інтенсивної ультразвукової ударної дії 
на мікроструктуру та механічні властивості поверхні стопу 

Cо–Cr–Mo–W, одержаного селективним лазерним топленням 

порошку 

С. М. Волошко*, А. П. Бурмак*, І. А. Владимирський*, Б. М. Мордюк**, 
М. О. Васильєв**, В. І. Закієв***, М. М. Ворон*,****, П. О. Гурин*****  

*Національний технічний університет України  
 «Київський політехнічний інститут імені Ігоря Сікорського»,  
 просп. Перемоги, 37,  
 03056 Київ, Україна 
**Інститут металофізики ім. Г. В. Курдюмова НАН України,  
  бульв. Академіка Вернадського, 36,  
  03142 Київ, Україна 
***Національний авіаційний університет,  
   просп. Любомира Гузара, 1,  
   03058 Київ, Україна 
****Фізико-технологічний інститут металів та сплавів НАН України,  
    бульв. Академіка Вернадського, 34/1,  
    03142 Київ, Україна 

 

Corresponding author: Svitlana Mykhaylivna Voloshko 
E-mail: voloshkosvetlana13@gmail.com 
 
*National Technical University of Ukraine ‘Igor Sikorsky Kyiv Polytechnic Institute’,  
 37 Peremohy Ave., UA-03056 Kyiv, Ukraine 
**G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics, N.A.S. of Ukraine,  
  36 Academician Vernadsky Blvd., UA-03142 Kyiv, Ukraine 
***National Aviation University,  
   1 Lyubomyr Huzar Ave., UA-03058 Kyiv, Ukraine 
****Physico-Technological Institute of Metals and Alloys, N.A.S. of Ukraine,  
    34/1 Academician Vernadsky Blvd., UA-03142 Kyiv, Ukraine 
*****Shupyk National Healthcare University of Ukraine,  
     9 Dorohozhyts’ka Str., UA-04112 Kyiv, Ukraine 
 
Citation:  S. M. Voloshko, A. P. Burmak, I. A. Vladymyrskyi, B. M. Mordyuk, 
M. O. Vasyl’yev, V. I. Zakiyev, M. M. Voron, and P. O. Huryn, Effect of Intense Ultra-
sonic Impact Treatment on the Microstructure and Mechanical Properties of the Sur-
face of the Co–Cr–Mo–W Alloy Obtained by Means of the Selective Laser Melting of 

the Powder, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 46, No. 7: 679–704 (2024) (in Ukrainian). 
DOI: 10.15407/mfint.46.07.0679 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2024, vol. 46, No. 7, pp. 679–704 
https://doi.org/10.15407/mfint.46.07.0679 
Reprints available directly from the publisher 

 2024 G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics,  
National Academy of Sciences of Ukraine 

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

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

https://doi.org/10.15407/mfint.46.07.0679
https://doi.org/10.15407/mfint.46.07.0679


680 С. М. ВОЛОШКО, А. П. БУРМАК, І. А. ВЛАДИМИРСЬКИЙ та ін. 

*****Національний університет охорони здоров’я України імені П. Л. Шупика,  
     вул. Дорогожицька, 9,  
     04112 Київ, Україна 

Досліджено механічні характеристики, фазовий склад, залишкові макро-
скопічні напруження та топографію поверхні стопу Co–Cr–Mo–W, виго-
товленого за адитивною (селективного лазерного топлення порошку — 

СЛТ) і ливарною (ЛВ) технологіями та модифікованого ультразвуковим 

ударним обробленням (УЗУО). Використано одноконтактний нормальний 

ударно-навантажувальний режим УЗУО. Показано, що макродефекти, у 

тому числі дефекти неповного стоплення, пори, значна шерсткість повер-
хні та високий рівень залишкових напружень розтягу, які є невід’ємними 

наслідками 3D-друку, ефективно усуваються короткоплинним УЗУО в 

інертному середовищі. Встановлено взаємозалежність між механічними 

властивостями модифікованих поверхневих шарів СЛТ і ЛВ зразків та 

їхнім структурно-фазовим станом після впливу УЗУО упродовж 50 с. 
Ефект зміцнення поверхневого шару адитивно виготовленого стопу Co–
Cr–Mo–W (у 2 рази) зумовлений формуванням стискальних напружень 

першого роду (−600 МПа) і мартенситним перетворенням. Стоп Co–Cr–
Mo–W, одержаний за технологією ливарного виробництва, має меншу 

твердість як у вихідному стані, так і після УЗУО. Ефект зміцнення не пе-
ревищує 1,7 разу та досягається за рахунок вищого рівня напружень сти-
снення (−900 МПа) і подрібнення карбідної складової. 

Ключові слова: 3D-друк, селективне лазерне топлення, ультразвукове 

ударне оброблення, стоп Co–Cr–Mo–W, структура, фазовий склад, меха-
нічні властивості. 

The mechanical characteristics, phase composition, residual macroscopic 

stresses, and surface topography of Co–Cr–Mo–W alloy fabricated using the 

additive (selective laser melting of powder—SLM) and casting (CT) technolo-
gies and modified by ultrasonic impact treatment (UIT) are investigated. A 

single-contact normal impact-loading mode of UIT is employed. As demon-
strated, the macrodefects, including defects of incomplete melting, pores, 
significant surface roughness, and high levels of residual tensile stresses, 
which are inherent consequences of 3D printing, are effectively eliminated 

by short-term UIT in an inert environment. A correlation between the me-
chanical properties of modified surface layers of the SLM and CT samples and 

their structural–phase state after UIT exposure for 50 s is established. The 

strengthening effect of the surface layer of the additively manufactured Co–
Cr–Mo–W alloy (by 2 times) is due to the formation of compressive stresses 

of the first kind (−600 MPa) and martensitic transformation. The Co–Cr–
Mo–W alloy obtained by casting technology has lower hardness both in the 

initial state and after UIT. The strengthening effect does not exceed 1.7 

times and is achieved due to a higher level of compressive stresses 

(−900 MPa) and carbide component refinement. 

Key words: 3D printing, selective laser melting, ultrasonic impact treatment, 
Co–Cr–Mo–W alloy, structure, phase composition, mechanical properties. 
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1. ВСТУП 

Протезування є одним з найважливіших напрямів ортопедичної 
стоматології, який пов’язаний із заміною відсутнього зуба штуч-
ними протезами. До них відносяться знімні та незнімні протези, ві-
ніри, мости, коронки, імплантати та інше. Відомо, що жувальні 
м’язи щелепи людини можуть розвивати силу до 380–400 кг [1–3]. 
Тому для зубного протезування мають використовуватися високо-
міцні матеріяли, до яких, насамперед, відносяться металеві стопи. 
Крім цього, фізіологічне середовище рота людини можна розгляда-
ти як своєрідний варіянт аґресивної екосистеми, в якій до метале-
вих стопів, що застосовуються в зубному протезуванні, 

пред’являються дуже високі вимоги також і стосовно корозійної 
стійкости. Корозійне розчинення металу в роті може призводити до 

надходження в організм небажаних хемічних елементів, які ви-
кликають серйозні алергічні захворювання. Отож, основними кри-
теріями, яким мають відповідати такі матеріяли, є біосумісність і 
комплекс необхідних механічних і фізико-хемічних властивостей. 
 На історичний розвиток металевих матеріялів ортопедичної сто-
матології вплинули наступні найважливіші чинники: технологічні 
зміни конструкції зубних протезів, проґрес в металурґії та зміни 

вартости дорогоцінних металів. Зокрема, упродовж 20-го століття 

широкого вжитку набувають стопи недорогоцінних металів через 

зростання цін на шляхетні метали та істотне збільшення потреб у 

виготовленні металокерамічних протезів і коронок, а останніми де-
сятиліттями перевага надається нікель-хромовим і кобальт-
хромовим стопам. Задовільні фізико-механічні властивості і, голо-
вне, низька вартість сприяли їхньому широкому застосуванню, 
особливо для металокерамічних протезів. В даний час пропонується 

велика кількість марок стоматологічних стопів на основі Ni–Cr і 
Co–Cr [4, 5]. Однак стопи, до яких входить Ni, зазвичай виклика-
ють алергічні реакції (прояв цитотоксичности) [6–9]. У зв’язку з 

цим у багатьох цивілізованих країнах Ni–Cr-стопи були замінені 
стопами системи Co–Cr [10–15]. 
 Завдяки високим механічним властивостям, задовільній біосумі-
сності, високій зносо- та корозійній стійкості стопи на основі Co–Cr 

знайшли широке застосування у стоматологічній реставрації й ор-
топедичній хірургії. Наприклад, у стоматології вони використову-
ються для виробництва зубних коронок, знімних і незнімних про-
тезів, металевих каркасів. Також зазвичай ці стопи застосовуються 

у ортопедичних цілях, таких як заміна колінного та тазостегнового 

суглобів, а також для хірургічних імплантатів. 
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 В даний час стопи системи Co–Cr, пов’язані із клінічним застосу-
ванням, можна розділити на два основних типи: Co–Cr–Mo і Co–Cr–
Mo–W. Хром, в першу чергу, поліпшує опір корозії, Mo впливає на 

подрібнення зерна та зміцнення матриці. Як правило, Co–Cr–Mo-
стопи містять деякі вуглецеві елементи (не більше 0,35%), і твердо-
стопне зміцнення є основним механізмом. Порівняно зі стопами 

Co–Cr–Mo, стопи Co–Cr–Mo–W, що містять W, характеризуються 

меншою товщиною оксидного шару під час процесу виробництва, 
що важливо для металокерамічних зубних протезів. Крім того, W 

характеризується низькими значеннями коефіцієнта теплового ро-
зширення (4,1⋅10−6

 К−1
 за температури у 298 К і 7,1⋅10−6

 К−1
 — для 

2673 К) та коефіцієнта тертя, поліпшуючи зносостійкість матеріялу 

протезу [16–18]. 
 Традиційно для виготовлення зубних протезів зі стопів на основі 
Co–Cr застосовується ливарна технологія або штамповка; але стій-
кість литих зубних протезів складної форми виявляється при цьому 

недостатньо високою. Крім того, це трудомісткий процес із бага-
тьма етапами, на яких можуть виникнути різні відхили від заданих 

параметрів. І навіть якщо міцність стоматологічних реставрацій, 
одержаних пластичною деформацією, може бути достатньо висо-
кою, тим не менш одержання складних форм таким способом утру-
днено. Також стопи Co–Cr важче піддаються литтю, ніж дорогоцін-
ні стопи, через їхню вищу температуру топлення, і вони гірше під-
даються подальшому обробленню завдяки своїй твердості [19–21]. 
 Щоб вирішити проблеми, притаманні традиційним технологіям, 

в даний час успішно освоюється виготовлення ортопедичних виро-
бів за технологією адитивного виробництва (АВ), яка уможливлює 

створювати тривимірні об’єкти пошарово за один етап [22–26]. Ве-
лика кількість досліджень свідчить, що процедура АВ забезпечує 

ефективну та швидку техніку для цифрового проєктування та ви-
робництва біосумісних металевих каркасів для складних зубних 

протезів з поліпшеними властивостями, такими як міцність, довго-
вічність і стійкість до фізіологічної корозії. Серед адитивних мето-
дів саме техніка селективного лазерного топлення (СЛТ), яку було 

представлено нещодавно, привернула інтерес дослідників у всьому 

світі до виготовлення зубних металевих конструкцій, таких як зубні 
імплантати, коронки, мости та протезні групи зі складною геометрі-
єю [27–30]. Дослідження також показали, що Co–Cr-протези, виго-
товлені СЛТ, мають ліпшу стійкість до корозії та вищу міцність по-
рівняно з протезами, виготовленими звичайними методами лиття. 
 СЛТ — це процедура адитивного виробництва, яка дає змогу дру-
кувати металевий компонент безпосередньо з системи автоматизо-
ваного проєктування шляхом швидкого та точного стоплення дріб-
ного металевого порошку в шари потужнім лазерним променем 

(рис. 1). Ця послідовність триває доти, доки автоматично не сфор-
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мується тверда тривимірна структура заданої конфіґурації з повні-
стю розтопленого металу. Оскільки останній шар матеріялу під час 

такого виробництва знаходиться у зовсім інших термодинамічних 

умовах, ніж нижче розташовані шари, то сформована поверхня по-
требує істотного модифікування. Тому додатково застосовуються 

різні методи механічного оброблення, у тому числі ультразвукова 

ударна дія, коли безпосередньо в процесі 3D-друку одночасно з фо-
рмуванням кожного шару матеріялу ударний бойковий інструмент 

обробляє його поверхню [31]. 
 Технологія ультразвукового ударного оброблення (УЗУО) може 

використовуватися не тільки безпосередньо під час 3D-друку, а та-
кож і в якості окремого етапу (поверхневого) пост-оброблення гото-
вих виробів [32]. Але оптимальні режими УЗУО стосовно стопів си-
стеми Co–Cr–Mo (особливо із вмістом W) не відпрацьовано у повній 

мірі, що вимагає додаткових досліджень. 
 Метою даної роботи є дослідження впливу інтенсивної ультраз-
вукової ударної дії на мікроструктуру та механічні властивості по-
верхні зразків стопу Co–Cr–Mo–W, одержаних литтям у вакуумі та 

селективним лазерним топленням порошку (3D-друк). 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Першу серію зразків було одержано за технологією селективного 

 

Рис. 1. Принципова схема СЛТ-принтера [33]. 

Fig. 1. Schematic diagram of the SLM printer [33]. 
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лазерного топлення на 3D-принтері Alfa-150D компанії ТОВ «Ади-
тивні лазерні технології України» у вигляді монолітного кубу роз-
мірами в 1×1×1 см3. Технічні характеристики використаного прин-
тера наведено в [32]. Другу серію зразків одержано за технологією 

ливарного виробництва (ЛВ) шляхом вакуумного лиття у формі ци-
ліндричного зливка діяметром у 10 мм і товщиною у 5 мм з наступ-
ною гомогенізацією за 1220°C упродовж 4 годин і гартуванням у во-
ду. 
 Хемічний склад двох серій зразків визначено методою рентґено-
флюоресцентної аналізи та наведено в табл. 1. 
 Дослідження мікроструктури проведено за допомогою металог-
рафічного тринокулярного мікроскопа iScope IS.1053-PLMi зі збі-
льшенням ×100, ×200 та ×500 разів. Для цього поліровані зразки 

стопу Co–Cr–Mo піддавали електролітичному щавленню в спирто-
вому розчині 15% H2SO4, 5% HNO3, 2% HCl. Щавлення проводили 

за напруги у 9 В і сили струму у 350 мА упродовж 10–15 с. 
 Використовувався також растровий електронний мікроскоп 

(РЕМ) TESCAN Vega3 SBH SEM з енергодисперсійним аналізато-
ром. В режимі зйомки поверхні зразків пришвидшувальна напруга 

становила 20 кВ, збільшення становило 1000, 5000, 20000 разів. 
 Ультразвукове ударне оброблення проводилося на приладі УЗГ-300 

в атмосфері арґону упродовж 50 с з амплітудою у 25 мкм за методикою 

[34]. Вибір режиму оброблення ґрунтувався на результатах попередніх 

досліджень з огляду на максимальний ефект зміцнення поверхні [35]. 
 Для оброблення використано один циліндричний бойок діямет-
ром у 5 мм із загартованої криці ШХ15, який одержує свою енергію 

від ультразвукового рупора, створює повторювані нормальні удари 

по зразку, розміщеному в тримачі на опорному диску, так що зра-
зок зазнає лише стискальної (осьової) деформації без радіяльного 

розширення. Ця схема отримала назву «одноконтактний нормаль-
ний ударно-навантажувальний режим» (позначимо його як режим 

N). Бойок коливається у високочастотному діяпазоні (1,5 кГц). Це 

принципово відрізняє використану методику оброблення від менш 

інтенсивного режиму [32], в якому для оброблення 3D-друкованого 

стопу Co–Cr–Mo–W використано ударну головку з сімома стрижне-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад досліджуваних стопів. 

TABLE 1. Chemical composition of studied alloys. 

Метод  

одержання 
Вміст, % ваг. 

Co Cr Mo W C Si Fe Ni Cd Al 

СЛТ Основа 27,32 6,18 5,28 ≤ 0,1 0,7 ≤ 1 ≤ 0,1 ≤ 0,02 ≤ 0,1 

ЛВ Основа 24,76 5,76 6,1 ≤ 0,1 1,2 ≤ 1 ≤ 0,1 ≤ 0,02 ≤ 0,1 
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подібними бойками, яка здійснює стохастичні коливання в зазорі, 
утвореному між кінчиком рупору та поверхнею зразка. Крім того, у 

цьому режимі тримач зразка здійснює обертально-поступальний 

рух, і за таких умов бойки здійснюють повторювані ковзні удари по-
верхнею зразка. Відповідно, така схема оброблення має назву «ковз-
ний/зсувний багатобойковий режим» ударного навантаження (поз-
начимо його як режим S). 
 Порівняльне дослідження енергетики процесу для двох схем на-
вантаження, проведене в [36], свідчить, що режим S приводить до 

зменшення густини вкладеної енергії та її нерівномірного розподі-
лу по зразку. Час удару τ був оцінений як 2,13 ± 1,05 мкс в режимі 
N і 3,83 ± 1,31 мкс в режимі S. Пікова густина потужности, введена 

за один удар до зони контакту, в режимі N помітно перевищує таку 

в режимі S. Зокрема, у режимі N вона змінюється від 61,0 до 

244,2 МВт/см2, а в 7-контактному режимі S — від 64,7 до 

88,1 МВт/см2
 за однакових умов оброблення. 

 Режим N раніше для оброблення стопу Co–Cr–Mo–W не викорис-
товувався. 
 Для рентґенівських досліджень використано дифрактометер 

Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα). Усі рентґеноструктурні до-
слідження проводилися для поверхневої площини, що була перпе-
ндикулярна напрямку 3D-друку зразків і напрямку прокатки. 
Умови проведення досліджень: інтервал кутів — 2Θ = 20°–120°, 

крок зйомки — 0,04°, час витримки в точці — 2 с, тривалість зйом-
ки одного зразка — 90 хв. Аналізу одержаних рентґенівських спек-
трів і проведення кількісної та якісної фазової аналізи здійснено з 

використанням програмного забезпечення PDXL міжнародної бази 

даних дифракції ICDD (PDF-2) та відкритої бази кристалографіч-
них даних COD. Визначення величини напружень першого роду 

проведено методом sin2ψ за методом Side-inclination за зміною куто-
вого положення дифракційного максимуму (102) та значень кутів 

ψ = 0°, −10°, −20°, −30°, −40°. 
 Кількісний вміст ε- та γ-фаз в досліджуваних зразках визначено 

за формулою Saude та Gillaud [37]: 

 
ОЦК
(200)

ОЦК ГЩП
(200) (101)

1 100
0,45

I
V

I Iε = −
+

. (1) 

 Обробку одержаних спектрів проведено з використанням про-
грамного забезпечення Rigaku Residual Stress Analysis. 
 Механічні властивості зразків Co–Cr–Mo–W досліджувалися ме-
тодою інструментального індентування з використанням універса-
льного мікро/нанотвердоміра «Micron-Gamma» [38, 39]. Випробу-
вання проводились індентором Берковича з навантаженням у 50 

сН, швидкість навантаження становила 5 сН/с. На поверхні кожно-



686 С. М. ВОЛОШКО, А. П. БУРМАК, І. А. ВЛАДИМИРСЬКИЙ та ін. 

го зразка проводили шість мірянь з кроком у 50 мкм. В процесі вдав-
лювання індентора в поверхню зразка реєструється його переміщен-
ня з нанометровою роздільчою здатністю відносно поверхні зразка, а 

результат представляється у вигляді діяграми індентування. 
 Оцінки сформованого рельєфу поверхонь зразків Co–Cr–Mo, оде-
ржаних за технологією селективного лазерного топлення, до та піс-
ля ультразвукового ударного оброблення проведено за допомогою 

інтерференційного профілометра «Micron-beta» [40]. Прилад дає 

змогу безконтактною методою реєструвати топографію поверхні та 

розраховувати параметри шерсткости. Для кількісної оцінки вико-
ристовувалися стандартні параметри шерсткости Ra та Rz, які ви-
значалися за 7 базовими лініями довжиною у 1000 мкм, рівномірно 

розташованими в межах зареєстрованих ділянок поверхонь зразків 

на віддалі у 100 мкм одна від одної. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 2 представлено мікроструктуру ЛВ-стопу Co–Cr–Mo–W 

у вихідному стані (а, б, д) та після УЗУО (в, г, е) за даними оптичної 
та растрової електронних мікроскопій. У вихідному стані спостеріга-
ється типова дендритна мікроструктура, яка складається зі світлих і 
темних ділянок (рис. 2, а, б) — аустенітної матриці γ-фази (ГЦК-
твердий розчин Хрому, Молібдену і Карбону в кобальті) та ε-фази з 

ГЩП-ґратницею. Додавання Вольфраму до складу стопу Co–Cr–Mo 

стабілізує ε-фазу у вигляді довгих прямих смуг. Більшість смуг ε-
мартенситу проходять через цілі зерна від однієї межі зерна до іншої. 

Передбачається, що ця ε-фаза утворюється в результаті мартенситно-
го атермічного перетворення під час загартування у воду. У [41] пові-
домляється, що мартенситне перетворення γ → ε у загартованих сто-
пах Co–Cr–Mo, одержаних звичайним способом лиття, залежить від 

розміру зерна і може бути придушено за розміру зерна менше 90 мкм. 
 Мікроструктура також складається з блокових карбідів (рис. 2, 
д) типу M23C6, які виділяються, як правило, по межах зерен і в між-
дендритних областях, а також на кристалічних дефектах інших ти-
пів, таких як дефекти пакування, дислокації та межі поділу фаз 

γ/ε. У цілому карбіди M23C6 є найбільш важливою вторинною фазою 

у стопах Co–Cr і основним засобом зміцнення. Тип, розмір та 

об’ємна частка карбіду залежать від умов тверднення, а також від 

хемічного складу. Вважається, що механічні властивості можуть 

бути поліпшені шляхом термічного оброблення за допомогою дис-
персійного твердіння, тобто розчинення крупної карбідної сітки й 

утворення дрібних виділень під час старіння. Наприклад, за дани-
ми [42] після термічного оброблення стопу системи Co–Cr–Mo (ста-
ріння за 815°C упродовж 4 годин, розчинення за 1120°C упродовж 1 

години) пластинчасті карбіди M23C6 приймали більш округлу фор-
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му та частково розчинялися у кобальтовому розчині (у відсотково-
му вираженні зміна вмісту карбідів — з 9 до 1,76% за об’ємом зі 
збільшенням часу термічного оброблення до 6 годин). 
 Кількість і розмір карбідів можуть бути змінені також інтенсив-
ною пластичною деформацією, наприклад шляхом волочіння дроту 

[43] або поверхневого механічного стирання (SMAT-процес) [44]. 
 У даній роботі з цією метою застосовується УЗУО, яке викликає 

подрібнення структурних складових стопу Co–Cr–W–Mo (рис. 2, в, 

г) і карбідних виділень (рис. 2, е), які набувають більш округлої фо-
рми. В результаті зменшення об’ємної частки карбідів може сприя-
ти підвищенню пластичности металу, особливо його поверхневого 

шару. 

  
а б 

  
в г 

Рис. 2. Мікроструктура поверхні зразків ЛВ-стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному 

стані (а, б) та після УЗУО (в, г) — оптична мікроскопія; карбідні виділення у 

вихідному стані (д) та після УЗУО (е) — растрова електронна мікроскопія. 

Fig. 2. The microstructure of the surface of CT Co–Cr–Mo–W alloy samples in 

the initial state (а, б) and after UIT (в, г)—optical microscopy; carbide precip-
itations in the initial state (д) and after UIT (е)—scanning electron microscopy. 
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 На відміну від ЛВ-зразків, місцеве топлення та швидке твердін-
ня, викликане СЛТ, мінімізує дефекти та пористість і сприяє одер-
жанню щільного матеріялу з однорідною дрібнозернистою мікро-
структурою (рис. 3, а). Середній розмір зерна зразків, виготовлених 

СЛТ, є меншим, ніж для литих зразків, оскільки ступінь переохо-
лодження під час СЛТ значно перевищує цей показник для ЛВ. За 

літературними даними у стопі Co–Cr–Mo в процесі його синтези за 

адитивною технологією формується нестабільна однофазна γ-
структура з великою кількістю двійників за рахунок швидкого теп-
ловідведення навколишнім порошком. Такий ефект є специфічною 

особливістю методу СЛТ. Зразки СЛТ не мають дендритних виді-
лень; для них характерною є комірчасто-пластинчаста морфологія 

(рис. 3, б–г). 
 Більш докладно структуру та хемічний склад проаналізовано за 

допомогою РЕМ і енергодисперсійної (EDX) аналізи (рис. 4, а–е). Ці 
спостереження показують, що розмір комірок знаходиться в межах 

≅ 10 мкм. Всередині різноорієнтованих комірок і за їхніми межами 

хемічний склад відповідає об’ємному з незначними варіяціями кон-
центрацій Co та Cr в межах 1–2% мас. (табл. 2). В областях евтекти-
ки (рис. 4, д) спостерігається підвищена концентрація Mo та W і, 
відповідно, зменшена Co та Cr, як зазначають автори [45]. 
 Всередині комірок виявлено ділянки розміром у 300 нм, в яких 

спостерігається наявність Карбону (рис. 4, в) в кількості ≅ 20% мас. 
(табл. 2) і, відповідно, зменшується вміст інших елементів. Стосов-
но наявности карбідів у зразках складу Co–Cr–Mo, виготовлених за 

адитивною технологією, однозначної відповіді поки немає. В [46] 
виявлено Карбон у складі цього стопу, але автори вважають, що це 

— залишки від підготовки об’єктів дослідження до металографіч-

  
д е 

Продовження рис. 2. 

Continuation of Fig. 2. 
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ної аналізи. Для біомедичних стопів наявність карбідів є принци-
повим питанням, оскільки вони корисні для підвищення зносо-
стійкости. 
 Хоча карбіди можуть грати двояку роль щодо міцности та плас-
тичности: ті з них, які знаходяться в об’ємі зерна, відповідальні за 

дисперсійно-зміцнювальний ефект, а зерномежові карбіди, навпа-

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Морфологія поверхні зразків стопу Co–Cr–Mo–W, одержаних СЛТ, 
у вихідному стані за даними оптичної мікроскопії (а, б) та растрової елек-
тронної мікроскопії (в, г). 

Fig. 3. Surface morphology of Co–Cr–Mo–W alloy samples obtained by SLM 

in the initial state according to optical microscopy data (а, б) and scanning 

electron microscopy (в, г). 
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ки, можуть бути шкідливими у сенсі пониження пластичности та 

корозійної стійкости. В даному дослідженні не можна виключити 

наявність невеликої кількости дрібнодисперсних карбідних виді-
лень всередині комірок; водночас, розтріскування межами зе-
рен/субзерен або інших пошкоджень внаслідок інтенсивної плас-
тичної деформації не виявлено. 
 Як відомо, на горизонтальній поверхні під час 3D-друку форму-

  
а б 

  
в г 

Рис. 4. Морфологія (а, в, д) та хемічні склади (б, г, е) локальних областей 

поверхні зразків стопу Co–Cr–Mo–W, одержаних СЛТ, у вихідному стані, 
позначених на зображеннях (а, в, д) і наведених на спектрах (б, г, е) відпо-
відно. 

Fig. 4. Surface morphology (а, в, д) and chemical compositions (б, г, е) of local 
areas of Co–Cr–Mo–W alloy samples obtained by SLM in the initial state indi-
cated in the images (а, в, д) and provided in EDX spectra (б, г, е), respectively. 
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ються доріжки розтопу напівциліндричної форми (рис. 5, а, в), що 

зумовлено процесом сканування лазерного променя поверхнею ша-
ру порошку [26]. Воднораз, макродефекти, у тому числі дефекти 

неповного стоплення, пори, значна шерсткість поверхні та високий 

рівень залишкових напружень розтягу є основними проблемами, 
які гальмують розвиток і широке застосування стоматологічних 

конструкцій, одержаних за технологією 3D-друку, оскільки знач-
ною мірою понижують їхню втомну довговічність. Саме тому в да-
ний час залишкові дефекти та напруження в основному усуваються 

подальшим термічним обробленням і механічною деформацією. На 

рисунках 5, б, г показано як використаний одноконтактний норма-
льний ударно-навантажувальний режим УЗУО впливає на морфо-
логію поверхні й уможливлює зменшити неґативний вплив вище-
перерахованих чинників. 
 Результати мікроскопічних досліджень показали наявність де-
фектної структури поверхні зразка, виробленого за технологією 3D-
друку, що спричинено умовами формування останнього шару мате-
ріялу. Якість поверхневого шару безпосередньо впливає на експлу-
атаційні властивості готових виробів, а мікроскопічні дослідження 

дають змогу лише якісно оцінити рельєф поверхні. Для кількісної 
оцінки рельєфу поверхні, що формується під час 3D-друку, й аналі-
зи ефективности застосування ультразвукового ударного оброблен-
ня для модифікування поверхневих шарів проведено дослідження 

топографії поверхонь зразків у вихідному стані (сформованому під 

час 3D-друку) та після проведення ультразвукового ударного обро-

  
д е 

Продовження рис. 4. 

Continuation of Fig. 4. 
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блення. Зареєстровані ділянки поверхонь мають площу 

1100×800 мкм2
 та представлені у однаковому масштабі на рис. 6. 

 На поверхні зразка під час 3D-друку формуються достатньо нері-
вномірні доріжки розтопу (рис. 6, а), які мають висоту у 25–30 мкм 

та ширину у 40–60 мкм, що домірно з діяметром лазерного променя 

(45 мкм). Також слід відзначити, що між доріжками залишаються 

западини з достатньо гострими кутами, які є концентраторами на-
пружень і можуть істотно понизити втомну довговічність готових 

виробів. 
 Параметри шерсткости поверхні стопу Co–Cr–Mo–W безпосеред-
ньо після 3D-друку становлять: Ra = 7,3 мкм і Rz = 22,2 мкм. Після 

ультразвукового ударного оброблення середні значення параметрів 

шерсткости поверхні зразка, одержаного за технологією СЛТ, зме-
ншуються та становлять: Ra = 2,1 мкм і Rz = 6,7 мкм. В результаті 
пластичної деформації відбувається часткове заповнення западин 

між доріжками топлення; їхня висота зменшується до 5–10 мкм в 

межах зареєстрованої ділянки поверхні. Слід відзначити, що в ціло-
му рельєф поверхні дещо згладжується, шерсткість поверхні змен-
шується та частково зникають западини між доріжками топлення, 
але не остаточно. З наведених результатів можна зробити висновок, 
що шляхом УЗУО в арґоні можна нівелювати вихідну шерсткість 

адитивно виготовленого зразка та зменшити технологічні дефекти 

рельєфу поверхні стопу Co–Cr–Mo–W. 
 На рисунку 7, а показано дифрактограму СЛТ-зразка (1). Рефле-
кси кубічних та орторомбічних карбідів Хрому типу М23С6 не вияв-
лено у ґратницях твердого розчину на основі кобальту, можливо, за 

рахунок малої кількости та високої дисперсности. Видно, що спос-
терігаються лише піки дифракції від металевого кобальту, що вка-
зує на те, що компоненти утворюють із цим металом твердий роз-
чин. Згідно з даними кількісної фазової аналізи, представленими в 

ТАБЛИЦЯ 2. Хемічний склад областей, позначених на рис. 4, а, в, д (1 — 

всередині блоку, 2 — між блоками, 3 — карбідне включення, 4 — евтектика). 

TABLE 2. Chemical composition of the areas indicated in Fig. 4, а, в, д (1—
within the block, 2—between the blocks, 3—carbide inclusion, 4—eutectic). 

Елемент Кількість, % мас. 

Область аналізи 1 2 3 4 

Cr 27,52 26,44 21,77 26,07 

Co 60,72 62,13 48,69 57,43 

Mo 6,11 5,8 4,82 8,33 

W 5,64 5,63 4,93 8,17 

С – – 19,79 – 
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табл. 3, γ-фаза виявляється у концентрації близько 95%. Врахову-
ючи фазові діяграми та характеристики кожного металу, який ная-
вний у загальному складі стопу, цілком очевидно, що пріоритетним 

є утворення твердого розчину на основі кобальту. Подібність атом-
них радіюсів, — 0,125 нм (Co), 0,13 нм (Cr), 0,139 нм (Mo) і 0,137 нм 

(W), — а також кубічна структура сприяють високій розчинності. 
Кількість ε-фази у вихідному стані не перевищує 5%. 
 Під час УЗУО (рис. 7, а) відбувається зміна інтенсивностей диф-
ракційних максимумів кожної з цих фаз (2): від γ-фази — зменшу-
ється, а від ε-фази, навпаки, — збільшується. Оскільки енергія де-
фектів пакування в ГЦК-кобальті має дуже низьке значення та ста-
новить близько 10–50 мДж/м2

 [47], можна вважати, що під час ін-

  
а б 

  
в г 

Рис. 5. Морфологія поверхні СЛТ-зразків стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному 

стані (а, в) та після УЗУО (б, г) із різним збільшенням (оптична мікроскопія). 

Fig. 5. Surface morphology of SLM Co–Cr–Mo–W alloy samples in the initial 
state (а, в) and after UIT (б, г) with different magnifications (optical microscopy). 
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тенсивної пластичної деформації відбувається мартенситне фазове 

перетворення. В результаті кількість ε-фази сягає 90%. 
 На рисунку 7, а показано також результати рентґенівської диф-
ракції для ЛВ-зразка у вихідному стані (3) та після УЗУО (4). В да-
ному випадку, матеріял, оброблений на твердий розчин і загартова-
ний, містить дифракційні піки ε- і γ-фаз, і співвідношення ε/γ скла-
дає 75/20. Наявні піки належать карбідам Cr23C6 і Cr2C3, але кіль-
кість їх не перевищує 5% (рис. 7, б). Піки, які вказують на виділен-
ня σ-фази, відсутні. Після УЗУО кардинальних трансформацій фа-
зового складу не відбувається; дещо зростає кількість γ-фази до 

≅ 27% ймовірно за рахунок зворотнього мартенситного перетво-
рення, і на ≅ 2% зменшується кількість карбідів (табл. 3). 
 За даними рентґеноструктурної аналізи методою sin2ψ визначено 

рівень залишкових макроскопічних напружень першого роду (рис. 
7, в). У вихідному стані фіксується наявність напружень розтягу, 
які після застосування УЗУО змінюються на напруження стиснен-
ня, величина яких для СЛТ-зразків становить −600 МПа, а для ЛВ-
зразків перевищує −900 ГПа. Як відомо, підвищення рівня напру-
жень стиснення у поверхневому шарі матеріялу є одним з важли-
вих чинників зміцнення, підвищення тріщиностійкости та втомної 
міцности. В даному разі внаслідок дії УЗУО цей чинник є більш 

значимим для ЛВ-зразка, ніж для 3D-друкованого стопу. 
 Типові діяграми індентування та мікрофотографії сформованих 

відбитків індентора, зареєстровані для зразків Co–Cr–Mo–W (СЛТ 

та ЛВ), наведено на рис. 8 для вихідного стану та після УЗУО. Вимі-

  
а б 

Рис. 6. Тривимірна топографія поверхні зразків Co–Cr–Mo–W: у вихідно-
му стані після 3D-друку (а), після ультразвукового ударного оброблення 

(б). 

Fig. 6. Three-dimensional surface topography of Co–Cr–Mo–W samples: in 

the initial state after 3D printing (а), after ultrasonic impact treatment (б). 
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рювання механічних властивостей зразка у вихідному стані, що був 

виготовлений за технологією СЛТ, проводилися після попереднього 

полірування для виключення впливу шерсткости поверхні на оде-
ржані результати. 
 Аналіза й обробка діяграм індентування для визначення твердос-
ти та контактного модуля пружности проводилися за методикою, 
наведеною в роботі [48]. Під час розрахунку твердости для виклю-
чення впливу форми індентора використовували методику [49]. 
Одержані результати наведено в табл. 4. 
 У вихідному стані твердість СЛТ-зразків становить ≅  4,71 ГПа і 
після 50 с УЗУО зростає до значення у 9,89 ГПа. Тобто ефект зміц-

  
а б 

 
в 

Рис. 7. Дифрактограми зразків стопу Co–Cr–Mo–W до та після УЗУО (а), 
одержаних СЛТ (1, 2) та ЛВ (3, 4), карбіди Cr23C6 та Cr2C3 у ЛВ-зразку до (5) 
та після УЗУО (6) (б), напруження першого роду (в). 

Fig. 7. XRD patterns of Co–Cr–Mo–W alloy samples before and after UIT (а), 
obtained by SLM (1, 2) and CT (3, 4), Cr23C6 and Cr2C3 carbides in the CT sam-
ple before (5) and after UIT (6) (б), residual stresses (в). 
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нення становить приблизно 2 рази. За даними [32] за 50 с УЗУО з 

використанням ковзного/зсувного багатобойкового режиму удар-
ного навантаження ефект зміцнення складає ≅ 1,3 разу, а максима-
льний ефект зміцнення не перевищує ≅ 1,6 разу. Для ЛВ-зразків 

вихідне значення твердости є меншим за ≅  3,91 ГПа і після УЗУО 

зростає до ≅  6,79 ГПа, тобто в ≅ 1,7 разу. Модуль Юнґа є близьким 

до значень, характерних для кобальту (210 ГПа), і вищим для ЛВ-
зразків порівняно з СЛТ. 
 Як зазначалося, стопи системи Co–Cr–Mo, як і аустенітні неір-
жавійні криці, відносяться до матеріялів з низькою енергією дефе-
ктів пакування. З цим пов’язані особливості кінетики та механізму 

фазових трансформацій у таких стопах, зокрема за звичайних та ін-
тенсивних пластичних деформацій (ІПД). Стосовно неіржавійних 

аустенітних криць системи Fe–Cr–Ni у рамках цієї роботи інтерес 

мають дослідження формування деформаційного мартенситу (ДМ) 
внаслідок ІПД пришвидшеними кульками [50–53] й УЗУО [54]. 
 У неіржавійних крицях ДМ виникає не за рахунок напруження, а 

завдяки інтенсивній пластичній течії. Зазвичай після такої дефор-
мації виникає два типи мартенситної структури: гексагональна ε 

(ГЩП) або α (ОЦК). Можлива й така послідовність фазової трансфо-
рмації: γ → ε → α. Механізми деформаційного зміцнення поверхні 
або об’єму аустенітних криць з низькою енергією дефектів паку-
вання зумовлені такими процесами, як формування двійників, по-
дрібнення зерен і збільшення густини дислокацій, а також деформа-
ційним мартенситним перетворенням з α-аустеніту в ε- або α-
мартенсит. Відповідно до теорії [55], зародки α-мартенситу виника-
ють у місцях перетину смуг ε-фази. Структура верхньої поверхні під 

час ІПД є результатом сильно локалізованої течії через смуги зсуву з 

подальшим утворенням поперечних великокутових меж, що зумов-
лює істотне подрібнення зерен аустеніту до нанорозмірного масшта-
бу (7–20 нм). 
 Для стопів системи Co–Cr–Mo дослідження кінетики та механіз-

ТАБЛИЦЯ 3. Вміст γ- й ε-фаз у зразках стопу Co–Cr–Mo–W у вихідному 

стані та після УЗУО. 

TABLE 3. The content of γ- and ε-phases in Co–Cr–Mo–W-alloy samples in the 

initial state and after UIT. 

Фаза 
Вміст, % ваг. 

СЛТ СЛТ + УЗУО ЛВ ЛВ + УЗУО 

γ-фаза 95 10 20 27 

ε-фаза 5 90 75 70 

Cr23C6 + Cr2C3 – – 5 3 
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му формування ДМ пов’язані в основному з впливом неінтенсивних 

деформаційних впливів, таких як холодне (гаряче) прокатування 

або розтяг у розривних машинах [56–60]. У цих роботах встановле-
но, що у стопах Co–Cr–Mo навіть за відносно неінтенсивних дефор-
мацій спостерігається формування ДМ (ε-фази), об’ємна частка 

якого зростає зі збільшенням ступеня деформації. Цей ефект пояс-
нюється самовільним утворенням нових місць зародків ДМ за плас-
тичної деформації у місцях перетину смуг зсуву. Зазначається та-
кож, що присутність атермічного ε-мартенситу сприяє розвитку ε-
мартенситу деформаційної природи. Формування ε-мартенситу 

сприяє поліпшенню зносостійкости за рахунок зменшення кількос-
ти систем ковзання. 

 

 
д 

Рис. 8. Мікрофотографії відбитків індентора (а–г) та типові діяграми інде-
нтування (д) зразків Co–Cr–Mo–W, виготовлених за різними технологія-
ми, для вихідного стану та після УЗУО. 

Fig. 8. Microphotographs of indenter imprints (а–г) and typical indentation 

diagrams (д) of Co–Cr–Mo–W samples manufactured by different technolo-
gies for the initial state and after UIT. 
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 Вплив УЗУО як варіянту ІПД поверхні на мікроструктуру та вла-
стивості системи Co–Cr–Mo вивчено у роботах [32, 35]. Автори 

першої роботи досліджували стоп Co–28Cr–6Mo після впливу УЗУО 

у режимі багатобойкового оброблення. За допомогою ПЕМ у γ-
матриці виявлено надзвичайно тонкі ε-смуги ДМ, що перетинають-
ся між собою, а кількість яких зростає зі збільшенням тривалости 

оброблення. Зміцнення стопу після УЗУО є результатом спільного 

впливу всіх продуктів модифікування γ-фази, а саме, великої кіль-
кости скупчень Ломер–Котрелла та хаотичних дефектів пакування 

в площині {111}, а також мікродвійників і нанодвійників та тонких 

ε-пластин, які перетинаються. Однак розмір γ-зерен матриці прак-
тично не змінюється. Автори даної роботи припускають, що ґенеру-
вання неповністю перетвореного мартенситу перешкоджає зсуву 

крізь межі двійників і може бути причиною пригніченого подріб-
нення зерен у поверхневому шарі стопу Co–28Cr–6Mo в процесі 
УЗУО. 
 Автори [32] дослідили стоп Co–27,3Cr–6,2Mo–5,3W. Встановле-
но, що максимальний ефект зміцнення стопу в 1,5 разу внаслідок 

УЗУО зумовлений формуванням у поверхневому шарі стискальних 

напружень першого роду, збільшенням вмісту ε-фази (ДМ) та зме-
ншенням розміру ОКР. Подальше збільшення тривалости оброб-
лення призводить до нівелювання ефектів зміцнення. Кількість ε-
фази збільшується від 5% до 95% за рахунок мартенситного перет-
ворення, стимулом для якого є інтенсивна пластична деформація 

під час впливу УЗУО. 
 В даній роботі також механізми зміцнення зразків внаслідок 

УЗУО істотно залежать від фазового складу та структури, які ви-
значаються технологією їхнього одержання. У випадку стопу Co–
Cr–Mo–W, одержаного 3D-друком, основною причиною зміцнення 

є перебіг мартенситного перетворення γ → ε, що опосередковано 

підтверджується даними рентґеноструктурної аналізи, мікростру-
ктурних досліджень і наноіндентування. Оскільки застосовано од-
ноконтактний нормальний ударно-навантажувальний режим 

УЗУО, на відміну від [32, 35], досягається більш істотне зміцнення 

ТАБЛИЦЯ 4. Середні значення твердости (HIT), контактного модуля пру-
жности (E) та розкид значень (%). 

TABLE 4. Average values of hardness (HIT), contact modulus of elasticity (E), 
and scatter (%). 

Зразок 
СЛТ, вихідний 

стан СЛТ + УЗУО 
ЛВ, вихідний 

стан ЛВ + УЗУО 

НIT, ГПа 4,71 (%7,3) 9,89 (%14,6) 3,91 (%7,6) 6,79 (%8,5) 

E, ГПа 181,2 (%3,7) 183,9 (%7,7) 209,4 (%6,4) 199,7 (%4,2) 
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стопу Co–Cr–Mo–W, одержаного 3D-друком. Скоріш за все, такий 

ефект зумовлений не тільки особливою вихідною мікроструктурою 

та мартенситним перетворенням, а й дисперґуванням зерен, яке 

полегшується за відсутности неповністю перетвореного мартенси-
ту. 
 Що стосується ЛВ-зразків, то зміцнення внаслідок УЗУО зумов-
лено не фазовими перетвореннями, а дисперґуванням карбідів і фо-
рмуванням високих залишкових макроскопічних напружень стис-
нення у приповерхневому шарі (−900 ГПа). В результаті досягаєть-
ся менший рівень зміцнення порівняно з адитивно виготовленим 

стопом, який до того ж має і більш високе початкове значення твер-
дости. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Досліджено вплив УЗУО в інертному середовищі на механічні 
характеристики, фазовий склад, залишкові макроскопічні напру-
ження та топографію поверхні стопу Co–Cr–Mo–W, виготовленого 

за адитивною та ливарною технологіями. Встановлено взаємозале-
жність між механічними властивостями модифікованих поверхне-
вих шарів та їхнім структурно-фазовим станом після однакового 

одноконтактного ударно-навантажувального режиму тривалістю у 

50 с з амплітудою у 25 мкм. 
2. Ефект зміцнення адитивно виготовленого стопу Co–Cr–Mo–W в 2 

рази зумовлений формуванням у поверхневому шарі стискальних 

напружень першого роду (−600 МПа) і збільшенням вмісту ε-фази з 

10% до 90% за рахунок мартенситного перетворення, стимулом для 

якого є інтенсивна пластична деформація під час впливу УЗУО. 
3. Стоп Co–Cr–Mo–W, одержаний за технологією ливарного вироб-
ництва, має меншу твердість, як у вихідному стані, так і після УЗУО, 
і містить у своєму складі, крім γ- й ε-фаз, також карбіди 

Cr23C6 + Cr2C3. Ефект зміцнення не перевищує 1,7 разу і досягається 

за рахунок високого рівня напружень стиснення (−900 МПа) і твер-
дорозчинного зміцнення за рахунок подрібнення карбідної складо-
вої. 
4. Показано, що короткоплинне УЗУО у значній мірі усуває макро-
дефекти, у тому числі дефекти неповного стоплення, пори, значну 

шерсткість поверхні, які є невід’ємними наслідками адитивної те-
хнології. Таким чином, УЗУО може бути використане для змен-
шення шерсткости поверхні медичних виробів зі стопу Co–Cr–Mo–
W, виготовлених селективним лазерним топленням порошку, оскі-
льки уможливлює мінімізувати технологічні дефекти рельєфу по-
верхні. 
 Роботу виконано в рамках держбюджетної теми № 2701ф Націо-
нального технічного університету України «Київський політехніч-
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ний інститут імені Ігоря Сікорського» «Наукові основи ультразву-
кової ударної та адитивної технологій виготовлення високонаван-
тажених деталей БПЛА з покращеною дальністю» (держреєстра-
ційний № 0124U001001) і відомчої тематики НАН України (держ-
реєстраційний № 0123U102368). 
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To determine the kinetics of phase transformations, a calculated CCT-
diagram for a titanium alloy of the Ti–Al–Zr–Si–Mo–Nb–Sn alloying system 

is obtained. The study of the structure and mechanical properties of the heat-
resistant alloy of the Ti–Al–Zr–Si–Mo–Nb–Sn alloying system, which are 

obtained at different temperatures after thermodeformation treatment, is 

carried out. As established, the deformation treatment carried out in the up-
per part of the area of the existence of (α+β)-phases made it possible to in-
crease the strength of the material at the room and operating temperatures 

and, that is especially important, to increase significantly the plasticity of 

the material, allowing only a slight decrease on average in its yield strength 

during short-term tests. As also found, a greater degree of deformation de-
stroys hard silicide layers, distributes silicides more uniformly, increases 

both the strength and plasticity of the alloy, and slightly reduces the heat-
resistant properties at 600°C. 
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Key words: heat-resistant titanium alloy, phase transformation, deformation 

treatment, structure, phase, mechanical properties. 

З метою визначення кінетики фазових перетворень одержано розрахун-
кову ССТ-діяграму для титанового стопу системи леґування Ti–Al–Zr–Si–
Mo–Nb–Sn. Проведено дослідження структури та механічних властивос-
тей, одержаних за різних температур, жароміцного титанового стопу сис-
теми леґування Ti–Al–Zr–Si–Mo–Nb–Sn після термодеформаційного об-
роблення. Встановлено, що деформаційне оброблення, яке було проведено 

у верхній частині области існування (α+β)-фаз, уможливило збільшити 

міцність матеріялу за кімнатної та робочої температур, а найголовніше, 
істотно збільшити пластичність матеріялу, водночас допустивши лише 

незначне середнє пониження межі плинности матеріялу під час коротко-
тривалих випробувань. Встановлено також, що більший ступінь дефор-
мування руйнує суцільні силіцидні прошарки, більш рівномірно розподі-
ляє силіциди, підвищує як міцність, так і пластичність стопу, але дещо 

понижує жароміцні властивості за 600°С. 

Ключові слова: жароміцний титановий стоп, фазове перетворення, дефо-
рмаційне оброблення, структура, фаза, механічні властивості. 
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1. INTRODUCTION 

Titanium alloys combine high specific strength, characteristics of re-
sistance to fatigue and crack propagation, etc. [1, 2]. However, the de-
velopment of new heat-resistant construction materials is an urgent 

task in connection with the growing requirements for engine assemblies 

being designed. Promising alloying elements, which increase the heat 

resistance of α-titanium, include such a β-stabilizer as silicon [3−5]. The 

solubility of silicon in α-titanium is rather limited and is of 0.31–0.54% 

in the temperature range of 750−860°С [6]. Silicide-strengthened tita-
nium-based alloys are attractive promising materials with high struc-
tural efficiency for widespread use due to their significant specific 

strength and stiffness, good high-temperature properties, and fracture 

resistance. The main problem of such alloys is the near-zero plasticity in 

the cast state at room temperature, due to which their practical applica-
tion is significantly limited [7]. 
 An effective way to increase the complex of physical and mechanical 
properties of semi-finished products and products made of titanium al-
loys, along with alloying and heat treatment is thermodeformation 

treatment (TDТ). It is known that such alloys deformed in the β-area 

have a lamellar microstructure and exhibit higher resistance to high-
temperature creep and higher impact toughness. However, this ad-
vantage comes at the expense of lower ductility and thermal stability, 
leading to ‘beta brittleness’ and ‘structural heritability’. During (α+β)-
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deformation, the material is usually heated and processed by 30–50°C 

below the β-transition temperature [8−11]. Therefore, when choosing 

the thermomechanical mode of deformation, it is necessary to determine 

the average values of the permissible degrees of one-time deformation of 

cast ingots at different temperatures, as well as the influence of the de-
gree of deformation on the main structural components and mechanical 
properties of the material. Setting the optimal thermomechanical pa-
rameters of the deformation process consists in choosing the initial and 

final temperature and determining the maximum permissible degree of 

deformation in the given temperature range. However, it is essential to 

know the α↔β-titanium transformation temperature, which for multi-
component titanium alloys can vary depending on the content of the al-
loying elements [1]. 
 One of the main approaches for calculating equilibrium state dia-
grams is the CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) method [12], 
which is based on a comparative analysis of calculated data with experi-
mental information about phase equilibriums in the system and thermo-
dynamic properties of phases. The thermodynamic properties of each 

phase are described by a mathematical model, the parameters of which 

are calculated by minimizing the difference between the calculated val-
ue and its experimental value, taking into account all coexisting phases. 
After that, it is possible to recalculate the phase diagram and thermody-
namic properties of the phases included in the system. Using the known 

rules of additivity [13−15], the isothermal transformation diagram con-
structed in this way can be easily converted into a thermokinetic trans-
formation diagram for continuous cooling (ССТ). 

2. RESEARCH MATERIALS AND METHODS 

E. O. Paton Electric Welding Institute, N.A.S. of Ukraine already has 

extensive experience in obtaining ingots of both industrial and the latest 

heat-resistant titanium alloys by the method of electron beam remelting 

(EBR) [16−18]. Pre-mechanically processed EBR ingots ∅110 mm were 

used for further deformation treatment (Fig. 1). 
 To investigate the presence of internal defects such as non-metallic 

inclusions, as well as pores and leaks in titanium ingots, the method of 

ultrasonic defectoscopy was used. The study was carried out with an ul-
trasonic flaw detector UD4-76 (Ukraine) using the echo-impulse method 

with a contact version of control. 
 To analyse the content of alloying elements in the obtained ingots, 
optical emission spectrometry (ICP-OES) was used on an ICP 6500 DUO 

inductively coupled plasma spectrometer from Thermo-Electron Cor-
poration (USA). The results of chemical analysis (Table 1) show that 

the distribution of alloying elements along the length of the ingots is 

uniform. 
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 Cast ingots were heated for rolling in an electric resistance furnace 

to a temperature of 1050°C with the time required for heating. The in-
gots and semi-finished products were rolled on a Skoda 355/500 rolling 

mill. 
 Samples were cut from the obtained deformed semi-finished prod-
ucts to study the microstructure and mechanical properties of the ma-
terial at different temperatures. To reveal the microstructure of the 

samples, etching was carried out in a reagent consisting of a mixture of 

hydrofluoric and nitric acids in the following ratio: 10% hydrofluoric 

acid (HF), 30% nitric acid (HNO3) and distilled water. Metallographic 

studies were performed by optical and scanning electron microscopy 

methods using a Neophot-32 optical microscope and a JEOL Super-
probe-733 raster microanalyzer. For mechanical tensile tests at 20 and 

600°C after deformation treatment, a universal electromechanical ma-
chine UTM-100 with a maximum load of 100 kN and a deformation 

speed of 2.5 mm/min was used. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

According to the given CALPHAD method, a calculated ССТ-diagram 

was obtained for the heat-resistant titanium alloy of the Ti–Al–Zr–
Sn–Mo–Nb–Si alloying system (Fig. 2). The diagram shows the initial 

 

Fig. 1. EBR ingots ∅110 mm (a) and manufactured deformed semi-finished 

products (b) from the heat-resistant alloy of the Ti–Al–Zr–Si–Mo–Nb–Sn sys-
tem. 

TABLE 1. Chemical composition of the alloy of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb 

system. 

Average chemical composition, wt. % 

Al Zr Si Mo Nb Sn Ti 

6.2–6.9 5.0–5.5 0.5–0.85 0.5–0.8 0.5–0.8 1.5–2.5 base 
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temperature of β→(α+β) transformation (≅1050°C) and the final tem-
perature of β→α-transformation (900...880°C) at cooling rates of 

100...0.01°C/s. 
 The experimental cast alloy of the Ti–Al–Zr–Mo–Nb–Sn–Si alloy-
ing system belongs to the near-α alloys, the main structural compo-
nents of which are lamellar α-phase and a small amount of residual β-
phase [19]. However, the final structure of near-α-titanium alloys is 

formed in the process of hot deformation treatment and the type of 

structure does not undergo significant changes during the subsequent 

heat treatment. 
 It was established that the ССТ-diagram of a heat-resistant alloy of 

the Ti–Al–Zr–Si–Mo–Nb–Sn alloying system, carried out under dif-
ferent regimes, quite significantly changes the morphology of the 

metal structure. The rolling process was the same in all cases, so the 

difference in structural parameters is caused only by the temperatures 

at the end of the deformation process (Table 2). 
 Titanium alloys deformed in the lower part of the (α+β) area have a 

mostly equiaxed microstructure [1]. This type of microstructure shows 

higher ductility and fatigue properties, but lower high-temperature 

properties and lower impact toughness. Increasing the heating tem-
perature in the area of (α+β) phase reduces the volume fraction of the 

equiaxed α-phase and improves the high-temperature properties, but 

creates the risk of reduced plasticity and insufficient thermal stabil-
ity. Therefore, the question of how to develop a material with a good 

combination of strength, heat resistance, and plasticity remains an un-

 

Fig. 2. Calculated ССТ-diagram of the heat-resistant titanium alloy of the Ti–
Al–Zr–Sn–Mo–Nb–Si system. 
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solved problem for a long time. 
 A study of the mechanical properties at room and elevated tempera-
tures of the cast and deformed material, the rolling of which was car-
ried out in several passes with intermediate heating in the temperature 

range from 1050°C to the temperature T(β→(α+β))−100°C and a total final 
compression of ≅ 70%, that, in our opinion, ensured the formation of 

an optimal microstructural composition (Table 2). Since the use of this 

group of alloys is expected at operating temperatures up to 600°C, 

tests at elevated temperatures were also performed at 600°C. 
 The data of mechanical tests are shown in Fig. 3. Deformation treat-
ment, which was carried out at a temperature of T(β→(α+β))−100°C, made 

it possible to increase the strength of the material both at room and 

working temperatures, and most importantly, to significantly increase 

the plasticity (by almost 25 times), while allowing only a slight average 

decrease in the materials’ yield strength during short-term tests. 
 If we compare the mechanical characteristics of Ti–(6–7)Al–(2–

TABLE 2. Temperatures of TDT and thus obtained structures of the alloy of 

the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb system. 

No Final temperature 

of TDT The obtained structure 

1 Т(β→(α+β))−100°С globular–lamellar 

 

2 Т(β→(α+β))−150°С close to equiaxed 

 

3 Т((α+β)→α)−50°С 
of the ‘basket 

weaving’ type 
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3)Zr–(1–1.5)Si and Ti–(6–7)Al–(3–5)Zr–(1–1.5)Si–(2–4)Sn alloys of 

the basic Ti–Al–Zr–Si alloying system, which obtained in the previous 

work of the authors [11], it is possible to conclude that additional al-
loying of Mo, Nb, and Sn with a decrease in Si content leads to an in-
crease in plasticity at room temperature, but to a significant decrease 

in heat resistance at operating temperatures of 600−700°C. Therefore, 
unlike the previously developed alloys intended for gas turbine engine 

blades, experimental alloys of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloying 

system can be recommended for the manufacture of gas turbine engine 

compressor discs. 
 Experiments were also conducted to reveal the influence of the degree 

of deformation on the structure and properties of the deformed alloy. 
Rolling of the alloy of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb system was carried 

out from 1050°C to the temperature T(β→(α+β))−100°C in several passes 

with intermediate heating’s and a total compression from 50 to 90%. 
Thus, in the microstructure of the deformed alloy, the α-phase is present 

in both globular and lamellar forms, but the share of the equiaxed α-
phase prevails (Fig. 4). 
 A greater degree of deformation increases both the strength and plas-
ticity of the alloy at 20°С, but slightly reduces the heat-resistant proper-
ties at 600°С (Fig. 5). The deformation texture is formed and is especial-
ly noticeable at a lower degree of compression ≅ 50% (Fig. 4, a, b). 
 At 90% deformation, the structure of the alloy becomes more fine 

and homogeneous (Fig. 4, c, d). Greater deformation also allows the 

destruction of continuous silicide layers and provides a more uniform 

distribution of silicides (Fig. 6). 
 At a temperature corresponding to T(β→(α+β))−100°C, both the β-phase 

and the remaining α-phase take part in deformation. The shape of the 

α-plates changes and they are located along the direction of the metal 
flow. Further deformation of the α-phase is accompanied by globulari-

 

Fig. 3. Tensile mechanical properties of the cast (1) and deformed (2) alloy of 

the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb system at different temperatures: 20°C (a) and 

600°C (b). 
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zation—the separation of α-plates into individual particles—globules, 
as a result of which the share of the lamellar α-phase in the alloy de-
formed by 90% is decreased (Fig. 4, c, d). 
 The electron-microscopy study showed (Fig. 6) that, in the structure 

of the rolled alloy, there are separate large silicides distributed along 

the boundaries, between α-plates, and there is a fairly large amount of 

 

Fig. 4. The structure of the heat-resistant alloy of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–
Nb system, deformed at a temperature of T(β→(α+β))−100°С (light microscopy): 
a, b—ε = 50%; c, d—ε = 90%. 

 

Fig. 5. The influence of the degree of deformation (1—50%, 2—90%) on the 

structure and mechanical properties at different temperatures of 20°C (a) and 

600°C (b) of the heat-resistant alloy of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb system. 
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dispersed silicides in β-layers too, in the middle of the α-phase grains, 
on dislocations. The segregation of silicides at the boundaries of grains 

and α-plates restrains their growth, while dispersed silicide particles 

in the grains and plates themselves increase strength. At a higher de-
gree of deformation ≅ 90%, the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloy has 

smaller α-grains and plates, while dispersing and a more uniform dis-
tribution of silicides occurs (Fig. 6, c, d). 
 It was earlier established that additional doping with zirconium in 

the experimental alloys [11, 18, 20] affects significantly the solubility 

of silicon in titanium and, accordingly, the release of silicides that 

changes the size of the grains and plates of the α-phase, as well as both 

 

Fig. 6. Electron microscopies of the deformed alloy: transmission (a, b—
ε = 50%; c, d—ε = 90%) and scanning (e, f—ε = 90%, tensile fracture surface) 
ones. 
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mechanical and heat-resistant properties. The dislocation substructure 

formed in the deformed state intensifies the disintegration of the solid 

solution with the release and uniform distribution of dispersed sili-
cides. This contributes to obtaining high strength and fluidity at 

600°C. 
 The fracture during stretching of the deformed alloy is mainly in-
tragranular and pitted (Fig. 6, e, f). The tensile fracture surface of the 

Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloy with a mixed globular–lamellar struc-
ture also contains a small part of intergranular fracture along the α-
grain boundaries, and chipped facets in areas of the lamellar α-phase. 
Most of the fracture surface consists of small pits, at the bottom of 

which many dispersed silicides < 1 µm in size remain. The deformation 

ridges pass along the boundaries of α-grains or plates, where β-layers 

are located. 

4. CONCLUSION 

A calculated CCT-diagram of the heat-resistant titanium alloy of the 

Ti–Al–Zr–Sn–Mo–Nb–Si alloying system was constructed, which 

made it possible to determine the temperature of the α↔β-phase trans-
formation for thermal deformation.  
 It was found that the best ratio of mechanical properties, namely, 
9% relative elongation and a high level of strength both at room tem-
perature (1135 MPa) and at an operating temperature of 600°C (750 

MPa), is demonstrated by TDT, which was carried out at a temperature 

of T(β→(α+β))−100°C. 
 The globular-plate structure with dispersed silicides formed in the 

Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloys after rolling at a temperature of 

T(β→(α+β))−100°C with a degree of deformation of 90% ensures high 

strength and plastic properties at 20°С and 600°С. Therefore, hot de-
formation processing of these materials is recommended to be carried 

out with a degree of deformation of at least 70%. 
 It was established that the high heat-resistant properties of experi-
mental alloys of the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloying system are pro-
vided both by solid solution strengthening based on the α-phase and by 

dispersed silicide particles. Thus, the mechanical properties of these 

alloys, obtained during short-term tests at different temperatures, al-
low us to recommend the Ti–Al–Zr–Sn–Si–Mo–Nb alloy system for the 

manufacture of experimental disks of gas turbine compressors. 
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