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Steady State α→γ-Recrystallization of Ferritic Iron Alloys with a 

Cellular Structure of the Interfacial Surface during Carburization 

K. O. Chornoivanenko and O. V. Movchan  

Ukrainian State University of Science and Technologies,  
2 Lazariana Str.,  
UA-49010 Dnipro, Ukraine 

The mathematical model of single-phase cellular growth of the γ-phase layer 

during isothermal α→γ-recrystallization of a carburized ferritic iron alloy is 

constructed based on the performed analysis. Diffusion transfer of carbon 

through the γ-phase to the interphase surface is the main factor that deter-
mines the kinetics of α→γ-recrystallization during carburization. The ex-
pression for the distribution of carbon within the γ-phase in front of the flat 

phase interface (PI) during a steady-state process is obtained. The near-
boundary concentration differences between the curved and flat PI are de-
termined. The near-boundary mole fractions of the components inside the α- 
and γ-phases are calculated. Diffusion processes within the α-phase before PI 

are described. The expression relating diffusion processes within the α-phase 

in front of PI with the velocity of front advancement is obtained. Longitudi-
nal sections of cells corresponding to limiting cases of surface-tension coeffi-
cient σ and microstructures during α→γ-recrystallization are presented. As 

shown, the PI cells have a pronounced crystalline facet during solid-phase 

recrystallization. In this case, the morphology of the cells depends on the 

crystallographic direction of growth of the γ-phase. 

Key words: recrystallization, phase interface, cellular growth, carburization, 
stationary process, in situ composite. 
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Проведено аналізу й на підставі неї побудовано математичний модель од-
нофазного коміркового зростання шару γ-фази під час ізотермічної α→γ-
перекристалізації феритного стопу заліза за навуглецьовування. Встано-
влено, що основним чинником, що визначає кінетику α→γ-
перекристалізації за навуглецювання, є дифузійна доставляння Карбону 

через γ-фазу до міжфазної поверхні. Було одержано вираз для розподілу 

Карбону в γ-фазі перед пласкою фазовою поверхнею за стаціонарного про-
цесу. Визначено ріжниці примежових концентрацій між викривленою та 

пласкою фазовою поверхнею. Було розраховано примежові мольні частки 

компонентів у α- й γ-фазах. Описано дифузійні процеси у α-фазі перед фа-
зовою поверхнею. Одержано вираз, що зв’язує дифузійні процеси у α-фазі 
перед фазовою поверхнею зі швидкістю просування фронту. Представле-
но поздовжні перерізи комірок, що відповідають граничним випадкам 

значень коефіцієнта поверхневого натягу σ та мікроструктурам під час 

α→γ-перекристалізації. Показано, що комірки фазової поверхні мають 

виражене кристалічне огранування за твердофазної перекристалізації. 
Воднораз морфологія комірок залежить від кристалографічного напрям-
ку зростання γ-фази. 

Ключові слова: перекристалізація, фронт перетворення, коміркове зрос-
тання, навуглецьовування, стаціонарний процес, in situ-композит. 

(Received 26 September, 2023; in final version, 25 September, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

The development of diffusion structures in multiphase, multicompo-
nent alloys presents many features of metallurgical interest for study 

[1]. One of these features is the morphology of interfaces between dif-
fusion layers. Interfaces can be planar or non-planar and affect not on-
ly the growth of layers but also the evolution of diffusion structure. 
 The paper [2] analysed theoretical information about morphological 
stability of the transformation front during phase reactions. The theo-
ry of concentration supercooling is considered, the basis of which is 

diffusion redistribution of alloy components in a melt near crystalliza-
tion boundary. The authors [3–8] have established that the cellular 

structure of the interphase boundary arises in the case when the inter-
phase surface becomes unstable to wave distortions. It is also found 

that transformation of a conversion front is carried out under the ac-
tion of concentration gradients. 
 Many researchers consider that the main reason for front curvature 

and appearance of periodic structures is instability of the interphase 

boundary in the process of phase transition. There are many theoreti-
cal calculations that give qualitative correspondences of one or another 

mathematical model of directional crystallization with observable 

structures since the classical paper [3]. 
 The authors of Refs. [9, 10] observed the phenomenon of flat front 
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transformation into cellular front at α→γ-recrystallization of carbu-
rized Fe–Si alloys. The effect of concentration supersaturation of fer-
rite by carbon explained that. It was analogous to concentration super-
cooling during crystallization of alloys. 
 Many articles related to phase and structural transformations of 

ferritic Fe–Me alloys during carburization have been published to date 

[11–20]. Some of these articles [18–20] show that under certain condi-
tions of the carburization process, the flat front of the α→γ-
polymorphic transformation (PI—phase interface) becomes unstable. 
It transforms first into cellular PI (Fig. 1, a, b), and then into dendritic 

PI (Fig. 1, c). The stability of the planar PI was analysed using the well-
known perturbation method of Mullins and Sekerka [3]. The results 

generally correspond to the results obtained by studying the crystalli-

  
a b 

  
c d 

Fig. 1. Structure of the PI of Fe–25% Cr–0.027% Si alloy during carburiza-
tion. 
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zation of various alloys. The most significant factors affecting the sta-
bility of a flat front are the speed of its advance, the concentration 

(mole fraction) of the α-stabilizer, as well as the difference between the 

equilibrium concentrations of components in ferrite and austenite 

[20]. 
 Carburization of iron alloys with a carbide-forming α-stabilizer 

makes it possible to obtain materials with in situ composite structure 

in the surface layer. The composite is an austenitic (martensitic) ma-
trix reinforced with fibres or plates of special carbides (Fig. 1, d). The 

plates or fibres are oriented along the carbon flow. This structure of 

the carburized layer corresponds to a special set of performance prop-
erties, in particular, high wear resistance. Violation of the unidirec-
tionality of the reinforcing carbide phase due to the development of a 

cellular structure leads to a decrease or loss of the required character-
istics. 
 The aim of this work is to analyse and construct a mathematical 
model of single-phase cellular growth of a γ-phase layer of a carburized 

ferritic iron alloy during isothermal α→γ-recrystallization. 

2. THEORETICAL DETAILS 

2.1. Research of Concentration on the PI 

The following assumptions were made for subsequent calculations: 
1) the mole fractions of components at the interphase boundaries cor-
respond to the equality of the chemical potentials of these components 

(taking into account the curvature of the boundaries); 2) the mole frac-
tion of carbon in the initial α-phase corresponds to its maximum solu-
bility at a given temperature and the mole fraction of the α-stabilizer. 
This is observed in most real systems; 3) the space in front of PI was 

considered semi-infinite. 
 The isothermal section of the Fe–Me–C phase diagram was used to 

calculate near-surface concentrations (where Me is an α-stabilizer). In 

Figure 2, it is shown a diagram of a section of the Fe–Me–C phase dia-
gram at a temperature above the temperature of α–γ-iron polymor-
phism. The following designations are accepted: 

1 2f /fmin
kX  is minimum 

mole fraction of component k in phase f1 at the interface boundary with 

phase f2, 1 2f /fmax
kX  is maximum mole fraction of component k in phase f1 

at the interface boundary with phase f2, 1 2f /fp
kX  is mole fraction of 

component k in phase f1 on flat PI; 
f
kX∞

 is mole fraction of component k 

in the f-phase at an infinite distance from PI. 
 The fractions of components on both sides of the interface boundary 

can be determined from the phase diagram using a simple relationship 

with a known value of the mole fraction of one of their components 

(e.g., 
1 2f /f

kX ): 
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1 2 1 2

1 1

1 2 1 2

1 1

f /f f /fmin

f /f f /fmax min

k k

k k

X X
K

X X

−
=

−
. (1) 

 The K ratios for Me and C in both phases will be equal to each other 

if the chemical potentials of the components in the α- and γ-phases on 

the interphase surface are equal. 
 Diffusion carbon transfer through the γ-phase to the PI is the main 

factor that determines the kinetics of α→γ-recrystallization during 

carburization. 
 Boundary-line concentrations were calculated using this factor. 
Further, the rate of advance of the interface during solid-phase diffu-
sion changes slowly. The phase transformation was represented as a set 

of successive stationary states. 
 The scheme of a PI cell is shown in Fig. 3. The coordinate system 

moves with the surface. The process was considered in a two-
dimensional approximation, assuming the axial symmetry of the cell. 

The distribution of carbon in the γ-phase ahead the flat PI in a station-
ary process is described by the expression: 

 p p /
C C C C( ) ( ) exp( / )CX z X X X vz Dγ ∞ α γ α ∞ α γ= + − − , (2) 

where CX∞ α
 is the mole fraction of carbon in the α-phase at an infinite 

distance from PI is equal to the maximum solubility, 
p /

CX γ α
 is mole 

fraction of carbon in the γ-phase on planar PI, v is PI advancement 

speed, CDγ
 is carbon diffusion coefficient in the γ-phase. 

 

Fig. 2. Scheme of the isothermal section of the Fe–Me–C phase diagram. 
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 The mole fraction of Me in the γ-phase on flat PI is equal to its frac-
tion in the initial alloy (at an infinite distance from PI), or 
p /

Me MeX Xγ α ∞ α= . This follows from the stationarity condition. Therefore, 
the mole fraction of C in the γ-phase on flat PI is equal to: 

 
min / max /

p / Me Me C
C max / min /

Me Me

( )X X X
X

X X

∞ α γ α γ α
γ α

γ α γ α

−
=

−
. (3) 

 The fractions of components on the curved (cellular) PI do not corre-
spond to the equilibrium phase diagram. This discrepancy is caused by 

the surface tension of the interphase boundary and, as a consequence, 
the appearance of capillary pressure (Laplace pressure) in one of the 

phases. Its value can be calculated using the formula: 

 
σ

∆ =
2

P
r

, (4) 

where σ is interfacial α/γ-tension coefficient, r is average radius of 

curvature of the interfacial surface. 
 M. Hillert’s calculation [21] was used to determine the difference in 

the boundary concentrations between curved and flat PI. This ap-
proach was extended to a three-component system. The calculation 

consists of constructing a common tangent plane to the surfaces of the 

thermodynamic potentials Gα and Gγ for flat and curved PI. It is as-
sumed that the concentration dependences of Gα and Gγ are known. As a 

result, we get the following ratio: 

 1 2 1 2 1 2 1 2f /f f /f f /f f /ff 0 f 0
C C Me Me( ) ( )V P h X X q X Xγ γ∆ = − + − , (5) 

where Vγ
 is molar volume of the γ-phase, ∆Pγ

 is pressure difference in 

the γ-phase on flat and curved PI, 

 

Fig. 3. Scheme of a cell at the α→γ-recrystallization front. 
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2 3/2

2 ( )

((1 ( ( )) )

x
P

x
γ ′′σϕ

∆ =
′+ ϕ

, 

σ is surface tension coefficient, 1 2f /f0
kX  is mole fraction at the interfa-

cial surface without taking into account surface tension (σ = 0), 

2 f 2 f
f 0 / 0 / f 0 / 0 /

C C Me Me2 2
C Me

( ) , ( )
G G

h X X g X X
X X

γ α α γ γ α α γ∂ ∂
= − = −

∂ ∂
. 

 The equilibrium mole fractions at the curved interphase boundary in 

both phases shift towards increasing 
1 2f /f

CX  and decreasing 
1 2f /f

MeX  when 

capillary pressure occurs in the γ-phase according to the obtained rela-
tion (5). The magnitude of the displacement depends on the magnitude 

of the Laplace pressure, which in turn depends on the magnitude of 

surface tension PI. The surface tension PI and, consequently, the capil-
lary pressure depend on the mutual crystallographic orientation of the 

initial and growing phases during solid-phase recrystallization. The 

displacement 
/ 0 /

C CX Xγ α γ α−  will be different at different pressures in 

the γ-phase at the top of the cell. Thus, the geometric parameters of the 

cells, as well as their configuration, differ at constant values of other 

factors (Fig. 1, a, b). 
 Borderline mole fractions of components in the α- and γ-phases were 

calculated using relations (1), (2) and (5). The phase compositions shift 

along the α–γ-conduits under the influence of capillary pressure (Fig. 
4). The inclination of the conode to the XC axis is equal to 

0 / 0 / 0 / 0 /
Me Me C C( ) / ( )m X X X Xγ α α γ γ α α γ= − − . We assume that the curvature of 

PI does not distort the concentration field CX γ
 due to the diffusion in-

flux of carbon to PI determines the kinetic processes on it and is an in-

 

Fig. 4. Shift of equilibrium concentrations on PI: scheme of the isothermal 
section of the phase diagram (a), distribution of XC along the depth of the car-
burized layer (b). 
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dependent external factor. The value 
/

CX γ α
 was calculated using formu-

la (2). As a result, we got: 

 
p /

C C C C
max /

C

( ) exp( ( ) / )X X X x D
K

X

∞ α γ α ∞ α γ

γ α

+ − −νϕ
= , (6) 

where 

max / max0 /
C C max0( )

V P
X X

h q m X

γ γ
γ α γ α

γ γ

∆
= +

+
. 

 The other values of concentrations on PI were determined from rela-
tions (1): 

 
/ / min / / min /

C Me Me Me Me
max / max / min / max / min /

C Me Me Me Me

X X X X X
K

X X X X X

α γ γ α γ α α γ α λ

α γ γ α γ α α γ α γ

− −
= = =

− −
, (7) 

where 

max / max0 /
C C max0( )

V P
X X

h q m X

γ γ
α γ α γ

α α

∆
= +

+
, 

max / max0 / min / min0 /
Me Me Me Memax0 min0

,
( / )

V P V P
X X X X

h m q X q X

γ γ γ γ
γ α γ α γ α γ α

γ γ γ

∆ ∆
= + = +

+
, 

max / max0 / min / min0 /
Me Me Me Memax0 min0

,
( / )

V P V P
X X X X

h m q X q X

γ γ γ γ
α γ α γ α γ α γ

α α α

∆ ∆
= + = +

+
. 

2.2. Mass Transfer on the Interphase Surface 

The following conditions are observed during a stationary recrystalli-
zation process: the moving speed of each PI element is constant; the 

average content of Me in the growing γ-phase is equal to its content in 

the initial ferritic alloy MeX∞ α . 
 The rate of advancement of PI depends on the rate of carbon supply 

to it through the growing γ-phase and removal into the initial α-phase. 
The initial α-phase has a narrow range of carbon homogeneity. There-
fore, as we have already stated above, in most real cases, the mole frac-
tion of carbon in the original ferrite is equal to its maximum solubility. 
Consequently, the rate of PI movement is determined only by the dif-
fusion of carbon through the growing γ-phase. The rate of PI move-
ment is conforming the formula: 

 C C

C

D X

zX

γ γ

γ−α
ϕ

∂
ν = −

∂∆
, (8) 
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where 
/ / / max / max /

C C C C C C(1 / )X X X X X Xγ−α γ α α γ γ α α γ γ α∆ = − = − . 
 If the boundary compositions of the phases shift along the cones un-
der the influence of Laplace pressure, and the concentration field 
p

C ( )X zγ
 (2) is not distorted when PI is bent, then, 

 / max0 / max0 /
C C C C(1 / )X X X Xγ−α γ α α γ γ α∆ ≈ − . (9) 

 Thus, the speed of each PI element will be the same. The PI configu-
ration is determined by the diffusion redistribution of Me between 

phases. 
 The average boundary concentration of the α-stabilizer in the α-
phase is higher than in the growing γ-phase. Therefore, the diffusion 

redistribution of a certain amount of Me, which was pushed into the α-
phase at the initial stage of recrystallization, occurs ahead PI. This 

quantity is constant during a steady-state process. Diffusion processes 

in the α-phase ahead PI are related to the velocity ν by the following 

expression: 

 Me Me
C Mecos

X X
X D n

x z

α α
γ−α α

φ

 ∂ ∂
ν α∆ = − + ∂ ∂ 

, (10) 

where α is corner between the advancing direction (z-axis) and the 

normal to PI, cosα = 1/(1 + (∂φ/∂x)2)1/2, n is unit vector normal to PI. 
 Using (1) and (7), we obtain the expression: 

 

γ α α−γ α−γ
α−γ

γ α

α α
α

φ

 ∆ − ∆
ν α + ∆ = 

 

 ∂ ∂
= − + ∂ ∂ 

/ max0 min0
minC Me Me

Memax0 /
C

Me Me
Me

( )
cos

.

X X X
X

X

X X
D n

x z

 (11) 

 The distribution of Me in the γ-phase along PI was represented by a 

Fourier series in order for it to satisfy the stationarity condition: 

 / /
Me Me( ) cos( / )nX x X A nxγ α ∞ α γ α= + π λ∑ , (12) 

where 

/ max / min /
/ min0 /C Me Me

Memax / min0
C0

( )( )2
n

X x X X V P
A dx X

X q x

λ γ α γ α γ α γ γ
γ α γ α

γ α γ

 − ∆
= + + λ  

∫ . 

 /
Me Memax

X Xγ α ∞ α

ϕ
<  at the top of the cell, and vice versa, 

/
Me Memin

X Xγ α ∞ α

ϕ
>  at the base. Therefore, the diffusive transfer of Me 

occurs in the x-axis direction upstream of PI. The material balance 

during this transfer can be represented as: 
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 / Me
Me Me Me

0 0

( )
x

X
dx X X D dz

x

ξ ∞ α
∞ α γ α α

=ξ

∂
ν − = −

∂∫ ∫ , (13) 

where ξ is value x, at which 
/

Me MeX Xγ α ∞ α= . 
 /

MeX γ α
 decreases at the cell top at a constant value 

/
CX γ α

 under the in-
fluence of Laplace pressure. In case of excess pressure occurs in the α-
phase and 

/
MeX γ α

 increases at the base of the cell. This creates the need to 

transfer more Me in a direction perpendicular to the direction of 

growth. However, at the same time, the average gradient Me /X xα∂ ∂  

decreases in the α-phase, which complicates this transfer. The growth 

of the disturbance amplitude stabilizes according to the mechanism 

[20] with a more flat-topped configuration of cells at high values of σ 

and; therefore, higher values of ∆Pf. In this case, the value 
/

MeX γ α
 is 

close to 
p /

MeX γ α
 at the cell top, and the diffusion flux perpendicular to 

the growth direction at the cell top is minimized. 
 Longitudinal sections of the cells are shown in Fig. 5. They corre-
spond to the limiting cases of surface tension coefficient values and 

microstructures in Fig. 1, a, b. The results of the estimated calcula-
tions 

/
MeX γ α

 are shown in Fig. 5. The disturbance amplitude ϕ(x) was ap-
proximated by a piecewise continuous function during these calcula-
tions. The function consists of fragments of second-order curves and 

straight lines. The values of σ varied relative to the value 

σav = 10−2
 J/m2

 used in Ref. [20]. 
 As can be seen from the data presented, diffusion mass transfer in 

the direction of the x-axis is localized at the periphery of the cell at 

high values of σ. This localization brings the value 

∞
α α

=ξ
∂∫Me Me

0
x

D dz X x  

to the value required for mass transfer. 

 

Fig. 5. PI patterns and corresponding distributions of Me concentrations 

along PI. 
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3. RESULTS AND DISCUSSION 

PI cells have a pronounced crystalline facet upon solid-phase recrystal-
lization. This was shown by a detailed examination of the microstruc-
tures shown in Fig. 1, a, b. The growing γ-phase has an f.c.c. lattice 

with a family of close-packed planes of the {111} type. They have min-
imal surface energy. Analysis of the traces of the faceting planes lying 

in the polished section showed that the octahedral {111} planes prefer-
entially facet the PI cells. 
 The morphology of the cells depends on the crystallographic direc-
tion of growth of the γ phase. Usually this is one of the simple direc-
tions, coinciding with the axial structure of the carburized layer. If 

this direction is close to <100>, then, the shape of the cell approaches a 

quadrangular pyramid with a {100} plane at the base. The side faces 

coincide with the {111} planes of the f.c.c. lattice of the γ-phase. Thus, 
the angle at the cell apex changes from ≅ 70° (the angle between the 

{111} planes) to ≅ 90° (if the section passes through the side ribs of the 

<110> pyramid) in the plane of the section. The corresponding micro-
structure is shown in Fig. 1, a. The volumetric structure of cells of this 

type was studied in detail in Ref. [22]. 
 The {111} plane is oriented predominantly parallel to PI in the case 

where the growth direction is close to <111>. Then the cell has a flat-
topped morphology. Otherwise, the capillary pressure in the γ-phase at 

the top of the cell increases sharply. This leads to a decrease in the 

equilibrium concentration of Me at PI and the need for diffusion 

transfer of Me along the front. The lateral surfaces of the cells are also 

faceted by {111} planes, and the cells are an inclined prism (Fig. 1, b). 
 Two or more columnar crystals of the γ-phase can grow from one 

grain of the α-phase. Therefore, the crystal lattices of the initial α- and 

growing γ-phases are randomly oriented relative to each other. The 

{110} set of planes are the planes of lowest energy in the b.c.c. lattice of 

the initial α-phase. If one of the {111} faceting planes of the growing γ-
phase turns out to be parallel to the {110} α-phase, the total PI energy 

decreases sharply. At the same time, the growth rate of this face in-
creases. If {111} γ and {110} α are mutually oriented according to one of 

the variants of the Kurdjumov–Sachs orientation relation, for exam-
ple, (111) γ || (011) α, γ α[101] [111] ; then, the growth of the faceting 

plane occurs at maximum speed. An increase in the growth rate of one 

of the boundary planes leads to the fact that the PI structure becomes 

similar to Widmanstätten one. 

4. CONCLUSION 

Studies of steady-state α→γ-recrystallization during isothermal car-
burization of a ferritic iron alloy with a cellular structure of the inter-
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phase boundary have been carried out. 
 Diffusion transfer of carbon through the γ-phase to the interphase 

surface is the main factor that determines the kinetics of α→γ-
recrystallization during carburization. 
 The α→γ-phase transformation was represented as a set of succes-
sive stationary states. The α→γ-transformation process was considered 

in a two-dimensional approximation, assuming axial symmetry of the 

cell. An expression for the distribution of carbon in the γ-phase up-
stream of the flat PI during a steady-state process was derived. 
 The mole fractions of components on cellular PI do not correspond to 

the equilibrium phase diagram due to the surface tension of the α/γ-
interface and, as a consequence, the appearance of capillary pressure in 

one of the phases. 
 The boundary concentration differences between curved and flat PI 

were determined by constructing a common tangent plane to the sur-
faces of thermodynamic potentials Gα and Gγ for flat and curved PI. 
 The boundary mole fractions of the components in the α- and γ-
phases were calculated. It was assumed that the phase compositions 

shift along the α–γ-conduits under the influence of capillary pressure. 
 Diffusion processes in the α-phase before PI have been described. 
The average boundary concentration of the α-stabilizer in the α-phase 

is higher than in the growing γ-phase. An expression connecting diffu-
sion processes in the α-phase before PI with the speed of front ad-
vancement was obtained. 
 Longitudinal sections of cells corresponding to limiting cases of sur-
face tension coefficient σ and microstructures during α→γ-
recrystallization are presented. The disturbance amplitude ϕ(x) was 

approximated by a piecewise continuous function consisting of frag-
ments of second-order curves and straight lines when performing these 

calculations. 
 A detailed study of the microstructures of the transformation front 

shows that PI cells have a pronounced crystalline facet during solid-
phase recrystallization. The growing γ-phase has an f.c.c. lattice with a 

set of close-packed planes of the {111} type, which have minimal sur-
face energy. The morphology of the cells depends on the crystallo-
graphic direction of growth of the γ-phase. Usually, this is one of the 

simple directions, coinciding with the axial structure of the carburized 

layer. 
 Two or more columnar crystals of the γ-phase can grow from one 

grain of the α-phase. The growth of the boundary plane occurs at the 

maximum speed if {111} γ and {110} α are mutually oriented according 

to one of the variants of the Kurdjumov–Sachs orientation relation-
ship. 
 The resulting model can be used as a base model for studying the 

growth of a natural austenite–carbide composite. 
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Peculiarities of phase transformations in the Al–Fe–Ga system at tempera-
tures of 800, 1000, and 1200οC are investigated. The objects of research are 

samples obtained from mixtures of Al powders and Fe–Ga ligatures of 

equiatomic composition. The proportion of Al in the mixture is of 90, 70, and 

50% by mass. Sintering of the compressed samples is carried out in an Ar en-
vironment under a pressure of 0.2 MPa with isothermal holding at the sinter-
ing temperature for 1 hour. The structure of the samples is studied depend-
ing on the material composition and sintering temperature by x-ray phase 

analysis and x-ray spectral microanalysis and microdurometry. As estab-
lished, the base of the structure of all samples is an Al-based solid solution 

and ternary intermetallic inclusions mainly of the Alx(Fe,Ga)(100−x) type 

(x = 2...3.6). As found, the structure of the material with 90% mass. Al 
changes little with temperature. Phase composition becomes increasingly 

dependent on the temperature with increasing amounts of Al in the samples. 
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The Al-based solution contains Ga atoms at the level of solubility of this met-
al in Al on the same level as in binary system Al–Ga (to 8–9% at.); at the same 

time, very small amount of Fe is detected in the solution. A practically con-
stant ratio of Al atoms to the total number of other two components is found 

in the composition of intermetallics. In addition, in the structure of samples 

with 70% and 50% mass. Al, the residual Ga-based phase with a small 
amount of Al and Fe is observed. The microhardness of the Al-based solution 

depends slightly on both the composition of material and the sintering tem-
perature and is equal to 0.41...0.45 GPa. Microhardness of intermetallics 

varies from 1.3...4.3 GPa (800οС) to 5.3 and 6.3 GPa (1000οС and 1200οС, 
respectively) for samples with a content of 70 and 50% mass. Al. Variations 

in hardness values are conveniently explained by variable composition of in-
termetallic inclusions. This indicator is maximal in the material with 90% 

mass. Al and corresponds to the level of hardness of the intermetallide Al3Fe. 

Key words: Al–Fe–Ga system, powder metallurgy, intermetallics, micro-
hardness, microstructure. 

Досліджено особливості фазових перетворень у системі Al–Fe–Ga за тем-
ператур у 800, 1000 і 1200°С. Об’єктами досліджень були матеріяли, оде-
ржані із сумішей порошків Al та ліґатури Fe–Ga еквіатомного складу, з 

часткою Al в суміші у 90, 70 і 50% мас. Спікання спресованих зразків про-
водили в Ar під тиском у 0,2 МПа з витримкою за температури спікання 

впродовж 1 год. Основою структури всіх зразків є твердий розчин на осно-
ві Al й потрійні інтерметалідні включення переважно типу Alx(Fe,Ga)(100−x) 

(х = 2…3,6). Структура матеріялу, що містить 90% мас. Al, мало змінюєть-
ся з температурою спікання зразків. Зі зменшенням кількости Al в мате-
ріялі його фазовий склад стає більш залежним від температури спікання. 
В розчині на основі Al виявлено Ga на рівні розчинности цього металу в 

подвійній системі Al–Ga (8–9% ат.); водночас, у розчині Fe практично від-
сутній. У складі інтерметалідів виявлено всі три компонента зі сталим 

співвідношенням атомів Al до загальної кількости атомів двох інших ме-
талів. Крім того, в структурі зразків із 70 та 50% мас. Al присутня окрема 

фаза на основі Ga з малою кількістю Al та Fe. Мікротвердість Al-розчину 

слабо залежить від складу матеріялу й температури спікання та дорівнює 

0,41...0,45 ГПа. Для зразків із вмістом 70 та 50% мас. Al мікротвердість 

інтерметалідів змінюється від 1,3..4,3 ГПа (800°С) до 5,3..6,3 ГПа (1000οС 

і 1200°С). Варіяція твердости, певно, пояснюється змінним складом інте-
рметалідних включень. Цей показник є максимальним у матеріялі з 90% 

мас. Al, що відповідає рівню твердости подвійного інтерметаліду FeAl3. 

Ключові слова: система Al–Fe–Ga, порошкова металурґія, інтерметаліди, 
мікротвердість, мікроструктура. 

(Received 13 June, 2024; in final version, 10 October, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

In recent years, materials scientists have been increasingly interested 
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in gallium (Ga) as an alloying element for obtaining a number of func-
tional materials; this element, despite its own low melting point and 

low hardness, can form fairly hard and substitutional solid solution 

and compounds with metals [1–3], creating a synergy effect. 
 So, in particular, Fe–Ga alloys are in the centre of attention due to 

their giant magnetostriction in low saturation magnetic fields and 

high mechanical properties (with the possible exception of low plastici-
ty) [2]. In recent years, special attention has also been paid to the ine-
lastic properties of these alloys [3]. 
 Based on the results of the study of martensitic transformations and 

magnetic properties of Heusler alloys (Ni–Fe–Ga systems), the authors 

[4] note that the martensitic structure formed in them has a low twin-
ning stress and high magnetocrystalline anisotropic properties. They 

consider it expedient to use such alloys as efficient materials with 

shape memory. 
 Materials based on non-stoichiometric Ni–Mn–Ga alloys have also 

attracted considerable interest during the last decade due to their high 

damping properties. The authors note that their relative damping ca-
pacity is better than that of any other known material. In addition, 
these alloys demonstrated the presence of a shape memory effect, high 

mechanical superelasticity and superelasticity under the influence of 

magnetic field, and magnetocaloric properties [5]. 
 Four-component alloys of the Ni–Fe–Mn–Ga system, obtained by 

vacuum-arc melting and subsequent heat treatment, are also charac-
terized by the presence of ferromagnetic shape memory effect [6]. The 

results of the study of the influence of Fe content in the alloys of this 

system on the magnetic characteristics of the alloys showed that with 

increase in the Fe content, the saturation magnetization and the Curie 

temperature increase. 
 At the same time, the Al–Fe–Ga ternary system is currently practi-
cally unexplored, although dual-composition alloys based on the com-
ponents of this system are widely researched and, obviously, have sig-
nificant potential for the development of new functional materials 

with specific characteristics. Thus, in particular, alloys based on the 

Fe–Al double system (iron aluminides) are distinguished by a unique 

combination of mechanical properties (in particular, at elevated tem-
peratures) in combination with resistance to corrosion and wear [7–
12], which made it possible to use these intermetallics in aggressive 

environments in a wide temperature range. 
 The other side of the concentration triangle of the Al–Fe–Ga phase 

diagram is the double Fe–Ga system, which has become the subject of 

active research in the last three decades. The impetus for intensive sci-
entific research was unexpectedly high values of magnetostriction, 
which Fe–Ga alloys demonstrate [1]. In this regard, studies of the Al–
Fe–Ga ternary system were mainly focused on the region of the iron 
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corner of the diagram [13]. The concentration ranges enriched with 

aluminium and the conditions for the formation of ternary compounds 

based on it were neglected. 
 Taking into account the propensity of Al and Fe to form intermetal-
lics of different composition and the similarity of the physical and 

chemical properties of Al and Ga, one can expect the formation of in-
termetallics of ternary composition in the Al–Fe–Ga system. Doping 

solutions of double intermetallics with a third component provides op-
portunities to optimize their properties. Considering the fact that the 

Al–Fe–Ga system combines in its composition components with a sig-
nificant difference in melting temperatures, the study of the phase 

transformation of intermetallics in this system in the conditions of the 

interaction of liquid and solid phases in a wide range of concentrations 

seems to be particularly interesting and promising. 
 In this regard, the purpose of this work is to study the peculiarities 

of structure formation and phase composition of powder alloys of the 

Al–Fe–Ga system obtained by sintering in the temperature range of 

800–1200οС. 

2. EXPERIMENTAL DETAILS 

Aluminium powder (PA-4, 98.99% mass. Al, GOST 6058-73), pulver-
ized iron powder (PZHR GOST 9849-86, 99.9% mass. Fe) and Ga (Gl-1, 
GOST 12797, 99.99% mass. Ga) were used as starting components for 

obtaining alloys of various component compositions. 
 Since Ga is a low-melting metal with a melting point of 29.8°C, it 

was introduced into the initial charge in the form of a ligature alloy, 
namely, ferrogallium (Fe–Ga system), which was obtained with a com-
position close to equiatomic one by melting a mixture of iron powder 

and crushed Ga in bulk the ratio of the components as 55% mass. Fe–
45% mass. Ga (50% at. Ga) [14]. The melting of the ligature alloy was 

carried out in Ar at a temperature of 1300°C. 
 The mode of the mixture components fusion was chosen according to 

the state diagram of the Fe–Ga system [15], according to which the 

melt of equiatomic composition crystallizes at temperatures lower 

than 1037°C, and taking into account the required degree of overheat-
ing and time for the melt homogenization. Before mixing with alumin-
ium powder, the melt master alloy was crushed and the ≤ 100-µm frac-
tion was sieved. 
 Aluminium and iron powders and ligature alloy were mixed in ap-
propriate proportions to obtain mixtures of different component com-
position (Table 1). The resulting batch mixtures were dried in vacuum 

at a temperature of 200οC for 2 hours. The composition of the mixtures 

was selected in such a way as to investigate the competing effects of Fe 

and Ga on phase transformations in the material in a range in a fairly 
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wide range of Al atomic concentrations. 
 The powder mixtures were consolidated into briquettes with a diam-
eter and height of 20 mm under the pressure of 400 MPa. The mixtures 

had good compressibility, held their shape after consolidation and had 

no visible cracks. 
 Samples of each composition, in turn, were divided into three 

groups, which were sintered at temperatures of 800οC, 1000οC, and 

1200οC, respectively, with isothermal exposure for 1 hour in a graph-
ite crucible in the chamber of an induction furnace. In order to degas 

the chamber, 5 cycles of rarefaction to a vacuum of 10−1
 MPa were car-

ried out, followed by filling the chamber with Ar. The choice of tem-
perature range is determined by the presence of phase transitions in 

this range and taking into account the need for overheating. The rate 

of heating the samples to the sintering temperature was 40ο/min on 

average, after isothermal exposure, cooling to room temperature was 

carried out together with the furnace. 
 The phase composition of the obtained alloys was determined by x-
ray phase analysis and local x-ray microspectral analysis. Diffracto-
grams were taken on a DRON-3M spectrometer in point mode using the 

powder method (U = 35 kV, I = 35 mA in CoKα1 radiation). A graphite 

single crystal was used as a monochromator. The shooting was carried 

out in the range of angles 2θ = 20–100° with a scan step of 0.05° and an 

exposure time of 2 sec. The x-ray spectrum analysis program MATCH 

v.1.9 was used with the help of a JEOL microscope model JSM-46 

CAMECA (France). Quantitative analysis was performed using the 

program ZOND, which calculated corrections for absorbance, fluores-
cence, and atomic number. 
 For the metallographic analysis of the alloys’ structure, metallo-
graphic samples were made in a standard way, which were studied by 

the methods of optical and scanning electron microscopy. To determine 

the structural components, etching of the surface of the sections with 

reagents of the composition (HF–HCl–HNO3–H2O and FeCl2–HCl–
C2H5OH), which are used to detect the structures of Al-containing and 

Fe-containing alloys, respectively. Microdurometric measurements 

were performed on a PMT-3 microhardness tester at a load of 0.49 N. 

TABLE 1. Component compositions of the original powder mixtures. 

Composition of the mix-
ture, % mass. 

Atomic concentrations of metals in the mixture, % 

(at.) 
Al Fe Ga 

90 Al–10 ligature alloy 95 2.5 2.5 
70 Al–30 ligature alloy 84 8 8 
50 Al–50 ligature alloy 70 15 15 
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3. RESULTS AND DISCUSSION 

The appearance of the compacts after sintering showed that while the 

samples sintered at 800οC practically kept the shape of the initial pre-
forms (Fig. 1, a), the samples sintered at 1000οC and 1200οC lost their 

initial shape as a result of melting (Fig. 1, b). 
 The porosity of samples with 90% mass. Al, regardless of the sinter-
ing temperature, does not exceed 1%. Reducing the concentration of Al 
in the alloy to 50–70% mass. leads to a significant increase in the po-
rosity of sintered materials. Thus, the samples obtained by sintering at 

800οC are characterized by porosity at the level of 40–50%, while with 

an increase in the sintering temperature to 1000–1200οC, their porosi-
ty decreases to the level of ≤ 10%. 
 On the surface of the samples, there are separate places of sweating 

of the liquid phase, caused by the low ability to wet the remains of the 

oxide phases with liquid aluminium. Individual shrinkage shells are 

found in fractures, stepped intercrystalline chips appear on the sur-
face of the fracture in places of accumulation of small and large crys-
tals, which alternate with regions of a viscous matrix. 
 The microstructure of the sintered samples is presented in Figs. 2 

and 3. In the structure of the samples with the highest content Al (90% 

mass.), the volume concentration of the Al-based matrix phase is about 

70–75%, everything else is mainly needle-shaped intermetallic inclu-
sions (see Fig. 2, a). 

 
Fig. 1. The appearance and fracture surfaces of samples with composition 

70% mass. Al–30(Fe–Ga), sintered at 800°С (a) and at 1200°С (b). 
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 A similar shape of crystals, determined by separate directions of 

rapid crystal growth, is quite typical for intermetallic inclusions in the 

structures of materials of the Al–Fe system [12]. 
 As the sintering temperature of samples of this composition in-

 

Fig. 2. Structure of samples sintered at 800°С depending on the material com-
position (% mass.): 90Al–10(Fe–Ga) (a); 70Al–30(Fe–Ga) (b), 50Al–50(Fe–
Ga) (c). 
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creases, the volume ratio of the matrix and intermetallics in the struc-
ture of the material is changed little (Fig. 3, a). 
 At the same time, an increase in sintering temperature contributes 

to a noticeable increase in the size of intermetallic grains. In general, 

 

Fig. 3. Structure of samples sintered at 1200°С depending on the material 
composition (% mass.): 90Al–10(Fe–Ga) (a); 70Al–30(Fe–Ga) (b); 50Al–
50(Fe–Ga) (c). 
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with the increase in the sintering temperature to 1200°C, the crystal-
line discharges can reach a length of 600–800 microns while maintain-
ing the cross-sectional dimensions of the latter at the level of 10–40 

microns. At the same time, neither coalescence of contacting crystals 

nor accommodation of their shape are observed. 
 As the concentration of Al in the alloy decreases, volume fraction of 

intermetallics increases to 50–65 and 70–85% (for materials with 70 

and 50% mass. Al, respectively). At the same time, multiple separa-
tions of a separate light phase are observed in the matrix, the volume 

fraction of which varies depending on the sintering temperature with-
in 15–25% (see Fig. 2, b, c). 
 The results of the x-ray phase analysis of the obtained materials 

show that on the diffractograms of alloys with a content of 90% mass. 
Al, the most intense are the lines that coincide with the lines of the 

spectrum of Al from the planes (111), (200), (211), (311) and (222) 
(Fig. 4, a). In addition, along with the Al(100) and Al(200) lines, peaks 

of low intensity were detected, located at the angles of 43...45 and 

50...53°, which coincide with the spectrum lines of some intermetallics 

of Fe–Ga and Al–Fe binary systems. 
 In particular, the spectrum of Fe3Ga4 intermetallide is characterized 

by lines of high intensity in the above-mentioned regions. The base of 

the ligature alloy, which is included in the original composition of the 

samples, is precisely this intermetallic [14]; therefore, its partial 
preservation is quite likely, at a relatively low sintering temperature 

of 800οС. The interaction of aluminium with the components of the 

ligature alloy during sintering leads to the formation of aluminides of 

various compositions. Thus, the most intense peaks in the spectra of 

double compounds Al3.2Fe, Al13Fe4 and Al2Fe5 are also located in the re-
gions bordering the Al(111) and Al(200) lines. The lattices of these 

compounds belong to syngony of low symmetry, and their spectra par-
tially overlap each other. Based on the data of micro-x-ray spectral 
analysis (see below), it is possible to conclude that the undefined peaks 

belong to iron aluminides. With increasing of sintering temperature, 
no significant changes were found in the profile of these spectra, which 

indicates the constancy of the phase composition of the material. 
 The diffraction patterns of the samples with content of 70 and 50% 

mass. Al (Fig. 4, b, c) are significantly different from the spectra of the 

material with 90% mass. Al, which indicates significant differences in 

structural transformations when the composition of the material 
changes. 
 In the spectra of samples with 70% mass. Al, the lines belonging to 

the Al spectrum at the angles of reflection from the (111), (200), (220), 
(311), and (222) planes are clearly visible, but these lines become less 

intense. In addition, the detected lines coincide with the lines of the 

spectrum of the α-Ga lattice. 
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 At the same time, the peaks in the regions of the lines of double in-
termetallic compounds become more intense. Fe3Ga4 peaks are probably 

present in the spectrum of the sample sintered at 800οC, which practi-
cally disappear, when the sintering temperature is increased. On the 

other hand, the temperature factor affects the intensity of the inter-
metallic peaks formed during the interaction of aluminium with the 

components of the ligature alloy (Fig. 4, b). 

  
 

Fig. 4. Diffraction patterns of samples with compositions (% mass.): 90Al–
10(Fe–Ga) (a); 70 Al–30(Fe–Ga) (b); 50Al–50(Fe–Ga) (с) depending on sinter-
ing temperature.  
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 In the spectra of samples containing 50% mass. Al, the intensity of 

intermetallic lines is higher than the intensity of Al lines, which indi-
cates their predominant number in the sample structure (Fig. 4, c). 
 In particular, the spectrum of the sample sintered at 800οC probably 

contains lines of Fe3Ga4 intermetallide, which is partially preserved in 

the composition of the material. In the spectra of samples sintered at 

higher temperatures, individual lines of intermetallics are inferior in 

intensity to others, which is a sign of a change in their volume in the 

material structure (Fig. 4, c). 
 Local x-ray microspectral analysis of sintered alloys provides an op-
portunity to clarify the information obtained by the XRA method. To 

establish the nature of the distribution of components in the structure 

of the samples, 7–10 ‘points’ in each of the phases were analysed on 

different planes of the section. When the concentration of components 

varied, the number of ‘points’ was increased to determine the range of 

fluctuations. 
 Spectral microanalysis of the phase composition of the sintered 

samples showed that the basis of their structure is Al-based solid solu-
tion, and intermetallics of a ternary composition with a constant ratio 

of Al to the total amount of the other two components (Fig. 5). 
 For samples obtained from mixtures containing 70 and 50% mass. 
Al in a solid solution Ga was detected at the level of its maximum solu-
bility in the binary system Al–Ga (8–9% at. [15]) (see Table 2), while in 

the material with 90% mass. Al, the solubility of this component in sol-
id solution does not exceed 1% at., which is probably due to a decrease 

in its total amount in the alloy structure. Another component, namely, 
Fe, dissolves very weakly in Al-based solution (0.2–0.8 and to 2% at. in 

materials with 70 and 50% mass. Al respectively) and is practically ab-
sent in solid solution in the structure of the material with 90% mass. 
Al. 
 Compositions of intermetallic inclusions include Al (70–78% at.), Fe 

(25...27% at.) and Ga (up 3 to 8% at.) is found in some crystals. The ra-
tio of metal atoms at the points of determining the composition is rela-
tively constant and approaches Al3(Fe,Ga). In particular, the ratio of 

Al atoms to the total amount of other metal atoms varies from 

Al2.3(Fe,Ga) to Al3.2(Fe,Ga), and changes in the amount of Ga are in-
versely correlated with changes in the concentration of Fe. It can be 

assumed that such phase changes occur due to the partial replacement 

of iron atoms by gallium atoms in the crystal lattice nodes of double 

intermetallics. 
 As the sintering temperature increases, in the structure of the sam-
ples, the remains of the ligature alloy disappear, while the amount of 

Ga-based phase allocations increases. Intermetallic inclusions contain 

all three main components of the system and differ slightly in composi-
tion. 
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 The obtained results give grounds for assumptions about the mech-
anisms of mass transfer in the sintering process, which include the in-
teraction of aluminium with the components of the ligature alloy, their 

dissolution in the melt, and the chemisorption of aluminium atoms on 

their surface. This creates conditions for further chemical reactions 

with the formation of solutions based on Al and Ga and iron interme-
tallics doped with gallium. 
 The influence of the sintering temperature on the phase changes in 

the structure of samples containing 90% mass. Al is hardly noticeable, 
and this indicates a certain thermodynamic stability of the composi-
tion formed by various mechanisms in the studied temperature range, 

while the structures of the samples with 70 and 50% mass. Al show a 

greater dependence on the temperature factor, which is due to a de-
crease in the amount of the liquid phase, which is the main accelerator 

of diffusion processes in the system. 
 This leads to the fact that the sintering temperature of 800οC does 

not ensure the completeness of the phase transformations and the 

 

Fig. 5. SEM image of microstructure of samples produced from powder mix-
ture 70 % mass. Al-30 (Fe–Ga), sintered at 800°С (a), 1000°С (b) and 1200°С 

(c) (regime back scattered electrons). 
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structure of the alloys records the transitional stages of the diffusional 
redistribution of the components. 
 Instead, the achievement of a liquid state by the system with an in-
crease in the sintering temperature eliminates all factors affecting the 

diffusion activity of the components. In this case, the formation of the 

structure is determined by the phase equilibria of the ternary system 

TABLE 2. Local micro-x-ray spectral analysis of structural components of 

samples with composition (% mass.) 70Al–30(Fe–Ga) sintered at different 

temperatures. 

Spectrum 
No. 

O Al Fe Ga Local phase 

composition wt.% at.% wt.% at.% wt.% at.% wt.% at.% 

800°С 

13 17.36 29.67 60.64 61.45 2.65 1.30 19.35 7.59 Al-based sol-
id solution, 

the remains 

of the liga-
ture alloy 

and Ga-based 

phase 

14 1.15 2.20 78.23 88.71 0.36 0.20 20.26 8.89 

15 18.86 41.01 22.05 28.42 8.89 5.54 50.19 25.04 

16 19.86 43.07 20.40 26.24 7.80 4.85 51.93 25.84 

17 7.89 25.48 5.09 9.75 1.56 1.44 85.46 63.33 

18 2.29 4.85 56.41 70.82 35.38 21.46 5.92 2.88 Intermetallic 

inclusions 

Al2.3…3(Fe,Ga) 19 1.77 3.76 56.61 71.56 35.5 21.68 6.13 3.00 

1000°С 

20 1.53 2.87 80.24 89.28 – – 18.23 7.85 Al-based sol-
id solution, 

separation of 

the Ga-based 

phase 

21 1.58 2.99 78.99 88.58 – – 19.44 8.43 

22 0.98 4.01 2.21 5.35 – – 96.80 90.64 

23 1.67 6.43 4.88 11.12 – – 93.45 82.45 

24 – – 59.66 75.55 38.39 23.49 1.95 0.96 
Intermetallic 

inclusions 

Al3…3.2(Fe,Ga) 

1200°С 

25 1.86 3.52 77.96 87.69 – – 20.18 8.78 Al-based sol-
id solution, 

separation of 

the Ga-based 

phase 

26 1.09 2.08 78.26 88.82 0.23 0.12 20.43 8.97 

27 0.91 3.72 2.01 4.88 – – 97.09 91.40 

28 0.73 3.05 0.84 2.08 0.44 0.53 98.00 94.34 

29 10.28 20.97 45.62 55.21 27.18 15.89 16.92 7.93 
Intermetallic 

inclusions 

Al2.3(Fe,Ga) 
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and the conditions of crystallization of the melt during cooling. An in-
crease in the concentration of Fe and Ga in the composition of the ma-
terial contributes to the formation of intermetallics of variable compo-
sition, which are probably solid solutions based on Al3Fe and Al5Fe2 

aluminides doped with Ga. At the same time, saturation of the Al solu-
tion with Ga is observed, and the excess of this component forms a sol-
id solution, which obviously crystallizes last. 
 The microhardness of intermetallic inclusions in the structure of sam-
ples with 90% mass. Al content is of 6.1...6.5 GPa. This indicator is weak-
ly dependent on the sintering temperature and corresponds to the average 

level of FeAl3 microhardness (5...8 GPa). The microhardness of the solid 

Al solution, which is the basis of this material, is also practically un-
changed and equal to 0.41...0.45 GPa. For the samples with 70% and 

50% mass. Al content, the microhardness of intermetallics varies from 

1.3...4.3 (after sintering at 800οС) to 5.3...6.3 GPa (for 1000οС and 

1200οС, respectively) depending on the sintering temperature. Fluctua-
tions in microhardness values are obviously explained by the variable 

composition of intermetallics. 

4. CONCLUSIONS 

It was established that the samples with the maximum Al content (90% 

mass.) regardless of the sintering temperature are characterized by the 

highest density (porosity ≤ 1%), due to the presence of a significant 

amount of liquid phase, which increases the contact area of diffusion 

interaction. As the concentration of Al in the alloy decreases, the po-
rosity of sintered alloys increases significantly. The samples with 50 

and 70% mass. Al, sintered at 800οC, are characterized by significant 

porosity (40–50%), however, as the sintering temperature increases, 
their porosity decreases to the level of ≤ 10%. 
 The base of the phase composition of an alloy with 90% mass. Al is an 

Al-based solid solution, which contains a certain amount of Ga (up to 

3% at.) and intermetallic inclusions of the type Al13Fe4. The influence 

of the sintering temperature on the phase changes in the structure of 

the samples is insignificant, which indicates the completion of diffu-
sion redistribution of the components already after sintering at 800οС. 
 As the concentration of Al in materials decreases, phase transfor-
mations in the alloy are more dependent on the sintering temperature. 
At the same time, the sintering temperature of 800οC does not ensure 

the completeness of the phase transformations and the structure of the 

alloys records the transitional stages of diffusion redistribution of the 

components: in particular, Fe3Ga4 peaks, which practically disappear 

when the sintering temperature is increased. After raising the sinter-
ing temperature to 1000οC and 1200οC, intermetallic phases of varia-
ble composition are formed in the composition of materials, namely, 
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Al3Fe- and Al5Fe2-based solid solutions doped with Ga (up to 8% at.). 
At the same time, the saturation Ga (up to 9% at.) in the Al-based solid 

solution with is observed, and the excess of this component forms a Ga-
based solid solution, which obviously crystallizes last. 
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PACS numbers: 61.66.Dk, 62.20.Qp, 64.70.kd, 64.75.Op, 68.55.J-, 81.05.Bx, 81.40.Ef 

Сучасні методи нейтралізації неґативного впливу домішок 

Феруму на властивості заевтектичних Al–Si-стопів 

Т. Г. Цір, К. Л. Шеневидько  

Фізико-технологічний інститут металів та сплавів НАН України,  
бульв. Академіка Вернадського, 34/1,  
03142 Київ, Україна 

Однією з основних проблем повторного використання вторинних заевтек-
тичних стопів системи Al–Si є їхнє забруднення Ферумом. В огляді розг-
лянуто вплив вмісту Феруму на механічні властивості та морфологію фаз, 
що виділяються із Ферумом, вплив на них добавок додаткових хемічних 

елементів, методів оброблення розтопу та температурних умов кристалі-
зації. Зазначається, що присутність Феруму, крім неґативного ефекту, за 

деяких концентрацій позитивно впливає на окремі характеристики. 

Ключові слова: заевтектичні стопи системи Al–Si, ферумвмісні інтерме-
таліди, первинний силіцій, морфологія, механічні властивості. 

One of the main problems in the reuse of secondary hypereutectic Al–Si al-
loys is their contamination with iron. The review examines the influence of 

iron content on the mechanical properties and morphology of precipitated 

iron-containing phases, the effect on them of additions of additional chemi-
cal elements, methods of melt processing and temperature conditions of crys-
tallization. As noted, the presence of iron, in addition to the negative effect, 
at some concentrations, has a positive effect on certain characteristics. 
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Key words: hypereutectic Al–Si alloys, iron-containing intermetallic com-
pounds, primary silicon, morphology, mechanical properties. 

(Отримано 18 січня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 травня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Заевтектичні ливарні стопи Al–Si мають такі привабливі властиво-
сті, як низьке теплове розширення, висока зносостійкість, висока 

корозійна стійкість, мала питома вага та висока теплопровідність. 
Ці стопи є відмінним матеріялом для поршнів двигунів, що широко 

використовується в аерокосмічній, суднобудівній та автомобільній 

промисловостях, а також в інших галузях промисловости [1]. Най-
більш широке застосування вони знайшли у транспортній галузі у 

зв’язку з можливістю заміни чавуну у деталях автомобільних дви-
гунів. Основні застосування заевтектичних стопів Al–Si включають 

високопродуктивні деталі автомобільних двигунів, такі як шатуни, 
коромисла, циліндри, поршні, фіксатори клапанів [2]. Для вироб-
ництва виливків, крім класичних методів лиття, останнім часом 

застосовуються новітні, зокрема тиксолиття [3], реолиття [4, 5]. 
 Основною проблемою у застосуванні для таких «свіжих» стопів є 

крихкість, пов’язана з морфологією кремнію у виливках; проте на 

даний час знайдено численні шляхи вирішення цієї проблеми [6, 7]. 
Щодо використання вторинних стопів актуальною є проблема їх-
нього забруднення Ферумом. 
 Присутність Феруму в заевтектичних стопах Al–Si носить по-
двійний характер. Незважаючи на те, що Ферум, в основному, вва-
жається шкідливою домішкою, у літературі наводяться дані про 

позитивний вплив його присутности. Так, у роботі [8] наголошуєть-
ся, що Fe утворює термічно стабільні інтерметалідні фази, розши-
рюючи температурні межі застосування алюмінійових стопів, тоді 
як стопи без Fe мають робочу температуру нижче 350°С [9]. Також 

Fe є ефективним елементом підвищення жароміцности заевтектич-
них стопів Al–Si [10]. В [11] говориться про те, що Fe-вмісні інтер-
металіди з високою температурою топлення в заевтектичних стопах 

Al–Si можуть поліпшувати теплостійкість і зносостійкість за під-
вищених температур. Фази, багаті на Ферум, можуть не тільки по-
ліпшити термічну стабільність заевтектичних стопів Al–Si, але й 

сприяють литтю під високим тиском [12]. У роботі [13] наголошу-
ється, що евтектика Al–Si–Fe містить близько 0,8% Fe (тут і далі у 

тексті статті вказуються масові відсотки). Коли стоп леґовано трохи 

вище цього рівня, розтоплений метал практично не розчиняє кри-
цеві елементи ливарної машини, поки два матеріяли знаходяться в 

тісному контакті. З цієї причини для лиття під тиском бажаним є 

вміст стопу від 0,8% до 1,1% Fe. 
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 Говорячи про неґативні сторони присутности Феруму, слід за-
значити, що наявність Fe у заевтектичних стопах Al–Si приводить 

до утворення голчастих інтерметалідних фаз β-Al5FeSi з розмірами, 
що сягають кількох сотень мікрометрів, та їхня присутність сильно 

погіршує механічні властивості таких матеріялів [14]. Через висо-
ку крихкість фази β-Al5FeSi вона діє як сильний концентратор на-
пружень, а його тривимірна пластинчаста або голчаста морфологія 

викликає утворення порожнеч через блокування міждендритних 

каналів, що пригнічує рух розтопу [15]. 
 Щодо природи крихкости в роботі [16] зазначається, що спостері-
гаються два види розтріскування пластинок β-фази — поздовжнє та 

поперечне. Оксидні плівки присутні у розтопі у вигляді «сандвічів» 

(складених вдвоє); сторони, що змочуються, ймовірно, є переваж-
ними місцями для зародження β-фази. «Щілина» між двома сухи-
ми поверхнями складених удвічі плівок є основою тріщини. Оскі-
льки β-фаза в процесі кристалізації з великою швидкістю розроста-
ється «вшир», пронизуючи тіло виливка (рис. 1), це є значною небе-
зпекою для його цілісности. 
 Крім β-Al5FeSi, основними інтерметалевими фазами в системі 
Al–Si–Fe є Al3Fe, α-Al8Fe2Si, δ-Al4FeSi2 та γ-Al3FeSi, Al3Fe — всі з 

переважно голчастою морфологією. Усього в системі Al–Si–Fe є 

дванадцять стабільних фаз на основі заліза й одна метастабільна 

фаза. Вочевидь, що наявність великих кристалів цих фаз є небажа-

 

Рис. 1. Просторове розташування β-Al5FeSi (in situ мікротомографія) [17]. 
Дендрити алюмінію не зображено; «дірки», що спостерігаються, — сліди 

стволів і гілок, навколо яких росте β-фаза. 

Fig. 1. Spatial arrangement of β-Al5FeSi (in situ microtomography) [17]. Al-
uminium dendrites are not shown; the observed ‘holes’ are traces of steams 

and branches, around which β-phase grows. 
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ною [18]. Фаза δ-Al4FeSi2 часто присутня у стопах Al з високим вміс-
том Si; фаза γ-Al3FeSi зустрічається у стопах з високим вмістом Fe та 

високим вмістом Si. Рівноважна гексагональна форма α-Al8Fe2Si є 

термодинамічно стабільною тільки в стопах Al–Si–Fe високої чисто-
ти [16]. 

2. ВПЛИВ ВМІСТУ ФЕРУМУ НА ВЛАСТИВОСТІ ТА СТРУКТУРУ 

ЗАЕВТЕКТИЧНИХ СТОПІВ Al–Si 

Вплив концентрації Феруму на механічні властивості, такі як межа 

міцности за розтягування, відносне подовження й ударне наванта-
ження, було досліджено в роботі [19] для стопів Al–12,5% Si–0,8% 

Fe (стоп 1) і Al–12,5% Si–6% Fe (стоп 2). Одержані результати пред-
ставлено на рис. 2. Як видно з рисунку, збільшення вмісту Феруму 

призводить до більшого (межа міцности за розтягування) або меншо-
го (ударне навантаження) пониження механічних характеристик. 
 Вивченню впливу добавок Феруму для заевтектичного стопу Al–
15% Si присвячено роботу [20]. Добавки становили 0,3%, 1,1% і 
2,0% Fe. Із збільшенням вмісту домішки Феруму від 0,3% до 1,1% 

 

Рис. 2. Механічні характеристики для стопів Al–12,5% Si–0,8% Fe (стоп 

1) та Al–12,5% Si–6% Fe (стоп 2): UTS — межа міцности за розтягування, 
МПа; подовження — відносне подовження, %; ударна енергія — ударна 

енергія у стандарті ASTM E23, Дж [19]. 

Fig. 2. Mechanical characteristics for alloys Al–12.5% Si–0.8% Fe (Стоп 1) 
and Al–12.5% Si–6% Fe (Стоп 2): UTS is ultimate tensile strength, MPa; 
‘подовження’ is relative elongation, %; ‘ударна енергія’ is impact energy in 

ASTM E23 standard, J [19]. 
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час кристалізації евтектики збільшується з 62 до 76 с. Водночас 

збільшується кількість евтектичної фази, що приводить до пони-
ження температури ліквідусу стопу з 651 до 619°С. Подальше збі-
льшення концентрації Феруму до 2,0% приводить до зворотнього 

ефекту — незначного зменшення часу кристалізації евтектики до 

7,2 с і підвищення температури ліквідусу до 630°С. Щодо механіч-
них властивостей, збільшення вмісту Феруму у стопі з 0,3 до 1,1% 

призводить до пониження межі міцности за розтягування від 183 до 

152 МПа і відносного подовження з 1,36% до 1,11% відповідно. По-
дальше збільшення вмісту Феруму до 2% значно понижує межу мі-
цности за розтягування (до 132 МПа) та пластичність (до 0,51%) за 

рахунок утворення крупних інтерметалевих включень фази β-
Al5FeSi, що мають великі розміри (середня довжина — 190 мкм, 
максимальна довжина — 425 мкм) та розгалужену форму. Наголо-
шується на цікавому факті: збільшення вмісту Феруму приводило 

до немонотонної зміни середнього розміру частинок первинного 

кремнію, відповідно, 18, 41 і 17 мкм. 
 Стоп Al–16,7% Si з добавками Феруму у 0,4%, 1,2% і 1,8% дос-
ліджувався в [21]. Аналогічно до попередньої роботи, спостерігався 

неґативний вплив Феруму на межу міцности за розтягування, яка 

понижувалася з 229 МПа при 0,4% Феруму до 187 МПа з підви-
щенням вмісту Феруму до 1,8%; воднораз, спостерігалося підви-
щення твердости. Така поведінка пов’язувалася зі збільшенням ро-
зміру й кількости β-фази та зіркоподібних інтерметалевих сполук. 
Знос стопу Al–17,5% Si вивчався у роботі [22]. Введення 1,2% Fe в 

основний стоп збільшувало швидкість зношування за рахунок 

утворення голчастих бета-інтерметалідів. 
 Заевтектичний стоп Al–20%Si з різними добавками Fe (0%, 

1,0%, 1,5%, 2,0%, 2,5%) вивчався в [23]. Випробування на розтяг-
нення показало, що межа міцности за розтягування та відносне по-
довження змінюються немонотонно — спочатку збільшуються зі 
збільшенням вмісту Fe від 0 до 1,5%, а потім зменшуються з під-
вищенням концентрації Fe з 2,0 до 2,5%. Максимальні значення 

межі міцности за розтягування та відносного подовження, —
 175 МПа і 1,84% відповідно, — досягалося із 1,5% Fe. Відносно се-
реднього коефіцієнта тертя встановлено, що він складав 0,235 для 

«чистого» стопу (0% Fe), з додаванням 1,0% Fe зменшувався до 0,17, 

а за подальшого збільшення вмісту Феруму зростав до 0,265 для 2,5% 

Fe. У міру збільшення концентрації Fe від 0% до 2,5% Fe швидкість 

зношування монотонно зменшувалася від 2,7 до 1,4 (10−5
 г/м), зна-

чення Бринеллевої твердости збільшувалося на 24,5% від 76,0 HB до 

94,6 HB. 
 Автори також наводять цікаві результати стосовно залежности 

параметрів первинного кремнію від концентрації Феруму — збіль-
шення його вмісту від 0% до 2,5% приводить до того, що середній 



382 Т. Г. ЦІР, К. Л. ШЕНЕВИДЬКО 

розмір кристалів кремнію зменшується майже втричі, а фактор фо-
рми — у півтора рази (див. рис. 3). 
 Встановлено, що первинний кремній для стопу Al–20%Si без до-
бавки Феруму має грубу пластинчасту форму, неправильну багато-
кутню форму та зіркоподібну форму; середній розмір становить 

близько 87 мкм. Для стопу із вмістом 1,0% Fe великі пластинчасті 
та зірчасті первинні фази Si повністю відсутні; середній розмір пер-
винних фаз Si зменшується до 70 мкм. Мікроструктура стопу Al–
20% Si з добавками 1,5% і 2,0% Fe характеризується полігональ-
ною морфологією, а середній розмір зменшується до 49 мкм і 
41 мкм відповідно. Для випадку стопу Al–20% Si–2,5% Fe первин-
ний кремній присутній у вигляді тонкої багатокутньої форми та рі-
вномірно розподіляється в евтектичній матриці; його середній роз-
мір зменшується до 21 мкм. 
 Цікаво відзначити, що, якщо для всіх заевтектичних стопів Al–
Si збільшення вмісту Феруму приводило до збільшення кількости 

фази β-Al5FeSi, то для стопу Al–0,4% Si–0,1% Fe із додаванням Фе-
руму до 0,5% переважна ферумвмісна фаза β-Al5FeSi змінювалася 

 

Рис. 3. Залежність середнього розміру частинок первинного кремнію, мкм 

(ліва вертикальна вісь, червоні кружки на графіку) та фактора форми 

(права вертикальна вісь, сині трикутники на графіку) від вмісту Fe в стопі 
Al–20% Si, % мас. (горизонтальна вісь) [23]. 

Fig. 3. Dependence of the average size of primary silicon particles, µm (left 

vertical axis, red circles on the graph) and form factor (right vertical axis, 
blue triangles on the graph) on the Fe content in the Al–20% Si alloy, % mass 

(horizontal axis) [23]. 
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на α-Al8Fe2Si [24]. 

3. ВПЛИВ ДОБАВОК НА СТРУКТУРУ ТА ВЛАСТИВОСТІ 

ЗАЕВТЕКТИЧНИХ СТОПІВ Al–Si–Fe 

Неґативний вплив Феруму в основному зводиться до формування 

крихких розгалужених фаз типу β-Al5FeSi. Одним із засобів бороть-
би з такими фазами є введення у стоп додаткових хемічних елемен-
тів, що приводять до формування нових фаз з іншими кристаліч-
ними ґратницями та зростання кристалів в інших кристалографіч-
них напрямках, що, в свою чергу, приводить до реалізації інших 

морфологій [25]. 
 Найчастіше для нейтралізації неґативного впливу Феруму засто-
совується Mn. Суть ефекту в тому, що під впливом Mn крихка роз-
галужена фаза β-Al5FeSi замінюється утворенням деяких компакт-
них Mn-інтерметалідів, зокрема, таких як Al15(Fe,Mn)3 [26]. Питан-
ня про «оптимальну» кількість Mn на даний момент не має остаточ-
ного рішення. У роботі [27] досліджувався заевтектичний стоп Al–
17,5% Si–1,2% Fe, до якого додавали 0,6%, 0,9% і 1,8% Mn. Дода-
вання 0,6% привело до заміни пластинчастих β-інтерметалідів на 

ферумманґанові α-фази. Подальше збільшення вмісту Mn утворен-
ню β-фази не перешкоджало. 
 В принципі, таке співвідношення Fe/Mn як 2 до 1, як найбільш 

ефективне для перетворення β-Al5FeSi → Al15(Fe,Mn)3Si2, є достат-
ньо поширеним; однак у [28] повідомляється, що найліпші механі-
чні властивості досягаються за співвідношення Mn/Fe > 0,64, а та-
кож про позитивний ефект за Mn/Fe < 0,17. Як зазначається, дода-
вання Mn не завжди виявляється успішним для трансформації фе-
румвмісних фаз з розгалуженого пластинчастого типу у тип «ки-
тайських гієрогліфів». Цьому є дві причини: Mn приводить до утво-
рення первинної фази Fe у вигляді шламу, на утворення компакт-
них (Fe,Mn)-фаз істотно впливають умови твердіння, особливо 

швидкість (сприяє висока, що не завжди реалізується). 
 Також зазначається, що, крім Mn, з метою зменшення утворення 

розгалуженої крихкої β-фази застосовуються інші хемічні елемен-
ти, наприклад Co, Cr, Mo і Ni. 
 Вплив добавок Со вивчався у роботі [29]. Кобальт зазвичай 

сприймається як елемент, який може не лише нейтралізувати дію 

Феруму, а й сприяти підвищенню механічних властивостей стопів 

Al–Si за високих температур. У цій роботі досліджено вплив дода-
вання Co на мікроструктуру та властивості стопу Al–20% Si–2% 

Cu–0,7% Fe. У вихідний стоп додавали 0,3%, 0,7%, 0,91% і 1,05% 

Co. Встановлено, що зі збільшенням концентрації Кобальту ферум-
вмісні сполуки перетворювалися з довгих гілчастих фаз β-
Al5(Fe,Ni)Si в зернисті або стрижнеподібні фази α-Al15(Fe,Co,Ni)3Si2. 
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Також встановлено, що додавання Co від 0,3% до 0,91% позитивно 

впливає на межу міцности стопу. 
 Вплив Ванадію вивчався в [30]. Досліджувалися стопи Al–20% 

Si–5% Fe із вмістом 0%, 0,5% і 1% V. Було помічено, що додавання 

0,5% V приводило до збільшення середнього розміру частинок Si. 
Додавання 1% V привело до утворення тонкої мікроструктури, та, в 

основному, перешкоджає утворенню ферумвмісних фаз. Передба-
чається, що V модифікує фази Si за рахунок індукованого доміш-
ками двійникування. 
 Для підвищення ефективности застосування добавок, що пони-
жують неґативний вплив β-фази, проводилися дослідження спіль-
ного впливу застосування декількох хемічних елементів одночасно. 
Так, у роботі [31] досліджувався вплив добавок Ni й Cr на властиво-
сті заевтектичного стопу Al–19% Si–5% Fe. Зразки готувалися про-
стою заливкою розтопу за температури у 750 ± 15°C у чавунній ви-
ливниці розміром 16×150×300 мм3, попередньо нагріті до 200°C. 

Склад стопів та одержані результати наведено у табл. 1. 
 В роботі встановлено, що добавки Феруму приводять до утво-
рення великої пластинчастої β-Al5FeSi, яка підвищує твердість, але 

понижує пружні властивості. Добавки Ni не приводять до компен-
сації цього пониження, у той час як добавки Cr приводять до перет-
ворення пластинчастої β- на компактну α-Al(Fe,Cr)Si, що має нас-
лідком підвищення пружніх властивостей і, відповідно, до компен-
сації шкідливого впливу Феруму. У роботі [32] досліджувався стоп 

Al–25% Si–5% Fe–3% Cu, до якого додавали як окремо 2% Mn і 2% 

Cr, так і комбінації (1% Mn + 1% Cr), (2% Mn + 1% Cr) і (1% 

Mn + 2% Cr). Додавання Манґану та Хрому окремо приводило до 

часткової заміни β-фази (відповідно β-Al5(Fe,Mn)Si і β-Al5(Fe,Cr)Si) 
на α-фазу (відповідно α-Al15(Fe,Mn)3Si2 та α-Al15(Fe,Cr)3Si2); водно-

ТАБЛИЦЯ 1. Склад стопів на основі Al–19% Si–5% Fe й одержані власти-
вості [32]. 

TABLE 1. Composition of alloys based on Al–19% Si–5% Fe and resulting 

properties [32]. 

№ Склад стопів 
Межа міц-
ности, МПа 

Подов-
ження, % 

Густина, 

г/см3 
Твердість за 

Віккерсом 

1 Al–19% Si 220 1,31 2,9 158 

2 Al–19% Si + 5% Fe 50 0,87 3,2 179 

3 Al–19% Si +  
+ 5% Fe + 0,6% Ni 60 0,62 3,3 180 

4 
Al–19% Si + 5% Fe +  
+ 0,6% Ni + 1,3% Cr 150 1 3,3 178 
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час, добавка Хрому була ефективнішою, ніж добавка Манґану. Спі-
льна добавка (Mn + Cr) приводила до подальшого зменшення кіль-
кости β-фази, причому ефект збільшувався із зміною співвідношен-
ня (Mn + Cr)/Fe від 0,4 до 0,6. 

4. МЕТОДИ ОБРОБЛЕННЯ СТОПІВ Al–Si–Fe ДЛЯ ПОНИЖЕННЯ 

НЕҐАТИВНОГО ВПЛИВУ ФЕРУМУ 

Для поліпшення структури та властивостей заевтектичних Al–Si 
застосовується безліч методів, наприклад вплив струмом (від пос-
тійного [33] до імпульсного [34]), вплив вібрацією (від низькочасто-
тної [35] до ультразвукової [36]) тощо. Деяке уявлення про різно-
маніття методів можна знайти в огляді [37]. 
 Впливу оброблення на ферумвмісні фази в заевтектичних стопах 

Al–Si присвячено не так багато робіт. В [38] досліджувався вплив 

перемішування розтопу під впливом електромагнетного поля для 

стопів Al–12,8% Si–1,7% Fe, Al–12,8% Si–2,4% Fe і Al–15,2% Si–
1,7% Fe. Встановлено загальну закономірність — наявність виму-
шеного потоку приводить до зменшення числа кристалів фази β-
Al5FeSi за паралельного збільшення їхнього просторового розміру. 
Така поведінка пов’язувалася з «вільним» зростанням кристалів, 

що зародилися, в потоці розтопу. 
 Вплив механічного перемішування в рідко-твердому стані на ме-
ханічні властивості стопу Al–20% Si–0,5% Mg–1,2% Fe досліджу-
вався в [39]. Одержані властивості наведено у табл. 2. 
 Зменшення твердости та паралельне збільшення «еластичних» 

властивостей, що спостерігається в результаті оброблення, тракту-
ється авторами як результат зменшення кількости фази β-Al5FeSi. 
 Оброблення ультразвуком в інтервалі кристалізації стопу Al–
17% Si–2% Cu–1% Ni–0,8% Mn, що містить 2% або 3% Fz, здійс-
нювалося в роботі [40]. Основний результат оброблення полягав у 

подрібненні фази Al4(Fe,Mn)Si2 та первинного кремнію. Якщо межа 

міцности для необроблених стопів становила 175 МПа (2% Fe) та 

ТАБЛИЦЯ 2. Склад стопу Al–Si–Mg–Fe й одержані властивості [40]. 

TABLE 2. Composition of alloy Al–Si–Mg–Fe and resulting properties [40]. 

№ Склад стопу 
Перемішу-

вання 
Подов-

ження, % 
Межа міц-
ности, МПа 

Твердість за 

Бринеллем 

1 
Al–20% Si–0,5% Mg–

1,2% Fe немає 1,2 160 82 

2 
Al–20% Si–0,5% Mg–

1,2% Fe 
400 об./хв., 

120 с 
2,3 171 76 
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167 МПа (3% Fe), то для оброблених вона мала значення відповідно 

190 МПа і 177 МПа. 
 У роботі [41] досліджувався вплив ультразвуку на стопи Al–12% 

Si–4% Fe та Al–18% Si–4% Fe. Вібрація накладалася в області тем-
ператури ліквідус. Утворювалися ферумвмісні фази Al3Fe, α- і β-
AlSiFe, що подрібнювалися під впливом ультразвуку. Фази мали 

пластинчасту форму для першого стопу та великих частинок для 

другого. Зазначається, що дія ультразвуку приводила до збільшен-
ня переохолодження, з чим і пов’язувалося подрібнення. 
 Цікавий аспект ультразвукового оброблення розглянуто у [42]. 
Як зазначалося раніше (розділ 3), ефективність застосування Mn 

для нейтралізації неґативного впливу Феруму обмежено співвід-
ношенням Fe/Mn = 2/1; водночас частина Феруму залишається «не-
скомпенсованою», а за спроби підвищення вмісту Mn, наприклад до 

Fe/Mn = 1/1, досягається зворотній ефект. У цій роботі досліджува-
вся стоп Al–17% Si–2% Fe, до якого від 0% до 2% з кроком у 0,5% 

додавався Mn (всього п’ять стопів). Для оброблення в розтоп за 

700°С занурювався вібратор і виймався за досягнення 585°С. Серед-
ній розмір ферумвмісних фаз (ФВФ) під впливом ультразвукового 

оброблення істотно змінювався; воднораз для обробленого стопу 

спостерігався ефект, зворотній впливу збільшення концентрації Mn 

для необробленого стопу (див. табл. 3). 

5. ВПЛИВ ТЕМПЕРАТУРНИХ УМОВ КРИСТАЛІЗАЦІЇ НА 

ФОРМУВАННЯ ФЕРУМВМІСНИХ ФАЗ 

У роботі [43] вивчався вплив перегріву (термочасового оброблення) 

розтопу на морфологію ферумвмісних фаз, що формуються. Дослі-
дження проводилися з використанням стопу Al–15% Si–2,7% Fe. 
Спочатку знімалася термограма ДСК за нагрівання зразка до 

1673 К (1400°C). Було виявлено три піки — при 845 К (572°C) (тем-
пература потрійної евтектики), при 915 К (642°C) (топлення пер-
винної фази) та при 1227 К (954°C), який пов’язували зі зміною 

структури розтопу (цікавий метод інтерпретації фазових перетво-
рень у стопі Al–Si–Fe на основі аналізи термограм запропоновано у 

[44]). На підставі цих даних було обрано три температури для термо-

ТАБЛИЦЯ 3. Залежність середнього розміру ФВФ від концентрації Mn. 

TABLE 3. Dependence of the average size of ICP on Mn content. 

Вміст Mn, % 0 0,5 1,0 1,5 2,0 

Середній розмір ФВФ без оброблення, мкм 44,0 128,3 135,9 146,3 156,2 

Середній розмір ФВФ з обробленням, мкм 17,3 19,8 18,0 16,5 16,7 
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часового оброблення — нижче температури структурних змін розто-
пу 1103 К (830°C ), 1203 К (930°C) та вище її — 1303 К (1030°C). Під 

час оброблення розтоп нагрівався до зазначених температур, витри-
мувався 20 хв., після чого в розтоп вводили заздалегідь приготовлені 
шматки твердого стопу, що підібрали за вагою, в результаті чого те-
мпература розтопу швидко понижувалася до традиційної темпера-
тури заливки у 1003 К (730°C), і стоп відливався у форму. Для конт-
ролю проводилася звичайна заливка від цієї температури (без пере-
гріву та витримки). 
 Встановлено, що за традиційної заливки у зразку формуються 

фази: пластинчаста δ-Al4FeSi2 та голчаста β-Al5FeSi, довжина якої 
може досягати 300 мкм. Після оброблення при 1103 К (830°C) мак-
симальна довжина голчастої фази зменшується до 60 мкм. Під час 

оброблення при 1203 К (930°C) довга голчаста фаза зникає практи-
чно повністю, а пластинчаста має середній розмір порядку 20 мкм. 
Оброблення при 1303 К (1030°C) приводить до того, що з’являється 

голчаста фаза до 60 мкм, а пластинчаста збільшується до 30 мкм. 
Такі морфологічні зміни істотно впливають на механічні властиво-
сті (див. табл. 4). 
 Для режиму оброблення, що приводив до максимального підви-
щення властивостей (№3), також перевірялася його ефективність, 
залежно від вмісту Феруму від 0,2 до 4,7%. Встановлено, що пози-
тивний ефект досягається для стопів із вмістом Fe лише в інтервалі 

від 0,7 до 3,7%. 
 Вплив термоциклічного оброблення в рідко-твердому стані на мор-
фологію ферумвмісних фаз у стопі Al–18% Si–0,8%Fe було дослі-
джено в [45]. Диференційна сканувальна калориметрична (ДСК) ана-
ліза досліджуваного стопу показала, що температура евтектики (TЕ) 

становить 570,5°C, а температура ліквідусу (TL) становить 665°C. 
 Термоциклічне оброблення полягало в наступному: стоп нагріва-
вся до температури у 585°C (між TЕ і TL), витримувався 5 хв. і охо-

ТАБЛИЦЯ 4. Середні значення механічних властивостей зразків, одер-
жаних з розтопів, оброблених за різними режимами. 

TABLE 4. Average values of mechanical properties of samples obtained from 

melts processed in different modes. 

№ Оброблення 
Подов-

ження, % 
Межа міц-
ности, МПа 

Твердість за 

Бринеллем 

1 Без оброблення 1,2 173 82,1 

2 Витримка при 1103 К (830°С) 1,5 187 84,6 

3 Витримка при 1203 К (930°С) 1,8 195 90,3 

4 Витримка при 1303 К (1030°С) 1,5 182 83,2 
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лоджувався до 550°C, без витримки знову нагрівався, витримувався 

й охолоджувався так задане число разів. Після завершення оброб-
лення зразок гартувався. Результати проведених досліджень пока-
зують, що відлиті без оброблення зразки містять голкоподібні фе-
румвмісні фази, в той час як оброблені двома та трьома циклами мі-
стять плитоподібні й дрібні кристали фаз. 
 Питанням впливу швидкости охолодження на морфологію пер-
винного кремнію для стопу Al–20% ваг. Si–0,76 % ваг. Fe присвя-
чено статтю [46]. Стоп заливався у мідний кокіль з виїмками різно-
го діяметра, за рахунок чого досягалися швидкості охолодження у 

90°С/с, 293°С/с і 375°С/с. Зі збільшенням швидкости охолодження 

розмір первинного кремнію значно зменшувався. Середні розміри 

первинного кремнію становлять приблизно 150, 100 та 70 мкм від-
повідно. Цікаво відзначити, що за надвисоких швидкостей охоло-
дження (спінінґування зі швидкістю > 106

 К/с) стоп Al–17,4% Si–
13% Fe був одержаний в аморфному стані [47]. У той же час двовал-
кове гартування стопів Al–15,33% Si–2,03% Fe–1,79% Mn і Al–
17,56% Si–2,08% Fe–1,74% Mn [48] привело до того, що в резуль-
таті надшвидкого охолодження були одержані зразки, у яких і пер-
винний кремній, і ферумвмісні фази мали розміри менше 20 мкм; 
такі зразки мали високу гнучкість. 

6. ВИСНОВКИ 

Питання нейтралізації неґативного впливу домішок Феруму в заев-
тектичних стопах Al–Si є дуже актуальним з погляду використання 

вторинних матеріялів. На даний момент є велика кількість різних 

методів, однак кожен з них має переваги та недоліки. Спроби ком-
плексного поєднання різноманітних підходів поки що не привели 

до створення деякої універсальної технології. Можливо, подальше 

поглиблене вивчення складних механізмів процесів зародження та 

формування ферумвмісних фаз уможливить просунутися в цьому 

напрямі чи то приведе до розуміння необхідности розробки окремих 

методів для кожної групи стопів, залежно від їхнього складу. 
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The main features of manufacturing the Inconel-718 alloy products using 

mixture of Inconel-718 powder and an organic binder are studied. Using die-
compacted and sintered feedstock, evolutions of microstructure and charac-
teristics are studied during debinding, powder sintering and heat-treatment 

processing stages of metal injection moulding (MIM) manufacturing tech-
nique. The conditions and parameters ensuring formation of suitable micro-
structure and promising mechanical characteristics of final Inconel-718 ma-
terial are determined. Nearly dense sintered material is formed on sintering, 

while post-sintering heat treatment ensures achievement of desirable phase 

composition. Hardness of 364 HV, tensile strength of about 900 MPa, and up 
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to 17% elongation are achieved; such characteristics are promising to rec-
ommend MIM approach for manufacturing net-shape Inconel-718 alloy prod-
ucts. 

Key words: metal injection moulding (MIM), Inconel-718, powder, binder, 
sintering, heat treatment, microstructure, mechanical properties. 

Досліджено особливості одержання зразків стопу Inconel-718 із суміші 
порошку Inconel-718 та органічної зв’язки. З використанням пресування 

суміші у прес-формах і наступне спікання досліджено еволюції мікро-
структури та характеристик під час технологічних операцій видалення 

зв’язки, спікання порошку та термічного оброблення, що відповідають 

операціям технології інжекційного формування та спікання виробів. 
Встановлено умови та параметри, що забезпечують формування бажаних 

мікроструктури та механічних характеристик кінцевого матеріялу. Під 

час спікання сформовано щільний матеріял, в той час як наступним тер-
мічним обробленням досягнуто його бажаного фазового складу, що забез-
печує твердість у 364 HV, міцність під час випробувань на розтяг близько 

900 MПa і видовження до 17%. Завдяки таким характеристикам метод 

інжекційного формування виробів може бути рекомендованим для виро-
бництва деталів складної форми зі стопу Inconel-718. 

Ключові слова: інжекційне формування, стоп Inconel-718, порошок, ор-
ганічна зв’язка, спікання, термічне оброблення, мікроструктура, механі-
чні характеристики. 

(Received 2 April, 2025; in final version, 3 April, 2025) 
  

1. INTRODUCTION 

The development of materials and advanced technologies to manufac-
ture improved aircraft engines is an important strategic task. As for 

today, the nickel-based alloys [1–2], including Inconel-718 one (52.50 

Ni–18.50 Fe–9.00 Cr–5.10 Nb–3.00 Mo–0.50 Al–1.01 Ti–0.08 C, 
wt.%) are widely used for the manufacture of aircraft engine blades 

owing to high strength and corrosion resistance at temperatures up to 

650–700°C. 
 The manufacturing approach should supply not only the required 

mechanical, service characteristics and high accuracy of a blade shape, 
but also provide sufficient cost-efficiency of the processing. Noted 

parts are usually produced by multistage technologies, including hot 

deformation of ingots and their mechanical processing (cutting), but 

this method results in significant losses of expensive material as 

waste. Moreover, Inconel-718 alloy ingots require specific heat treat-
ment [3–5] to form the desired phase composition, microstructure, 
and, hence, the appropriate properties of final products, while low ma-
chinability and narrow temperature–speed range of plastic defor-
mation for this material cause difficulties for mechanical processing 
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when obtaining net-shape products. The above noted problematic is-
sues require the development of new cost-efficient methods of produc-
tion of aviation parts with specified characteristics from Inconel-718 

alloy. 
 The metal injection moulding (MIM) powder technology [6–8] is 

promising to overcome the problems mentioned above when obtaining 

net-shape products with determined structure and characteristics. MIM 

technologies include the forming of mixtures of metal powders and or-
ganic binders (feedstock) at relatively low pressures into workpieces of 

complex geometric shape, followed by the binder removal and sintering 

of the powders to obtain net-shape products. If necessary, the product is 

subjected to post-sintering heat and mechanical treatment. The expense 

of net-shape products manufactured using MIM technology is much 

lower than the cost of products manufactured using conventional tech-
nologies owing to a relatively simple set of technological operations for 

MIM processing and minimized material waste. 
 MIM technologies have made sufficient progress in the manufacture 

of stainless steels and ceramic products [6–8]. However, the produc-
tion of Inconel-718 products by MIM requires preliminary adjustment 

of processing parameters, namely, proper selection of the binder re-
moval regimes to avoid contamination of metal powders with binder 

remnants (C, O), development of sintering conditions to transform 

metal powders into massive (low-porous) sintered alloy and adjustment 

of heat treatment to form promising microstructure, phase composi-
tion, and, hence, desirable mechanical characteristics of final product.  
 As an alternative cost-efficient powder technology, ordinary die 

pressing and sintering of metal powders can be used for easy manufac-
turing of Inconel products [9] of relatively simple geometrical shape. 
However, powders produced with the gas-atomization method have a 

spherical shape and quenched microstructure, which commonly makes 

their die-compaction worse, and, thus, hinders to use of these powders 

for the press-and-sinter manufacturing technology. At the same time, 
mixing gas-atomized Inconel powder with organic binder used in MIM 

approach allows successful die-compaction of powder feedstock and 

further studies of all processing stages (debinding, sintering and heat 

treatment) which are similar to those in MIM processing. Therefore, 
such characteristic peculiarities of the MIM process as debinding, sin-
tering and heat treatment, as well as the potential of the MIM approach 

for manufacturing Inconel-718 alloy products, can be studied using a 

simplified modelling approach based on die pressing and sintering of 

feedstock granules usually used in MIM.  
 This work is aimed to study the main features of pressing, debinding, 
sintering and heat treatment of the feedstock material consisting of In-
conel-718 powder and an organic binder to evaluate the suitability of the 

MIM technique for manufacturing the Inconel-718 alloy products. To 
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fulfil one’s production quota, it is necessary to determine the processing 

parameters that ensure the desired microstructure and mechanical prop-
erties of finished components. 

2. MATERIALS AND EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Spherical powder of Inconel-718 alloy (Fig. 1a) produced with gas-
atomization method was used as raw material in present study. The 

powder was mixed with PolyMIM binder [10] (Fig. 1b) to obtain feed-
stock granules 3–4 mm in size (Fig. 1c).  
 The feedstock granules were die-compacted at 620 MPa to obtain cyl-
inders 10 mm in diameter, 12 mm in height. The debinding procedure 

included two stages, the first of which was washing in hot (70°C) water 

for 27 hours to evacuate water-solute components of the binder from the 

compacts. For the final debinding stage, the compacts were heated in a 

vacuum furnace to 800°C and exposed for 2 hours for evacuation of vol-
atile components of PolyMIM binder. After that, the heating under vac-
uum was continued up to 1230°C and compacts were exposed for 2 hours 

at the noted temperature for powder sintering. As an alternative sinter-
ing option, the vacuumized heating chamber was filled with Argon 

above 970°C to perform sintering (1230°C, 2h) under inert atmosphere. 
During post-sintering cooling, the compacts were subjected to two-stage 

heat treatment at 720°C (2–4 h exposure) and 620°C (2–5 h exposure) to 

provide precipitation of strengthening phases. 
 The density of compacted and sintered samples was determined us-
ing precise mass and geometrical size measurements. The microstruc-
ture of initial powders and feedstock compacts at all stages of debind-
ing and sintering was studied with a scanning electron microscope 

Tescan VEGA III equipped with a Brucker EDX analyser to evaluate 

local chemical composition and impurity content. The microstructure 

investigations were performed using polished surfaces of sintered and 

 

Fig. 1. Raw Inconel-718 powder (a), microstructure of powder-binder feed-
stock (b) and general view of feedstock granules (c). 



 ON THE POSSIBILITY TO MANUFACTURE INCONEL-718 ALLOY PRODUCTS 395 

heat-treated materials, as well as polished surfaces etched with a rea-
gent based on a mixture of HCl, HNO3 and acetic acids with glycerine 

to reveal microstructure constituents. Hardness tests (Wolpert 432 

SVD tester) and tensile tests (Instron 3388 machine) were implemented 

to evaluate the mechanical characteristics of the material depending 

on sintering and heat treatment conditions. 
 The phase composition and crystal structures of the samples were 

examined by x-ray diffraction (XRD) technique using filtered MoKα 

radiation. The diffraction spectra were collected using a PC-driven 

DRON-4 x-ray diffractometer (at 45 kV, 20 mA; in the 2θ-range of 5°–
60° with a step of 0.05° and an acquisition time of 5 s per step) within 

the Bragg–Brentano geometry. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

Microstructure of the feedstock sample die-compacted at 620 MPa is 

presented in Fig. 2a. The spherical Inconel particles (Fig. 1a) were not 

deformed on die-compaction, but rearranged rather closer (Fig. 2a) 
than they were packed in the initial feedstock (see Fig. 1b) due to the 

applied compaction force. The surface of particles is covered and the 

voids between them are filled with binder. The measured density of 

die-compacted samples, which consisted of Inconel-718 powder and 

PolyMIM binder, was 5.80 g/cm3, is lower than the standard density of 

bulk Inconel-718 alloy (8.19 g/cm3
 [11]) due to the high volume frac-

tion of the light-weight binder and voids initially available in compact-
ed samples. It should be noted, additional experiments on die-
compaction of raw Inconel-718 powder without binder were not suc-
cessful. As it was predicted, the smooth surface and high hardness of 

quenched Inconel-718 powder particles prevent die-compaction of the 

 

Fig. 2. Microstructures of die-compacted feedstock samples (a); after the first 

debinding stage (b); after the final debinding at 800°C within 2 hours and suc-
ceeding heating to 900°C in a vacuum furnace (c). 
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binder-free powder even at relatively high pressures (up to 950 MPa). 
 Washing compacted feedstock samples in hot water (first debinding 

stage) resulted in 3.2% mass loss due to partial removal of binder. 
Binder layers of reduced thickness were observed at powder surfaces 

with the appearance of hollow voids between powder particles (Fig. 2b). 
However, rearrangement of particles was not observed after the first 

debinding stage.  
 Microstructure of samples after the final stage of binder removal 
(800°C, 2h, vacuum) and further heating up to 900°C is shown in Fig. 
2c. It is seen that, after debinding completion, the powder surface was 

clear, and no binder remnants were found in the voids between powder 

particles. However, sintering has not yet been developed; closer mutu-
al rearrangement of particles and formation of sintering necks be-
tween particles have not been observed. Mass measurements revealed 

additional mass loss of 4.5% after the final debinding stage. So, feed-
stock compacts lost 7.7% of their initial mass during debinding. 
 Comparison of the chemical composition of powder particle surfaces 

for raw powder (before mixing with binder) and after debinding com-
pletion (Table 1, columns 1 and 2) has shown that no marked increase 

in carbon and oxygen impurities was observed after debinding. Hence, 
the binder has been successfully eliminated without dangerous con-
tamination of powder particles. Despite that, the sintering process for 

powder particles was not developed, presumably, due to the presence of 

thin surface films with remnants of binder at the particle surfaces.  
 At this heating stage, the dangerous opportunity for fracture of pow-

TABLE 1. Chemical composition (mass.%) of Inconel powder particle surfaces 

in initial condition and after vacuum heating up to 900°C using different 

debinding regimes. 

Element 
Initial powder 

(before mixing 

with binder), % 

Powder after debinding 

completion (heating up 

to 900°C using exposure 

at 800, 2h), % 

Powder after con-
tinuous heating up 

to 900°C 

Ni 52.7 52.4 52.2 

Cr 19.0 19.3 19.5 

Fe 18.9 18.5 18.2 

Nb 4.1 4.1 5.1 

Mo 1.4 2.7 1.3 

Ti 1.0 1.0 1.1 

Al 0.5 0.6 0.6 

C 2.1 1.5 1.8 

O 0.2 0.3 0.2 



 ON THE POSSIBILITY TO MANUFACTURE INCONEL-718 ALLOY PRODUCTS 397 

der compacts occurs. Thus, while the powder sintering has not yet been 

started, whole binder elimination creates dangerous reducing adhesion 

forces between powder particles in compacts and leads to the risk of 

compact fracture. For this reason, relatively quick heating of compacts 

up to 900°C was tested to preserve the binder remnants and related 

bonding forces between adjacent powder particles up to temperatures 

sufficiently high for sintering activation. To test the binder effect on 

the shape retention of the pressed compacts within sintering, we per-
formed continuous heating at 5 K/min up to 900°C (without exposure at 

800°C for debinding). Really, for this case, measured mass loss was ap-
proximately 7.2%, i.e., 0.5% lower than for the debinding scheme includ-
ing 2 hours exposure at 800°C, thus, suggesting preservation of binder 

remnants on the surfaces of Inconel particles. However, powder com-
pacts cooled from 900°C after such modification of heating and debind-
ing scheme (Table 1, column 3) did not demonstrate noticeable change of 

chemical composition of particles surface, while any features for im-
proved bonding of powder particles were not observed (Fig. 3). So, 
debinding scheme using continuous heating was discarded due to ab-
sence of positive influence on compact strength. 
 Temperature of 1230°C sufficiently activates the sintering of powder 

particles. Exposure for 2 hours at 1230°C resulted in 22% shrinkage of 

powder samples and formation of quite dense Inconel-718 material. 
Measured density reached 7.8 g/cm3

 that corresponds to 95% of theoret-
ical value. However, important factor is sintering environment, which 

affects chemical composition of sample surface. Vacuum sintering re-

 

Fig. 3. Surface of powder particles after fast heating up to 900°C. 
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sulted in more than 4% losses of chromium at surface and sub-surface 

areas of the samples due to evaporation of this alloying element at high 

temperatures. Evaporation of chromium in vacuum at high tempera-
tures changes the chemical composition, which, in turn, affects critical 
characteristics of the alloy surface. To avoid risk of characteristics’ 
degradation, argon atmosphere looks like more promising than vacuum. 
Hence, argon atmosphere has been selected as sintering environment to 

protect Inconel-718 surface. However, initial stages of heating were 

implemented in vacuum to complete debinding process, after that heat-
ing chamber was filled with Ar at temperature of 1000°C. 
 The as-sintered sample microstructure (Fig. 4a, b) consisted of uni-
form grains 30–50 µm in size with residual pores (up to 5–10 µm) and 

fine (1–2 µm) precipitations located near grain boundaries and inside 

grains. Local chemical analysis (Fig. 4c, Table 2) revealed that the 

chemical composition of alloy matrix (area 3, Table 2) is rather similar 

to total alloy composition, while precipitations are considerably en-
riched with Nb, Ti, Mo and C. The precipitations were identified as 

(Nb, Ti, Mo)C carbides, similarly to NbC and (Nb, Ti)C carbides [3, 12–
14] earlier observed for Inconel-718 alloy. However, taking into con-
sideration approximately equal energy values for NbKβ and MoKα x-
ray irradiation, measured enhanced Mo content (6–7%) in precipita-
tions looks doubtful in our case.  
 X-ray diffraction study confirmed two-phase composition of sin-
tered alloy (Fig. 5a): main peaks of γ (f.c.c.) nickel–iron–chromium-
based matrix were observed together with weak peaks of (Nb, Ti)C car-
bide phase. Following reference data [3, 12, 13], undesirable Laves 

phase (Ni, Cr, Fe)2(Nb, Mo, Ti) and δ (Ni3Nb) phase, which negatively 

affect mechanical characteristics, can be formed at temperatures be-
low 1100°C in Inconel-718 too. However, these phases were not ob-
served for as-sintered condition because they did not exist at sintering 

 

Fig. 4. As-sintered microstructure of Inconel-718 alloy (a–b) and microstruc-
ture features (c) used for local EDX analysis (Table 2). 
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temperature of 1230°C and were not formed on relatively fast post-
sintering cooling in furnace.  
 Hardness of sintered alloy was relatively low at the level of 192 HV, 
which can be explained with not optimized phase composition of alloy 

formed during sintering and subsequent not controlled furnace cooling 

condition. 
 To achieve required set of hardness and tensile characteristics, heat 

 

Fig. 5. X-ray diffraction patterns of sintered (a) and aged Inconel samples at 

720°C + 620°C during 2+2 hours (b) and 4+5 hours (c). 

TABLE 2. Total and local chemical composition of alloy matrix and precipita-
tion phase after sintering and subsequent not-controlled furnace cooling con-
dition. 

Element, 
wt.% Total composition 

Local compositions (see Fig. 4c) 

1 (precipitation 

phase) 
2 (precipitation 

phase) 
3 (alloy ma-

trix) 

Ni 52.2 12.3 19.6 51.9 
Cr 18.9 5.5 8.3 19.1 
Fe 17.8 4.6 7.1 18.1 
Nb 4.0 53.1 43.1 3.7 
Mo 2.9 7.4 6.2 2.9 
Ti 1.0 6.8 7.5 1.0 
Al 0.6 0.5 0.3 0.5 
C 2.3 8.0 7.2 2.5 
O 0.3 0.9 0.6 0.2 
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treatment after sintering was used. The procedures of compact debind-
ing in vacuum, and subsequent sintering and heat treatment under Ar-
gon atmosphere were successively performed within the one heating 

cycle, thus, promoting cost-efficiency of processing. 
 Strengthening heat-treatment regimes for Inconel-718 alloy [3, 11, 
15] recommend annealing at temperatures of about 980–1200°C, subse-
quent fast cooling, and relatively long-time ageing consisted of two con-
secutive stages: 720°C, 8 h and 620°C, 8–10 h. Such heating scheme al-
low to avoid formation of undesirable phases like Laves phase and δ-
Ni3Nb phase, while two-stage ageing at noted temperatures ensures 

formation of highly dispersed strengthening γ′-Ni3(Ti,Al) and γ″-Ni3Nb 

precipitations in γ-matrix. In our case, direct ageing during post-
sintering cooling was used to precipitate disperse γ′-Ni3(Ti,Al) and γ″-
Ni3Nb phases in alloy matrix and, hence, to improve hardness and ten-

 

Fig. 6. SEM microstructures after ageing 720°C + 620°C during 2+2 hours (a, 

b) and 4+5 hours (c, d). 
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sile characteristics. Usually, the most important microstructure chang-
es take place during first stages of the ageing. For this reason, two age-
ing regimes of different durations: 2+2 hours and 4+5 hours at recom-
mended temperatures 720°C and 620°C were tested to evaluate micro-
structure evolution and kinetic of mechanical characteristics change.  
 Aged microstructures are shown in Fig. 6. SEM observations did not 

detect obvious changes in microstructure compared to as-sintered con-
dition (Fig. 4); transformation or dissolution of initially presented 

carbide particles were not observed the same as precipitation of new 

phases. Maps of alloying elements redistribution (Fig. 7) show that 

particles presented in aged Ni–Fe–Cr-based matrix are enriched with 

Nb, Ti, Mo and C, being quite similar to (Nb,Ti)C carbides observed for 

as-sintered condition, which did not undergo marked changes during 

subsequent ageing. Furthermore, surface of some pores observed in 

microstructure are enriched with Nb, Ti, Mo and C (Fig. 7), hence, 

these pores can be identified as remnants of brittle carbide particles, 

which were fractured and fell out during polishing operations. Howev-
er, despite absence of obvious microstructure changes (Figs. 4, 6), x-
ray diffraction analysis (Fig. 5) demonstrated some differences in 

phase composition for as-sintered and sintered+aged materials. Sin-
tered+aged conditions (Fig. 5b, c), in addition to smartly prominent x-
ray diffraction peaks corresponding to γ (f.c.c.) nickel–chromium–

 

Fig. 7. Alloying element map distribution for sample aged 720°C 4 h + 620°C, 5 h. 
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iron-based matrix and f.c.c.-(Nb,Ti)C carbide phase, demonstrate weak 

peaks belonging to γ″-Ni3Nb phase. The γ″-Ni3Nb phase has an ordered 

body-centred tetragonal (b.c.t.) D022-crystalline structure, which be-
longs to the I4/mmm space group (No. 139) [16]. Also, the difference 

in x-ray diffraction patterns for as-sintered and aged conditions is 

slightly increased wide of diffraction peaks of γ (f.c.c.) matrix and dis-
placement of peaks positions towards higher angles with increased age-
ing duration. Such result can be interpreted as gradual decrease in in-
terplanar distance and appearance of some stresses in γ (f.c.c.) matrix 

with long-time ageing due to precipitation of phases with another 

chemical composition, γ″-Ni3Nb phase in our case like it was observed 

in [13] due to δ-Ni3Nb phase precipitation.  
 The ageing resulted in continuous hardness growth with increase in 

ageing duration. The hardness was noticeably increased after 720°C, 

2 h plus 620°C, 2 h ageing, achieving 333 HV. Increase in ageing dura-
tion to 4+5 hours at corresponding temperatures resulted in further 

hardness growth up to 364 HV. 
 The reference data proofs that reinforcing γ″-Ni3Nb and γ′-Ni3(Ti,Al) 
phases in alloy matrix precipitate as nanosize particles (10–200 nm) [3, 
12–14], observation of which needs high-resolution SEM equipment. 
So, noted phases can be observed, when particle growth and develop-
ment of coagulation result in formation of particles of sufficiently 

high sizes. Presumably, during used ageing regimes the nuclei of rein-
forcing particles were formed in γ (f.c.c.) Ni–Cr–Fe-based matrix, 
their weak traces can be detected with x-ray diffraction analysis (Fig. 
5b, c), but formation of highly-disperse nuclei hardly can be observed 

with used SEM technique. On another hand, formation of high-
disperse γ″-Ni3Nb and γ′-Ni3(Ti,Al) nuclei in γ (f.c.c.) matrix is con-
firmed with observed increase in hardness from 192 HV to 364 HV. 
The kinetic of precipitation process is slow and formation of coarse 

precipitations visible with SEM technique will take relative long time 

ageing, which duration is higher than used in present study. 
 Preliminary tensile test of aged material (Fig. 8) revealed sufficient 

strength/ductile characteristics promising for further development 

and adaptation of MIM approach in industry to produce Inconel-718 

products. At the same time, additional experiments are necessary to 

adjust processing parameters for further optimization of sin-
tered/aged material microstructure and properties. 

4. CONCLUSIONS 

1. Feedstock granules consisted of Inconel-718 powder and PolyMIM 

binder were successfully used in press-and-sinter approach for manufac-
turing bulk Inconel-718 products. The main processing parameters ensur-
ing formation of suitable microstructure and mechanical characteristics 
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of final material were determined and recommended to be used in MIM 

processing to achieve desired characteristics of net-shape Inconel-718 

products manufactured by MIM. 
2. Two-stage debinding of powder compacts (washing in hot water and 

subsequent vacuum exposure at 800C) ensured formation of clean pow-
der surfaces not contaminated with binder remnants, however, sintering 

of powder particles developed at temperatures quite above 900C. 
3. Sintering at 1230oC under argon atmosphere is recommended because 

of vacuum sintering resulted in Cr evaporation from surface of the pow-
der compacts. Sintering ensures formation of nearly-dense microstruc-
ture of Inconel-718 alloy, while post-sintering heat treatment increases 

the material hardness owing to precipitation of nanoscale strengthening 

-Ni3(Ti,Al) and -Ni3Nb phases in  (f.c.c.) matrix. 
4. Hardness of 364 HV, tensile strength of about 900 MPa, and up to 

17% elongation were achieved with post-sintering heat treatment; 
such characteristics are promising to recommend MIM approach for 

manufacturing Inconel-718 alloy products. 
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Peculiarities of Atomic Migration in the Near-Surface Layers of 

the 2099 Al−Cu−Li Alloy during Ultrasonic Impact Treatment 
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The redistribution of 
60Со atoms in the near-surface layer 2099-T83 

Al−Cu−Li alloy during ultrasonic impact treatment (UIT) is studied. As 

shown by microdurometric analysis, the UIT results in a significant harden-
ing of 2099 Al−Cu−Li alloy. However, the increase in the UIT duration re-
sults in the microhardness decrease, which is explained by the stress-
relaxation processes occurred in the alloy. The higher microhardness of the 

UIT-processed alloy is stable for more than a half year. The radioactive iso-
tope technique reveals a nonmonotonic dependence of the 

60Co-atoms’ distri-
bution curves observed for the surface layers of the alloy samples UIT-
processed for 60, 120 and 180 seconds. Moreover, the optimal mode is the 

UIT processing for 120 s. The calculated mass-transfer coefficients during 

UIT performed at room temperature match up the diffusion coefficients 

 

Corresponding author: Oleksandr Valentynovych Filatov 
E-mail: filatov@imp.kiev.ua 
 
Citation:  O. V. Filatov, V. F. Mazanko, S. Ye. Bogdanov, B. N. Mordyuk, Ye. I. Bog-
danov, S. P. Vorona, L. Kaczmarek, and М. Klich, Peculiarities of Atomic Migration 

in the Near-Surface Layers of the 2099 Al−Cu−Li Alloy during Ultrasonic Impact 

Treatment, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 47, No. 4: 405–414 (2025). 
DOI: 10.15407/mfint.47.04.0405 
 
© Publisher PH “Akademperiodyka” of the NAS of Ukraine, 2025. This is an open access 

article under the CC BY-ND license (https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0) 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2025, vol. 47, No. 4, pp. 405–414 
https://doi.org/10.15407/mfint.47.04.0405 
Reprints available directly from the publisher 

 2025 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.47.04.0405
https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0
https://doi.org/10.15407/mfint.47.04.0405


406 O. V. FILATOV, V. F. MAZANKO, S. Ye. BOGDANOV et al. 

known for the stationary homogenizing annealing at premelting tempera-
tures. The mass-transfer coefficient value for 

60Со in 2099 Al−Cu−Li alloy 

during the room-temperature UIT exceeds the diffusion coefficient of 
60Со 

into aluminium at Т = 300 K about ≅ 108
 times that indicates that the phe-

nomenon of anomalous mass transfer is realized. 

Key words: ultrasonic impact treatment, diffusion, mass transfer, radioac-
tive isotope, deformation, microhardness. 

Вивчено перерозподіл атомів 
60Сo у приповерхневому шарі стопу 2099 

Al−Cu−Li після термомеханічного оброблення Т83 за умов ультразвуково-
го ударного оброблення (УЗУО). Методом мікродюрометричної аналізи 

показано, що УЗУО веде до істотного зміцнення стопу Al−Cu−Li 2099-Т83. 
Однак збільшення тривалости УЗУО призводить до зменшення мікротве-
рдости, що пояснюється процесами релаксації напружень у стопі. Підви-
щена мікротвердість після УЗУО залишається стабільною у стопі понад 

півроку. Методом радіоактивних ізотопів було виявлено немонотонну за-
лежність кривої розподілу 

60Co у стопі після ультразвукового ударного 

оброблення впродовж 60, 120 та 180 с, причому оптимальним режимом є 

час оброблення у 120 с. Коефіцієнти масоперенесення за умов УЗУО за 

кімнатної температури відповідають коефіцієнтам дифузії в умовах ста-
ціонарного дифузійного відпалу за передтопильних температур. Величи-
на коефіцієнта масоперенесення атомів 

60Со у стопі Al−Cu−Li 2099-Т83 під 

час УЗУО за кімнатної температури перевищує коефіцієнт дифузії 60Со в 

алюміній за Т = 300 К у ≅ 108
 разів, що свідчить про реалізацію явища 

аномального масоперенесення. 

Ключові слова: ультразвукове ударне оброблення, дифузія, масоперене-
сення, радіоактивний ізотоп, деформація, мікротвердість. 
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1. INTRODUCTION 

Spacecraft design methods and technologies are based on aircraft en-
gineering principles. A greater emphasis is put on a weight minimiza-
tion, vibration interactions, fatigue strength, and materials selection. 
The spacecraft design has to operate under conditions of static and dy-
namic loads occurred during testing and launch, and then in a zero-
gravity environment [1]. 
 The Al−Cu−Li alloys [2, 3] are widely used in aerospace engineering 

owing to the unique combination of low density, required strength and 

exceptionally high elastic moduli values compared to other aluminium 

alloys. Every percent of lithium reduces the density of the aluminium 

alloy by 3% and increases Young’s modulus by 5%. The 2099 alloy of 

the Al−Cu−Li system has improved corrosion resistance and fatigue 

crack propagation properties in comparison with other alloys of this 

system. This alloy has the best set of mechanical, operational and anti-
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corrosion properties, allowing it to compete in aerospace engineering 

with traditional aluminium alloys and polymer composite materials. 
 Optimum chemical composition of 2099 Al−Cu−Li alloys with a tem-
per Т83, where is solution heat-treated, strain hardened by 3%, then 

artificially aged [4] allow to obtain more favourable properties than 

previous generations of Al−Cu−Li alloys [5]. 
 However, according to the literature data [6], the operational char-
acteristics of 2099 Al−Cu−Li, namely, low density, increased elastic 

modulus, and high strength, were not significantly improved in com-
parison with other alloys of various series and modifications. 
 Therefore, the search and development of new techniques and pro-
cessing methods allowing improving the physical-mechanical proper-
ties of Al−Cu−Li alloys for application in the aerospace industry is now 

an urgent task. 
 This work considers the mechanisms of atomic migration, micro-
structure evolution, and their influence on some mechanical properties 

of the near-surface layers in the 2099 Al−Cu−Li alloy of modification 

T83 under ultrasonic impact treatment (UIT). 

2. EXPERIMENTAL DETAILS 

The samples of 2099 Al−Cu−Li alloy made by Smiths (USA) and under-
went a T83 temper involving solution heat treatment, water quenching 

and stretching prior to artificial ageing, in accordance with the ac-
companying factory technical certificates, has the following chemical 
composition: 2.6% Cu, 1.6% Li, 1% Zn (wt.%) and other elements of 

much less content (Mg 0.15, Mn 0.15, Ti 0.1, Zr < 0.1, Fe 0.07, Si 
0.005) [7]. Additional chemical analysis [8] confirmed this percentage 

of chemical elements in the alloy. For the experiment, four samples 

were cut out (one initial and three for processing) with dimensions: 
12×12×5 mm. A layer of the radioactive isotope 

60Co was electrolytical-
ly deposited onto the surface of three samples to be treated with ultra-
sonic impact treatment (UIT). The isotope layer thickness was ≅ 0.3 µm 

and its activity was ≅ 5⋅103
 imp/min. The radiation intensity is known 

to be directly proportional to the concentration of the 
60Co isotope. 

 The UIT process duration was chosen for each individual sample to 

be 60, 120, and 180 s. Ultrasonic impact treatment of 2099-T83 

Al−Cu−Li alloy samples coated by 
60Co isotope was carried out at room 

temperature ≅ 300 K in a step-like manner for 60 seconds each step to 

avoid UIT-induced overheating above 350 K [9]. Thus, the samples 

treated for 120 s and 180 s were cooled after every 60 s before continue 

the processing cycle. A detailed description and operating principles of 

the UIT equipment can be found in [10]. Parameters of the UIT: the os-
cillations’ amplitude and frequency of the ultrasonic waveguide tip are 

30 µm and 21 kHz, respectively, and the natural frequency of the im-
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pact pin (i.e., the frequency of the impact pulses) was of ≅ 0.5−1 kHz 

[11]. 
 To obtain the depth profile of the concentration distribution of 

60Co 

isotope, the autoradiography and layer-by-layer removal techniques 

were used [12, 13]. The sample deformation extent was assessed as the 

ratio of the sample thicknesses measured before and after ultrasonic 

impact treatment [14]. The Vickers microhardness was measured using 

a microhardness tester. The plastic deformation rate ξ is determined 

by the formula [15] 

 
eff

ε
ξ =

τ
, (1) 

where ε is the relative plastic deformation of the sample, defined as the 

ratio of the sample thickness measured in the initial and treated states; 
τeff is the effective processing time. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Microhardness 

In this work, the microhardness (HV) values for the 2099-T83 

Al−Cu−Li alloy samples in the initial state and after UIT process were 

measured at both the treated surface and backside. As shown, the mi-
crohardness of the initial sample is equal to 1.7 GPa; it increases to 

5.47 GPa, 5.26 GPa, and 4.39 GPa after UIT lasted for 60 s, 120 s, and 

180 s, respectively. Consequently, the UIT leads approximately to tri-
ple strain hardening of the alloy in comparison with the initial state. 
However, the microhardness is decreased with increasing of processing 

time, which indicates the occurrence of relaxation processes in the 

metal [16] (Table 1). 
 The deformation extent ε of the sample defined as the ratio of the 

sample thickness measured in the initial and processed states and after 

TABLE 1. Values of relative deformation and microhardness of 2099-T83 

Al−Cu−Li alloy before and after UIT. 

τproc., s ε, % HV, GPa bsHV, GPa 

initial 0 1.7 1.7 

60 2.8 5.47 3.9 

120 4.2 5.26 3.6 

180 6.8 4.39 3.11 

− − Al: 2.09 [17] − 
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various UIT-processing times is given in Table 1 too. Analysis of these 

data shows that this dependence can be satisfactorily fitted by a linear 

function (Fig. 1). Thus, it is possible to interpolate the deformation 

extent for any other processing time. At the same time, it should be 

taken into account that the deformation extent is distributed non-
homogeneously over the sample height and its maximum is near the 

sample surface. It leads to a slightly higher local heating, i.e., to a 

higher probability of the recovery and dynamic recrystallization of the 

deformed microstructure in the near-surface region of the sample [18]. 
 The backside microhardness of the sample (bsHV) measured after 

UIT is changed similarly to the microhardness of the processed sur-
face; however, its magnitude is lower. Approximately 2 times harden-
ing is observed (HV increases up to 3.6−3.9 GPa; Table 1). The micro-
hardness values induced by the room-temperature UIT process are re-
vealed stable for more than six months. 

3.2. Mass Transfer 

In this work, the effect of the UIT duration on the migration and redis-
tribution of atoms of the 

60Co isotope from the surface to the bulk of 

the 2099-T83 Al−Cu−Li alloy sample is considered. To calculate the 

plastic deformation rate and mass-transfer coefficient the UIT effec-
tive time (i.e., the total time of the interaction between the impact 

striker and the surface of the Al−Cu−Li alloy) was taken into account. 
This UIT effective time is equal to a half of the total processing time 

[19]. Consequently, the time of effective processing (τeff.proc.) was re-

 

Fig. 1. Dependence of the deformation extent on the UIT duration. 
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spectively adopted to be 30 s, 60 s, and 90 s. 
 As can be seen in Fig. 2, the concentration distribution of the 

60Co 

isotope in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy sample after UIT applied for 60 s 

has a non-monotonic character. Its feature is the presence of two max-
ima of the isotope concentration at a depth of about 3 µm and 11 µm. 
 The presence of the first maximum (3 µm) in the concentration pro-
file is typical for the repeated pulse processing [20]. Moreover, it 

should be noted that the diffusion migration of atoms, as a rule, leads 

to appearing the stresses in crystals and to the formation of new dislo-
cations [21]. As experimentally shown in Ref. [22], the physical nature 

of the first maximum of the isotope concentration (3 µm), related to 

plastic deformation, which leads to the accumulation of dislocations in 

this zone, and these dislocations can settle the diffusing atoms. The 

following continuation of processing generates more new dislocations, 
and the resulting stresses facilitate the diffusing atoms to overcome 

the dislocation barriers [19, 23]. The second maximum is located at a 

depth of about 11 µm. Apparently, the second maximum was formed for 

the same reason, due to the formation of a layer of the increased disloca-
tion density. The mass-transfer coefficient estimated after UIT per-
formed for effective processing time of 30 s achieved the value of 

6.7⋅10−8
 cm2/s. 

 Figures 3 and 4 show the experimental profiles of the 
60Co isotope 

distributions in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy samples processed by after 

UIT for 120 s and 180 s, respectively. As seen, the regions with the in-
creased concentration of isotope atoms at different depths are also ob-
served. 

 

Fig. 2. Depth distribution of 
60Co isotope in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy after 

UIT (τproc. = 60 s). 
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 With the increase in the UIT duration, there is a continuous dynam-
ic process of the structure rearrangement of the Al−Cu−Li alloy, with 

the unchanging strain rate (Table 2). During processing, even with a 

low strain rate (10−4−10−6 s−1), plastic deformation of alloy promotes 

the increase in the diffusion activity of impurity atoms on the surface 

and in the near-surface layers [21]. 
 The most significant changes in the structural and concentration 

 

Fig. 3. Depth distribution of 
60Co isotope in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy after 

UIT (τproc. = 120 s). 

 
X, mkm 

Fig. 4. Depth distribution of 
60Co isotope in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy after 

UIT (τproc. = 180 s). 
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characteristics of the 2099-T83 Al−Cu−Li alloy during ultrasonic im-
pact treatment applied for 60, 120, and 180 s are observed at the depth 

ranges in the near-surface layers of ≅ 5−15 µm deep. As seen in Figs. 
2−4, the increase in the UIT duration from 60 s to 120 s leads to the in-
crease in the penetration depth of the 

60Co isotope in the alloy sample. 

Further increase in the UIT duration to 180 s practically does not 

change the penetration depth. Therefore, in the UIT mode applied, it is 

advisable to use the processing time of 120 s. 
 The mass-transfer coefficients were calculated using Albert Ein-
stein’s formula [24]: 

 
2 2 8 2

8
eff

eff

(20) 10 cm
6.7 10

2 2 30 s

x
D

−
−⋅

= = = ⋅
τ ⋅

, (2) 

where x is the maximum penetration depth of diffusing atom, τeff is the 

effective duration of the UIT process. 
 The values of the mass-transfer coefficients calculated for the 2099-
T83 Al−Cu−Li alloy samples at different UIT processing durations are 

presented in Table 2. For comparison, the heterodiffusion coefficient 

of Co into aluminium during stationary annealing are also presented 

there [13]. 
 As can be seen from Table 2, the mass-transfer coefficient gradually 

decreases with the increasing UIT process duration. At the UIT lasted 

for 60 s, 120 s, and 180 s, the 
60Co → Al−Cu−Li mass-transfer coeffi-

cients are comparable to the Co → Al heterodiffusion coefficient 

known for stationary annealing at 910 K. At the same time, the value 

of the diffusion coefficient of 
60Co → Al at room temperature (obtained 

by extrapolation) gives a value of 5.0⋅10−16
 cm2/s. The DM/D ratio is of 

7⋅109
 times, i.e., in this case, the phenomenon of anomalous mass trans-

fer is realized not due to the temperature exposure, but owing to the 

presence of a driving force induced by the impact (pulse) mechanical 
action on the 2099-T83 Al−Cu−Li alloy driven by UIT. It can be as-
sumed that the nature of the driving force involves an increase of pen-

TABLE 2. Data on the strain rate, mass-transfer coefficient versus the UIT 

duration of 2099-T83 Al−Cu−Li alloy. 

No. T, K τeff, s Depth, µm ε, % έ, s−1 Deff, cm2/s 

2099-T83 

Al−Cu−Li 

300 30 17 2.8 9⋅10−2 6.7⋅10−8 

300 60 26 4.2 7⋅10−2 5.6⋅10−8 

300 90 26 6.8 7.6⋅10−2 3.5⋅10−8 

Co → Al (hetero-
diffusion) 910 − − − − 3.0⋅10−8 

60Co → Al 300 − − − − 5.0⋅10−16 
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etrating-atoms’ quantity promoted by moving dislocations. This phe-
nomenon was observed in works [19, 23]. 

CONCLUSIONS 

1. The linear increase in the plastic deformation extent with increasing 

time of the ultrasonic impact treatment from 60 to 180 seconds is ob-
served. 
2. The UIT process leads to three times microhardness increase of 

2099-T83 Al−Cu−Li alloy. The higher microhardness value obtained 

after the UIT is stable for more than a half of year. 
3. The nonmonotonic dependence of the 

60Co concentration distribu-
tion in 2099-T83 Al−Cu−Li alloy after ultrasonic impact treatment is 

observed. 
4. The increase in the UIT duration from 60 s to 120 s results in the in-
crease in of penetration depth of 

60Co isotope in 2099-T83 Al−Cu−Li 
alloy. Further increase in the UIT process duration to 180 s does not 

change the penetration depth. Therefore, in the applied UIT mode, it is 

advisable to use a processing time of 120 s. 
5. The mass-transfer coefficients at the room temperature UIT match 

up the diffusion coefficients known for the stationary homogenizing 

annealing at premelting temperatures. 
6. The most significant changes in the structural and concentration 

characteristics of 2099-T83 Al−Cu−Li alloy at UIT lasted for 60, 120, 

and 180 s are observed in the near-surface layers at the depths of 

≅ 5−15 µm. 
7. The mass-transfer coefficient magnitude for the 2099-T83 

Al−Cu−Li alloy at the room temperature UIT exceeds the diffusion co-
efficient 

60Со → Al at Т = 300 K by ≅ 108
 times that indicates the reali-

zation of the phenomenon of anomalous mass transfer. 
 The work is carried out within the framework of R&D (Reg. 
No. 0122U002366) supported by the National Academy of Sciences of 

Ukraine, which is gratefully acknowledged. 
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PACS numbers: 62.20.Qp, 68.35.Gy, 68.55. Nq, 68.60.Dv, 81.15.Pq, 81.40.Ef, 81.65.Rv 

Структура та властивості композиційних ніклевих покриттів, 
одержаних програмно-реґульованим струмом 

В. В. Титаренко, В. О. Заблудовський*  

Національний технічний університет «Дніпровська політехніка»,  
просп. Дмитра Яворницького, 19,  
49005 Дніпро, Україна 
*Український державний університет науки і технологій,  
 вул. Академіка Лазаряна, 2,  
 49010 Дніпро, Україна 

Аналіза результатів дослідження катодних поляризаційних кривих і 
впливу режимів осадження на катодний вихід за струмом, тонку структу-
ру, структуру росту у поперечному перерізі, мікротвердість і зносостій-
кість композиційних ніклевих покриттів уможливила встановити режи-
ми програмно-реґульованого струму (густину ступенів електричного 

струму, що чергуються, а також їхню тривалість), за яких спостерігаєть-
ся формування мікрошаруватих структур композиційних ніклевих пок-
риттів з підвищеним вмістом частинок нанодіяманту (2,6% мас.) і тов-
щиною мікрошарів < 1 мкм. Показано, що чергування ступенів постійно-
го струму густиною від гранично допустимої за якістю покриття, що оса-
джується, до граничної за дифузією уможливлює підвищити мікротвер-
дість і зносостійкість покриттів, збільшити швидкість їхнього осаджен-
ня. Досліджено кінетику зародкоутворення та росту композиційних нік-
левих покриттів, одержаних програмно-реґульованим струмом. Зі збіль-
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шенням катодної перенапруги від 0,97 В до 1,26 В і зі збільшенням густи-
ни струму від 100 А/м2

 до 500 А/м2
 швидкість зародження кристалічних 

зародків збільшується у 1,3–1,7 разів, а швидкість росту — у 2,5–3,0 ра-
зи. Спостерігається формування композиційних ніклевих покриттів з 

більш дрібнокристалічною структурою, про що свідчить зменшення роз-
мірів блоків мозаїки від 96 нм до 65 нм. 

Ключові слова: композиційні ніклеві покриття, частинки ультрадиспер-
сного діяманту, програмно-реґульований струм, мікрошарувата структу-
ра росту, тонка структура, механічні властивості. 

Analysis of the results of studying cathodic polarization curves and the in-
fluence of deposition regimes on the cathode-current efficiency, fine struc-
ture, cross-sectional growth structure, microhardness and wear resistance of 

composite nickel coatings makes it possible to establish program-controlled 

current modes (density of variable steps of electric current, as well as their 

duration), during which the formation of microlayered structures of compo-
site nickel coatings with an increased content of nanodiamond particles 

(2.6% wt.) and a microlayer thickness of < 1 µm is observed. As shown, the 

variable DC steps with a density from the maximum allowable quality of the 

deposited coating to the maximum on diffusion allow both increasing the mi-
crohardness and wear resistance of coatings and increasing the rate of their 

deposition. The kinetics of nucleation and growth of composite nickel coat-
ings obtained by program-controlled current are studied. With an increase in 

cathode overpotential from 0.97 V to 1.26 V and with an increase in current 

density from 100 A/m2
 to 500 A/m2, the nucleation rate of crystalline nuclei 

increases by 1.3–1.7 times, and the growth rate increases by 2.5–3.0 times. 
Composite nickel coatings become more finely crystalline, as evidenced by a 

decrease in the size of mosaic blocks from 96 nm to 65 nm. 

Key words: composite nickel coatings, ultradisperse diamond particles, pro-
gram-controlled current, microlayered growth structure, fine structure, me-
chanical properties. 

(Отримано 9 вересня 2024 р.; остаточн. варіянт — 20 листопада 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Розроблення найбільш економічних і технологічно простих методів 

осадження металевих покриттів із необхідним комплексом власти-
востей залишається актуальним завданням і нині. Традиційним є 

електроосадження за допомогою постійного струму [1–3]. Водночас 

властивості покриттів, що осаджуються, змінюють шляхом варію-
вання складу електроліту, температури, кислотности, введення 

комплексоутворювальних і блискоутворювальних добавок, що не 

завжди дає можливість одержувати покриття з потрібним комплек-
сом властивостей. 
 Більше можливостей у керуванні процесами формування струк-
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тури та властивостей покриттів з’являється під час використання 

програмних режимів електролізи [4–6]. Так, у роботі [7] нами був 

застосований програмно-реґульований струм для осадження нікле-
вих покриттів. Зміною за програмою густини струму від гранично 

допустимої за якістю покриття, що осаджується (100 А/м2), до гра-
ничної по дифузії (1000 А/м2) вдалось одержати мікрошарувату 

структуру у покриттях чистого ніклю, формування якої викликане 

пасивувальною дією адсорбованого Гідроґену, вміст якого в нікле-
вому покритті становить близько 1 ат.%. Програмний струм умож-
ливив одержати покриття зі зменшеною внутрішньою напругою, 
збільшити мікротвердість покриттів від 1850 МПа до 4300 МПа та 

швидкість осадження ніклевих покриттів у 1,5–1,6 рази. 
 Комплексним вирішенням проблеми поліпшення функціональ-
них властивостей поверхні у даній роботі є модифікування метале-
вої матриці частинками ультрадисперсного діяманту (УДД) з одер-
жанням композиційних електролітичних покриттів (КЕП) на осно-
ві ніклю та застосування програмного режиму електролізи. 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИКА 

Електроосадження композиційних ніклевих покриттів проводили з 

сульфатного електроліту ніклювання наступного складу: 
Ni2SO4⋅7Н2О — 300 г/л, H3BO3 — 30 г/л, Na2SO4⋅10Н2О — 50 г/л за 

pН 5 і температури у 293–298 К. Концентрація частинок УДД у во-
дному розчині електроліту становила 2 г/л. Для осадження покрит-
тів використовували програмно-реґульований струм густиною, що 

періодично чергується від 100 А/м2
 до 500 А/м2

 і тривалістю пер-
шого та другого ступенів постійного струму у 300 с і 30 с відповідно. 
Для порівняння з водного розчину електроліту було одержано ком-
позиційні ніклеві покриття за допомогою постійного струму густи-
ною у 100 А/м2

 і 500 А/м2. 
 Елементний склад поверхні покриттів досліджували за допомо-
гою растрового електронного мікроскопа JSM-64901LV (Японія) з 

енергодисперсійним спектрометром INCA PENTAx3 (OXFORD In-
struments). Структуру росту у поперечному перерізі плівок ніклю 

досліджували за допомогою оптичного мікроскопа «МИМ-8М». То-
рцеві шліфи для металографічних досліджень одержували механі-
чним поліруванням. Для виявлення структури поперечного перері-
зу плівки ніклю хемічно щавились у 50%-розчині азотної кислоти 

упродовж 10–15 с. Вихід за струмом металу (ВСМ) визначали за ре-
зультатами зіставлення ґравіметричних вимірювань маси осадже-
ного металу з кількістю електрики, що пройшла через межу поділу 

фаз. Мікротвердість Нµ покриттів міряли на мікротвердомірі ПМТ-
3 за навантаження на індентор у 0,196 Н. 
 Для дослідження фазового складу та тонкої структури плівок нік-
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лю використовували рентґенівське обладнання — дифрактометр 

ДРОН-2.0 із застосуванням сцинтиляційної реєстрації Рентґенових 

променів. Знімання для визначення фазового складу ніклевих плівок 

здійснювалося у монохроматичному випроміненні СоKα. Середню ве-
личину блоків мозаїки D та відносну мікродеформацію кристалічної 

ґратниці ∆а/а визначали методою апроксимації [8]. У якості еталона 

застосовували відпалений нікель. Густину дислокацій ρ оцінювали за 

істинним фізичним розширенням дифракційної лінії. Період криста-
лічної ґратниці а визначали за видимим максимумом дифракційної 

лінії з урахуванням її ширини та поправки на геометрію знімання. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Виходячи з результатів досліджень катодних поляризаційних кри-
вих (рис. 1), для нанесення композиційних ніклевих покриттів то-
вщиною у ≅ 25–30 мкм було розроблено програму реґульованого 

струму [9], схему якої наведено на рис. 2. 
 За період дії програми у 330 с густина постійного струму зміню-
ється від 100 А/м2

 до 500 А/м2. 
 Вибір середньої густини струму по процесу та тривалості ступенів 

електричного струму, що чергуються, зумовлений якістю покрит-
тів. Так, допустима за якістю покриття густина струму для ніклю-

 

Рис. 1. Катодні поляризаційні залежності, одержані у сірчанокислому 

електроліті ніклювання: 1 — без УДД, 2 — з УДД. 

Fig. 1. Cathodic polarization dependences obtained in sulphuric nickel-
plating electrolyte: 1—without UDD, 2—with UDD. 
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вання у сірчанокислому електроліті — ≅ 80–100 А/м2. За цих гус-
тин струму для даного водного розчину електроліту не вступають в 

силу концентраційні обмеження, тобто не спостерігається «підго-
ряння» плівок [10]. 
 На рисунку 3, а наведено дифрактограму порошка УДД, на якій 

присутні дифракційні максимуми діямантової фази вуглецю без домі-
шок. 
 Рентґеноструктурні дослідження фазового складу композицій-
них ніклевих покриттів, одержаних за допомогою постійного стру-
му густиною у 100 А/м2

 (рис. 3, б), показали утворення однофазних 

покриттів з ГЦК-ґратницями. З аналізи дифрактограм (рис. 3, а, б) 

видно, що дифракційні максимуми, що відповідають діямантовій 

фазі вуглецю, накладаються на лінії, що відповідають кристалічній 

фазі електролітичного ніклю, що ускладнює визначення співвід-
ношення нанодіяманту та ніклю у композиційному покритті. 
 У композиційних ніклевих покриттів, одержаних як за допомо-
гою постійного струму густиною у 500 А/м2

 (рис. 3, в), так і програ-
мно-реґульованим струмом (рис. 3, г), на великих кутах Рентґено-
вої дифракції (у кобальтовому випроміненні) виявлено дифузний 

максимум d(hkl)
 = 0,126 нм. Дослідження показали, що він належить 

відбиванню від гранецентрованої ґратниці діяманту. 
 На дифрактограмах зразків спостерігається перерозподіл інтен-
сивности дифракційних максимумів, які відповідають відбиванню 

від площин (111) і (220), що свідчить про формування у покриттях 

композиційного електролітичного ніклю аксіяльної текстури типу 

 

Рис. 2. Схема програмованого струму. 

Fig. 2. Programmable current circuit. 
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[110]. Формування аксіяльної текстури з великими кристалографі-
чними індексами пояснюється збільшенням катодної перенапруги 

від 0,74 В до 0,97 В для режимів осадження за допомогою постійно-
го струму густиною у 100 А/м2

 за введення добавки частинок УДД у 

водний розчин електроліту концентрацією у 2 г/л (рис. 1). Для ре-
жиму осадження за допомогою постійного струму густиною у 

500 А/м2
 значення катодної перенапруги становить 1,26 В. 

 Дослідження тонкої структури покриттів (табл. 1) показали, що 

за електроосадження композиційних ніклевих покриттів за допо-
могою постійного струму густиною у 500 А/м2

 та програмно-
реґульованого струму період кристалічної ґратниці ніклю має зна-
чення, менше еталонного (а0 = 0,3524 нм). Причиною зазначеного 

зменшення величини а є, насамперед, нерівноважна кристалізація, 

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Дифрактограми порошка УДД (а), а також плівок Ni + УДД, оса-
джених за допомогою як постійного струму: j = 100 А/м2

 (б), j = 500 А/м2
 

(в), так і програмно-реґульованого струму jІ = 100 А/м2, jІІ = 500 А/м2
 (г). 

Fig. 3. X-ray diffraction curves of UDD powder (а), as well as Ni + UDA films, 
deposited using direct current j = 100 А/m2

 (б), j = 500 А/m2
 (в) or program-

controlled current jІ = 100 А/m2, jІІ = 500 А/m2
 (г). 
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що супроводжується утворенням нерівноважних дефектних струк-
тур. Із застосуванням програмно-реґульованого струму величина 

мікродеформацій і густина дислокацій збільшуються. Зменшення 

розмірів блоків мозаїки викликано збільшенням перенапруги кри-
сталізації, що приводить до більш нерівноважного процесу криста-
лізації, а також зменшення виходу металу за струмом (табл. 1). 
 Судячи з величин параметра ґратниці, мікронапруження в ком-
позиційних ніклевих покриттях, одержаних за допомогою постій-
ного струму густиною у 100 А/м2, є напруженнями стиснення, а в 

покриттях, осаджених за допомогою постійного струму густиною у 

500 А/м2
 та програмно-реґульованим струмом, — напруженнями 

розтягування. 
 За зміною періоду кристалічної ґратниці ніклю оцінювалася 

концентрація вакансій у композиційних покриттях. Воднораз вра-
ховувалося, що у гранецентрованих кубічних кристалах зменшен-
ня a на 0,2% спричинюється 1 ат.% вакансій [10]. Оскільки за еле-
ктроосадження композиційних ніклевих покриттів за допомогою 

програмно-реґульованого струму а = 0,3515 нм, визначено, що кон-
центрація вакансій становить 1,0–1,2 ат.%. Можна припустити, 

що надлишок вакансій, що утворюється, сприяє об’єднанню їх у 

пари — дівакансії. Внаслідок цього зменшується їхня сумарна по-
верхня, а відповідний виграш у поверхневій енергії забезпечує 

стійкість спареної вакансії; енергія активації міґрації спареної ва-
кансії складає близько 0,7–0,8 еВ. Величина енергії активації для 

покриттів, одержаних за імпульсної електролізи, становить близь-
ко 0,7 еВ (1,16⋅10−19

 Дж), тобто менше енергії утворення та міґрації 
моновакансій у ніклі, що дорівнює 1,4–1,5 еВ [10]. 
 За електроосадження композиційних ніклевих покриттів за до-
помогою програмно-реґульованого струму діють два чинники — це 

нерівноважна кристалізація та Гідроґен, що виділяється у великій 

кількості на катоді та може знаходитись у вакансіях. Не виключене 

утворення комплексів атом Гідроґену–вакансія, які також рухливі, 
та енергія їхньої активації міґрації менше, ніж моновакансій [10]. 

ТАБЛИЦЯ 1. Вплив режимів електроосадження на структуру компози-
ційних ніклевих покриттів. 

TABLE 1. The influence of electrodeposition modes on the structure of com-
posite nickel coatings. 

Режим осадження j, А/м2 а, нм D, нм ρ, ×1010⋅м−2 ∆a/a, ×10−3 ВСМ, % 

Постійний струм 
100 0,3526 96 6,7 +0,57 93 

500 0,3523 104 3,3 −0,28 77 

Програмно-
реґульований струм 100, 500 0,3515 65 14,2 −2,55 63 
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 Із збільшенням густини струму від 100 А/м2
 до 500 А/м2

 спосте-
рігається зсув катодного потенціялу в електронеґативну область 

(рис. 1). Зміна катодного потенціялу приводить до перерозподілу 

парціяльних складових струмів відновлення ніклю та Гідроґену. 
Водночас газовиділення на катоді також збільшується, а вихід ме-
талу за струмом зменшується (табл. 1). Оцінка концентрації Гідро-
ґену, що виділяється на катоді, по виходу ніклю за струмом свід-
чить про те, що у процесі осадження на постійному струмі густиною 

у 500 А/м2
 вихід за струмом Гідроґену в 3 рази перевищує кількість 

Гідроґену, що виділяється за густини струму у 100 А/м2. 
 Дослідження торцевих шліфів композиційних ніклевих покрит-
тів (рис. 4, в) показали, що покриття мають чітко виражену шару-
вату структуру росту у поперечному перерізі, що спричинено паси-

  
а б 

 
в 

Рис. 4. Структура композиційного ніклевого покриття у поперечному пе-
рерізі: постійний струм j = 100 А/м2

 (а), постійний струм j = 500 А/м2
 (б), 

програмно-реґульований струм (в). 

Fig. 4. The structure of the composite nickel coating in the cross section: di-
rect current j = 100 A/m2

 (а), direct current j = 500 A/m2
 (б), program-

controlled current (в). 
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вувальним впливом адсорбованого Гідроґену та частинок УДД, 
співосаджених на поверхню покриття, що формується. 
 За період дії програми за змінної густини постійного струму від 

гранично допустимої за якістю осаджуваного покриття у 100 А/м2
 

до граничної за дифузією у 500 А/м2
 формується мікрошарувата 

структура (рис. 4, г), що складається з мікрошарів композиційного 

ніклевого покриття товщиною у 0,7–0,8 мкм і 0,4–0,5 мкм відпо-
відно. 
 Структурні зміни позначаються на механічних властивостях по-
криттів, що осаджуються (табл. 2). 
 Збільшення концентрації частинок дисперсної фази у покриттях, 
осаджених за допомогою програмно-реґульованого струму, зумов-
лено високими миттєвими густинами струму за час дії другого сту-
пеня постійного струму, а отже, й розрядом йонів Ніклю за більш 

високих значень катодної перенапруги, що визначає збільшення 

мікротвердости та зносостійкости ніклевих композиційних пок-
риттів. 
 Зменшення тривалости ступеня постійного струму густиною у 

500 А/м2
 сприяє наближенню дифузійного фронту до поверхні ка-

тоди та пришвидшенню процесу вирівнювання концентрації йонів, 

які розряджаються, що зумовлює більш рівномірний розподіл час-
тинок УДД у покритті. 
 Із збільшенням концентрації дисперсних частинок у покритті 
розмір кристалітів ніклю зменшується (табл. 1) внаслідок адсорбції 
частинок УДД на кристалітах, які ростуть, що приводить до галь-
мування їхнього подальшого зростання. Такий процес сприяє збі-
льшенню швидкости утворення кристалічних зародків (табл. 3). 
 Теоретичні й експериментальні дослідження кінетики заро-
дження та росту поверхневих зародків [11] показали (табл. 3), що 

початкові стадії формування структури та механізм росту плівок [6] 

ТАБЛИЦЯ 2. Вплив режимів електроосадження на механічні властивості 
композиційних ніклевих покриттів і вміст співосадженого нанодіяманту у 

металевій матриці. 

TABLE 2. The effect of electrodeposition modes on the mechanical properties 

of composite nickel coatings and the content of co-deposited nanodiamond in 

the metal matrix. 

Режим осадження j, А/м2 
CУДД ± 0,01, 

% мас. Нµ, МПа 
Середній знос, 

мг/год. 

Постійний струм 
100 1,43 3295 ± 40 1,8 

500 1,75 2800 ± 30 0,6 

Програмно-
реґульований струм 100, 500 2,60 4187 ± 30 0,5 
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визначаються режимом електроосадження. Так, зі збільшенням 

катодної перенапруги від 0,97 до 1,26 В, зі збільшенням густини 

струму від 100 до 500 А/м2, швидкість зародження кристалічних 

зародків J збільшується у 1,3–1,7 разів, а швидкість росту v — у 

2,5–3,0 рази (табл. 3). Покриття стають більш дрібнокристалічни-
ми, про що свідчить зменшення розмірів блоків мозаїки (табл. 1). 
 Таким чином, варіюванням величини густини струму та його три-
валости за період дії програми можна керувати кінетикою зароджен-
ня та росту кристалітів, а, отже, структурою та властивостями пок-
риття загалом. Формування за допомогою програмно-реґульованого 

струму мікрошаруватої структури композиційних ніклевих покрит-
тів з підвищеним вмістом частинок нанодіяманту та товщиною 

мікрошарів < 1 мкм уможливлює підвищити мікротвердість і зносо-
стійкість покриттів, збільшити швидкість їхнього осадження у 1,5 

рази. 

ЦИТОВАНА ЛІТЕРАТУРА 

1. H. Kazimierczak, K. Szymkiewicz, E. Gileadi, and N. Eliaz, Coatings, 9, No. 2: 
93 (2019). 

2. R. Hessam, P. Najafisayar, and S. Rasouli, Mater. Renew. Sustain. Energy, 11: 
259 (2022). 

3. S. I. Ghazanlou, A. H. S. Farhood, S. Ahmadiyeh, E. Ziyaei, A. Rasooli, and 

S. Hosseinpour, Metall. Mater. Trans. A, 50: 1922 (2019). 
4. Е. П. Штапенко, Е. О. Воронков, В. О. Заблудовський, В. В. Титаренко, 

В. С. Краєва, В. М. Кузнецов, J. Chem. Technol., 31, № 3: 516 (2023). 
5. В. В. Титаренко, В. О. Заблудовський, Журнал фізичних досліджень, 27, 

№ 4: 4602 (2023). 
6. Е. П. Штапенко, В. В. Титаренко, В. О. Заблудовський, Є. О. Воронков, 

Квантово-механічні дослідження процесів електрокристалізації металів 

та композиційних матеріалів (Дніпро: Середняк Т.К.: 2024). 

ТАБЛИЦЯ 3. Залежність швидкости зародкоутворення та росту компози-
ційних ніклевих покриттів від режимів електроосадження. 

TABLE 3. Dependence of the rate of nucleation and growth of composite nick-
el coatings on electrodeposition modes. 

Режим осадження j, А/м2 
ηкр., 

мВ 
Jтеор., 

м−2⋅с−1 
Jексп., 
м−2⋅с−1 vтеор., м/с vексп., м/с 

Постійний струм 
100 74 3,2⋅1012 6,5⋅1012 0,2⋅10−8 0,3⋅10−8 

500 97 4,3⋅1012 7,4⋅1012 0,5⋅10−8 0,8⋅10−8 

Програмно-
реґульований 

струм 
100, 500 126 5,6⋅1012 1,1⋅1013 0,3⋅10−8 0,5⋅10−8 



СТРУКТУРА ТА ВЛАСТИВОСТІ КОМПОЗИЦІЙНИХ НІКЛЕВИХ ПОКРИТТІВ 425 

7. В. В. Титаренко, В. А. Заблудовский, Э. Ф. Штапенко, И. В. Титаренко, 
С. А. Гришечкин, Металофіз. новітні технол., 42, № 3: 333 (2020). 

8. С. І. Мудрий, Ю. О. Кулик, А. С. Якимович, Рентгеноструктурний аналіз 

у матеріалознавстві (Львів: ЛНУ імені Івана Франка: 2017). 
9. В. О. Заблудовський, В. В. Титаренко, Е. П. Штапенко, Спосіб отримання 

мікрошаруватих композиційних електролітичних нікелевих покриттів, 
Патент України на винахід № 125885 (Опубліковано 22 червня 2022). 

10. В. А. Заблудовский, Э. Ф. Штапенко, В. В. Титаренко, Программный им-
пульсный электролиз металлов и композиционных материалов (Saar-
brücken: Lambert Academic Publishing: 2019). 

11. В. А. Заблудовский, В. В. Дудкина, Металлофиз. новейшие технол., 32, 
№ 6: 757 (2010). 

REFERENCES 

1. H. Kazimierczak, K. Szymkiewicz, E. Gileadi, and N. Eliaz, Coatings, 9, No. 2: 
93 (2019).  

2. R. Hessam, P. Najafisayar, and S. Rasouli, Mater. Renew. Sustain. Energy, 11: 
259 (2022).  

3. S. I. Ghazanlou, A. H. S. Farhood, S. Ahmadiyeh, E. Ziyaei, A. Rasooli, and 

S. Hosseinpour, Metall. Mater. Trans. A, 50: 1922 (2019).  
4. E. P. Shtapenko, E. O. Voronkov, V. O. Zabludovs’kyy, V. V. Tytarenko, 

V. S. Krayeva, and V. M. Kuznetsov, J. Chem. Technol., 31, No. 3: 516 (2023) 
(in Ukrainian).  

5. V. V. Tytarenko and V. O. Zabludovs’kyy, Zhurnal Fizychnykh Doslidzhen’, 27, 
No. 4: 4602 (2023) (in Ukrainian).  

6. E. P. Shtapenko, V. V. Tytarenko, V. O. Zabludovs’kyy, and Ye. O. Voronkov, 
Kvantovo-Mekhanichni Doslidzhennya Protsesiv Ehlektrokrystalizatsiyi Met-
aliv ta Kompozytsiynykh Materialiv [Quantum Mechanical Studies of Electro-
crystallization Processes of Metals and Composite Materials] (Dnipro: 
Serednyak T.K.: 2024) (in Ukrainian). 

7. V. V. Tytarenko, V. A. Zabludovskiy, E. Ph. Shtapenko, I. V. Tytarenko, and 

S. A. Grishechkin, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 42, No. 3: 333 (2020) (in 

Russian).  
8. S. I. Mudryy, Yu. O. Kulyk, and A. S. Yakymovych, Rentgenostrukturnyy Ana-

liz u Materialoznavstvi [X-Ray Structural Analysis in Materials Science] (Lviv: 
LNU imeni Ivana Franka: 2017) (in Ukrainian). 

9. V. O. Zabludovs’kyy, V. V. Tytarenko, and E. P. Shtapenko, Sposib Otrymann-
ya Mikrosharuvatykh Kompozytsiynykh Ehlektrolitychnykh Nikelevykh 

Pokryttiv [Method for Producing Microlayered Composite Electrolytic Nickel 
Coatings], Patent of Ukraine No. 125885 (Published June 22, 2022) (in Ukrain-
ian). 

10. V. A. Zabludovskiy, E. F. Shtapenko, and V. V. Titarenko, Programmnyy Im-
pul’snyy Ehlektroliz Metallov i Kompozitsionnykh Materialov [Software Pulse 

Electrolysis of Metals and Composite Materials] (Lambert Academic Publish-
ing, Saarbrücken: 2019) (in Russian). 

11. V. A. Zabludovskiy and V. V. Dudkina, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 32, 
No. 6: 757 (2010) (in Russian). 

https://doi.org/10.3390/coatings9020093
https://doi.org/10.3390/coatings9020093
https://doi.org/10.1007/s40243-022-00218-z
https://doi.org/10.1007/s40243-022-00218-z
https://doi.org/10.1007/s11661-019-05118-y
https://doi.org/10.15421/jchemtech.v31i3.285916
https://doi.org/10.30970/jps.27.4602
https://doi.org/10.30970/jps.27.4602
https://doi.org/10.15407/mfint.42.03.0333


 



427 

 

PACS numbers: 62.20.Qp, 68.35.Ct, 68.35.Gy, 68.55.J-, 68.55.Ln, 81.15.Pq, 81.65.Lp 

Поверхневі властивості високоміцних чавунних деталів зі 
зносостійкими композитними покриттями, синтезованими 

методом електроіскрового леґування. Ч. 1. Специфічні аспекти 

масообміну; геометричні, топографічні та механічні характерні 
особливості зміцнених поверхонь 

В. Б. Тарельник*, О. П. Гапонова**,***, Н. В. Тарельник*, 

М. Ю. Думанчук*, М. М. Майфат*, В. О. Герасименко*, 

М. О. Мікуліна*, А. Д. Поливаний*, В. О. Охріменко**, 

О. В. Семерня*, М. Ю. Василенко*, В. М. Козін*  

*Сумський національний аґрарний університет,  
  вул. Герасима Кондратьєва, 160,  
  40021 Суми, Україна 
**Сумський державний університет,  
   вул. Харківська, 116,  
   40007 Суми, Україна 
***Інститут фундаментальних технологічних досліджень  

    Польської академії наук, 
     5Б Адольфа Павінського,  

 

Corresponding author: Viacheslav Borysovych Tarelnyk 
E-mail: tarelnik@i.ua 
 
*Sumy National Agrarian University, 
 160 Herasyma Kondratieva Str., 40021 Sumy, Ukraine 
**Sumy State University,  
  116 Kharkivska Str., 40007 Sumy, Ukraine 
***Institute of Fundamental Technological Research, Polish Academy of Sciences, 
   5В Adolfa Pawińskiego Str., 02-016 Warsaw, Poland 
 
Citation:  V. B. Tarelnyk, O. P. Haponova, N. V. Tarelnyk, M. Yu. Dumanchuk, 
M. M. Maifat, V. O. Gerasimenko, M. O. Mikulina, A. D. Polyvanyi, V. O. Ohrimenko, 
O. V. Semernya, M. Yu. Vasylenko, and V. M. Kozin, Surface Properties of High-
Strength Cast Iron Parts with Wear-Resistant Composite Coatings Synthesized by Elec-
trospark Alloying Method. Pt. 1. Specific Aspects of Mass Transfer; Geometric, Topo-
graphic, and Mechanical Characteristic Features of Strengthened Surfaces, Metallofiz. 
Noveishie Tekhnol., 47, No. 4: 427–451 (2025). DOI: 10.15407/mfint.47.04.0427 
 
© Publisher PH ‘Akademperiodyka’ of the NAS of Ukraine, 2025. This is an open access 

article under the CC BY-ND license (https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0) 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2025, vol. 47, No. 4, pp. 427–451 
https://doi.org/10.15407/mfint.47.04.0427 
Reprints available directly from the publisher 

 2025 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.47.04.0427
https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0
https://doi.org/10.15407/mfint.47.04.0427


428 В. Б. ТАРЕЛЬНИК, О. П. ГАПОНОВА, Н. В. ТАРЕЛЬНИК та ін. 

   02-016 Варшава, Польща 

В статті описано результати досліджень особливостей масоперенесення 

під час електроіскрового леґування (ЕІЛ) зразків з високоміцного чавуну 

марки ВЧ50. ЕІЛ проводилося компактними електродами-інструментами 

(ЕІ), виготовленими методом порошкової металурґії (ПМ) складу: 90% 

ВК6 + 10% 1М і 1М, де 1М — 70% Ni, 20% Cr, 5% Si, 5% B, а також ЕІ з тве-
рдого стопу ВК6 і ніхромового дроту марки Х20Н80, за використання 

яких на зразки попередньо наносили спеціяльні технологічні насичува-
льні середовища (СТНС) складу 0,5% Si + 0,5% B + 2% Cr + 7% Ni + 90% 

вазелін і 5% Si+5% B+90% вазелін відповідно. ЕІЛ зразків проводили цик-
лічним леґуванням (1 цикл = 0,5 хв.). За результатом дослідження масо-
перенесення зі збільшенням часу ЕІЛ збільшується кількість перенесено-
го матеріялу з аноди (∆mа) на катоду (∆mк), а шерсткість і суцільність пок-
риття практично не змінюються. Найбільша кількість матеріялу перено-
ситься спочатку процесу ЕІЛ, потім процес масоперенесення поступово 

зменшується, зовсім припиняється та може змінитися руйнуванням на-
несеного шару, тобто ∆mк стає неґативною. Зі збільшенням енергії розря-
ду, масоперенесення також збільшується, але процес руйнування нанесе-
ного шару покриття розпочинається раніше, воднораз збільшується шер-
сткість покриття та зменшується його суцільність. ЕІЛ з використанням 

ЕІ, виготовленими методом ПМ, з використанням СТНС супроводжується 

пониженням межі плинности (σт) і межі міцности (σв), а відносне подов-
ження (δ) зростає. Шерсткість поверхневого шару збільшується, а суціль-
ність покриття (S) зменшується. Показники якости покриття поліпшу-
ються із застосуванням після ЕІЛ безабразивного ультразвукового оброб-
лення (БУФО). 

Ключові слова: електроіскрове леґування, електрода-інструмент, анода, 
катода, масоперенесення, поверхневий шар, покриття, структура, мікро-
твердість, шерсткість, суцільність. 

This paper describes the results of mass-transfer specific-aspect studies dur-
ing electrospark alloying (ESA) process for the samples made of the high-
strength ВЧ50 (VCh50) cast iron. The ESA was carried out by the compact 

electrode-tools (ETs) made with the use of the powder metallurgy (PM) meth-
od and having the composition of 90% ВК6 (VK6) + 10% 1M and 1M, where 

1M is of 70% Ni, 20% Cr, 5% Si, 5% B, as well as by the ETs made of ВК6 

(VK6) hard alloy and Х20Н80 (Kh20N80) nichrome wire. When using those, 
the samples had been pre-coated with the special technological saturating 

media СТНС (STSM) of the compositions 0.5% Si+0.5% B+2% Cr+7% Ni+90 

petroleum jelly and 5% Si + 5% B+ 90% petroleum jelly, respectively. The 

ESA of the samples has carried out by cyclic alloying (1 cycle = 0.5 min). The 

mass-transfer study has shown that the amount of the material, which is 

transferred from the anode (∆ma) to the cathode (∆mк), increases with an in-
crease in the ESA time, while both the roughness and the continuity of the 

coating do not change practically. The largest amount of the material is 

transferred at the beginning of the ESA process; then, the mass-transfer pro-
cess is gradually decreasing, stops completely, and eventually, it may be 
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changed by destruction of the applied layer, i.e., ∆mк may become negative. 
With an increase in the discharge energy (Wp), the mass-transfer process 

increases, but the process of the applied coating layer destruction begins ear-
lier, while the roughness of the coating increases and its continuity decreas-
es. At Wр = 0.55 J, the ESA process, which is carried out by the ETs made by 

the PM method and having the composition of 90% ВК6 (VK6) + 10% 1M and 

with 1M of 70% Ni, 20% Cr, 5% Si, 5% B, as well as by the ETs made of ВК6 

(VK6) hard alloy and Х20Н80 (Kh20N80) nichrome wire, with the special 
technological saturating media СТНС (STSM) of the compositions of 0.5% Si 
+ 0.5% B + 2% Cr + 7% Ni + 90 petroleum jelly and 5% Si + 5% B + 90% petro-
leum jelly, respectively, for the samples made of the ВЧ50 (VCh50), and the 

above ESA process are accompanied by decreasing yield strength and 

strength limit and increasing the relative elongation (δ). The roughness of 

the surface layer increases, and the continuity (S) of the coating decreases. 
After non-abrasive ultrasonic finishing, the yield strength and strength lim-
it increase, and δ decreases. Surface roughness decreases and S increases. As 

Wp increases from 0.55 to 1.3 and 3.4 J and, at using the same ETs, yield 

strength and strength limit decrease, and δ increases, the roughness of the 

coating increases, and S decreases. After the next non-abrasive ultrasonic 

finishing, the yield strength and strength limit increase, and δ decreases, 
surface roughness decreases and S increases. 

Key words: electrospark alloying, electrode tool, anode, cathode, mass trans-
fer, surface layer, coating, structure, microhardness, roughness, continuity. 

(Отримано 25 січня 2024 р.; остаточн. варіянт — 27 червня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

На сьогодні в різних галузях господарства України, — від сільсько-
господарського та комунального хазяйства до атомно-енергетичної 
й аерокосмічної промисловости, — виготовляється, відновлюється 

та зміцнюється дуже велика кількість деталів з чавунів. Порівняно 

із крицями, у чавунів нижчі механічні властивості, але істотно ліп-
ші технологічні: зносостійкість, антифрикційність, оброблюваність 

різанням тощо. Серед чавунів особливе місце займають високоміцні 
чавуни з кулястим графітом, які завдяки оптимальному поєднанню 

ливарних, фізико-механічних й експлуатаційних властивостей та 

економічності виробництва їх широко застосовуються в сучасному 

машинобудуванні [1]. Завдяки їхнім механічним характеристикам 

(σ0,2 = 370…700 МПа, σ = 2…7%, твердість за Бринеллевою шкалою — 

153…360 HB) високоміцні чавуни використовують замість криці, 
сірого та ковкого чавунів і деяких кольорових стопів [2]. З високо-
міцних чавунів на перлітній основі, марок ВЧ 50, ВЧ 60, ВЧ 70, ВЧ 

80, ВЧ 100 виготовляють поршневі кільця, гільзи, шестерні, деталі 
двигунів, компресорів, виливниці, прокатні валки тощо [3]. 
 Багато чавунних деталів працює у важких умовах абразивного, 
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гідроабразивного, корозійного й інших видів зносу, а методи виго-
товлення їх і ремонту дуже часто є екологічно небезпечними: нато-
плення, термічне напорошення, ряд дифузійних методів оброблен-
ня тощо. 
 Для усунення дефектів під час ремонту чавунних деталів широко 

застосовують зварювальні процеси та методи натоплення. У різних 

галузях промисловости використовують одні й ті ж методи зварю-
вання, які дещо відрізняються за технологічними прийомами та за-
стосовуваними зварювальними матеріялами [4, 5]. Згідно з [6], від-
новлення зруйнованих ділянок діяфрагми (рис. 1) компресора «PCL» 

проводили шляхом електродугового натоплення на апараті ТДМ-305 

шару ніклю спеціяльними електродами UTP 86 FN Ø 4 мм. 
 Технології підвищення зносостійкости, втомної міцности, коро-
зійної стійкости тощо чавунних деталів, а також виправлення де-
фектів на їхніх поверхнях різного експлуатаційного призначення 

повинні бути екологічно безпечними. Роботи направлені на удоско-
налення наявних технологій і розроблення нових методів віднов-
лення та зміцнення поверхонь чавунних деталів, які працюють у 

важких умовах і підлягають впливу неґативних середовищ, еколо-
гічно безпечними методами є актуальними та своєчасними. 

2. АНАЛІЗА ОСТАННІХ ДОСЛІДЖЕНЬ І ПУБЛІКАЦІЙ 

Велика кількість зміцнювальних і ремонтних (відновлювальних) 
технологій, направлених на підвищення параметрів якости повер-
хневих шарів деталів, а також безліч матеріялів для їхнього здійс-
нення роблять дуже складним вибір більш доцільної. 

 

Рис. 1. Місце руйнування діяфрагми компресора «РСL» (а), кольорова де-
фектоскопія зруйнованої ділянки (б). 

Fig. 1. The location of the ‘PCL’-compressor diaphragm failure (a); dye-
penetrant inspection of the failure area (b). 
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 Одним з найперспективніших напрямів розвитку сучасного ви-
робництва є впровадження інтенсивних технологій зміцнення ма-
теріялів висококонцентрованими джерелами нагріву (ВКДН) — ла-
зерним і електронним променями, плазмовим струменем тощо. В 

[7] досліджено вплив технології плазмового поверхневого модифі-
кування (без отоплення або з мікроотопленням) на механізми фазо-
вих перетворень, твердість і зносостійкість чавунів (СЧ18, СЧ40, 
ВЧ80, 300Х25Н3С3). Для сірих і високоміцних чавунів структура 

модифікованої зони та рівень експлуатаційних властивостей зале-
жать від типу й фазового складу матриці та не залежать від форми 

графітових включень. Для високоміцного чавуну найвища зносо-
стійкість досягається під час плазмового модифікування без отоп-
лення поверхні, а для сірих чавунів — з мікроотопленням поверхні. 
 В [8] проводилися дослідження, направлені на створення деше-
вих сумішей, здатних зміцнювати робочі органи ґрунтообробної те-
хніки. Для визначення складу сумішей проведено розрахунки й 

одержано результати стосовно термохемічних параметрів для двох 

типів феростопів із різними масовими вмістами Карбону у чавуні — 

від 2,2 до 6,2%. Суміш із порошку низьковуглецевого ферохрому та 

меленої стружки білого чавуну наносили на деталі у вигляді шліке-
ра. Шар, що утворився, висушували, а потім нагрівали плазмотро-
ном аж до ініціювання екзотермічної реакції та надання йому рід-
ко-твердого стану. Аналіза мікроструктури натопленого шару по-
казала, що він має дрібнозернисту будову, відповідає принципу 

Шарпі: суміш твердих карбідів і м’якої залізної матриці зі структу-
рою перліту, сорбіту чи то троститу, залежно від швидкости охоло-
дження, має високу твердість у межах від HRC 52 до HRC 63. Ці 
суміші можуть бути використані в разі газотермічного зміцнення 

поверхонь деталів. 
 До зміцнення матеріялів висококонцентрованими джерелами 

нагріву відносять також і фрикційне оброблення. У зоні контакту 

під час фрикційного оброблення проходить інтенсивне зсувне дефо-
рмування металу поверхневого шару оброблюваної поверхні. Під 

час високошвидкісного нагрівання металу та наступного високош-
видкісного охолодження у поверхневих шарах деталів формується 

зміцнений білий шар з нанокристалічною структурою [9]. 
 Дослідженнями, представленими в [10], показано, що якість 

втулок з високоміцного чавуну істотно залежить від структури, яка 

формується у виливках. Інноваційними технологіями для машино-
будування можуть бути ефективні способи введення та типи домі-
шок-модифікаторів, які докладно аналізуються в роботах і викори-
стовуються за рекомендаціями на промислових підприємствах [11]. 
 Для реґулювання умов кристалізації виробів, як правило, перед 

заливанням підігрівають форму, у яку їх відливають. Цей метод 

використовують для виробництва як масивних виливків, напри-
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клад прокатних валків, так і тонкостінних — втулок гільз цилінд-
рів, корпусних деталів, гальмівних дисків тощо [12–14]. Як прави-
ло, металеву форму перед заливанням чавуну, незалежно від спосо-
бу виробництва виробу (стаціонарне або відцентрове лиття), її попе-
редньо підігрівають у газовій печі [15] до необхідних температур 

(що визначається масою виливка та вимогами за рівнем властивос-
тей і структури). 
 Аналіза літературних і патентних джерел показує, що в останні 
роки з’являється дуже багато джерел, присвячених підвищенню 

якости металевих поверхонь деталів різними технологіями: нане-
сенням твердих і зносостійких металокерамічних покриттів [16–
18], нанесенням композиційних матеріялів шляхом натоплення [19, 
20], шляхом відцентрового армування карбідом Вольфраму [21], 
нанесенням шарів оксиду Алюмінію [22–24], хромуванням у прото-
чному електроліті [25] електролітичним методом [26–28] тощо. 
 Перспективним шляхом підвищення зносостійкости поверхонь 

пар тертя можуть бути багатошарові покриття, що поєднують у собі 
змащувальні й антизношувальні властивості [29]. 
 До зміцнювальних технологій, що використовують ВКДН, слід 

віднести одну з найбільш перспективних сучасних технологій — 

електроіскрове леґування (ЕІЛ), застосування якої дає змогу в ши-
роких межах управляти параметрами якости поверхонь деталів. За 

використання технології ЕІЛ поверхні деталів поєднують низку 

особливих фізико-механічних і трибологічних властивостей на на-
норівні [30]. 
 Методом ЕІЛ можливо наносити покриття з чистих металів [31, 
32], леґованих криць [33–35], ніклевих і мідних стопів [36–38], 
графіту [39] тощо. 
 Резервом підвищення якости металевих поверхонь можуть бути 

багатошарові [40–42] та комбіновані електроіскрові покриття (КЕП) 
[44–46], а також покриття, сформовані комбінацією з декількох те-
хнологій ЕІЛ і ППД [47–50], ЕІЛ, лазерного оброблення та нанесен-
ня металополімерних матеріялів (МПМ) [51], ЕІЛ і конденсованого 

йонного бомбардування [52], ЕІЛ і йонного азотування [53], КЕП, 
МПМ, ППД (обкаткою кулькою) [54], направлені на підвищення 

якости поверхонь деталів як під час виготовлення, так і під час від-
новлення. Крім того, методи ЕІЛ можуть бути альтернативними те-
хнології хеміко-термічного оброблення (ХТО): цементації [55], ніт-
роцементації [56, 57], азотуванню [58], сульфоцементації [59] тощо. 
 В [60] для розробки раціональних технологій відновлення зно-
шених крицевих і чавунних деталів сільськогосподарської техніки 

проведено аналізу літературних джерел, а також подано пропозиції 
щодо відновлення зношених деталів машин. Авторами розглядався 

електролітичний метод [27, 28], методи газотермічного напорошен-
ня [61, 62], лазерного оброблення [63–66] та ЕІЛ. Під час узагаль-
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нення проведених досліджень перевагу було віддано методу ЕІЛ, 

який може бути альтернативним до традиційних технологій відно-
влення деталів з поверхневим зміцненням. Завдяки низькій енер-
гоємності, малогабаритному та мобільному технологічному облад-
нанню, екологічній чистоті процесу тощо метод ЕІЛ переважає бі-
льшість традиційних методів [67]. Завдяки проведеним досліджен-
ням розроблено та використовують технологію відновлення мето-
дом ЕІЛ плунжерних пар, поновлюються деталі з чавуну, зокрема 

вилки перемикання передач коробки зміни швидкостей (коробка 

ZF). Успішно реалізуються технології відновлення блоку та голов-
ки циліндрів дизельного двигуна Dxi 11 вантажних автомобілів 

«Вольво». Слід відмітити, що під час відновлення в якості електро-
ди-інструменту (ЕІ) застосовували прутки з ніхрому Х20Н80 діяме-
тром у 2 мм [60]. 
 Крім позитивних властивостей, ЕІЛ метод має й недоліки. До ха-
рактерних неґативних особливостей, які понижують його розпов-
сюдження, слід віднести обмеження товщини нанесеного шару, не-
рівномірність поверхневого зміцнення, пониження втомної міцнос-
ти виробів [54]. 
 Для усунення означених недоліків, як уже відмічалося вище, 

використовують комбіновані технології (КТ), які складаються з де-
кількох, що доповнюють одна іншу. Так, у попередніх роботах на-
ми було запропоновано КТ відновлення зношених поверхонь дета-
лів центрифуг для очищення стічних вод, які підлягають гідроаб-
разивному зношенню. Ця КТ включає підготовку поверхні деталю, 
нанесення на неї КЕП, наступну ППД одержаного покриття та на-
несення на нього МПМ. Перед нанесенням КЕП поверхню деталю 

шліфують до Ra = 0,5 мкм. Під час формування КЕП спочатку про-
водять цементацію шліфованої поверхні деталю методом ЕІЛ, тобто 

ЦЕІЛ. Після цього виконують алітування цементованого шару 

алюмінійовою електродою з подальшим нанесенням на неї електро-
іскрового покриття електродою з твердого стопу Т15К6. Далі пове-
рхню сформованого КЕП піддають ППД методом обкатки кулькою 

(ОК). Після полімеризації МПМ армованим порошком твердостоп-
ної суміші ВК6 частину шару видаляють до виступів шерсткости 

покриття з твердого стопу Т15К6 [51, 68]. 
 З метою застосування як електрод у ЕІЛ нових композиційних 

зносостійких матеріялів, одержаних за допомогою порошкової ме-
талурґії, нами досліджувалися матеріяли, що складаються з тонко-
дисперсної суміші 1М (70% Ni, 20% Cr, 5% Si, 5% B) та ВК6. Най-
більш перспективним є леґування електродою з матеріялу складу 

90% ВК6 + 10% 1М, що дає змогу формувати поверхневий шар на 

крицевих поверхнях з мікротвердістю до 14200 МПа. Під час засто-
сування електрод з тонкодисперсної суміші 1М мікротвердість до-
сягає 11500 МПа. Підшар з індію, понижуючи шерсткість покриття 



434 В. Б. ТАРЕЛЬНИК, О. П. ГАПОНОВА, Н. В. ТАРЕЛЬНИК та ін. 

(з Rа = 3,5...4,2 мкм до Rа = 0,6...0,9 мкм), незначно понижує його 

мікротвердість, але водночас вона залишається на достатньо висо-
кому рівні (відповідно 13250 і 12250 МПа [69]). В [70] покриття ви-
щеозначеного складу (90% ВК6 + 10% 1М) накосили компактними 

електродами з ніхромового дроту Х20Н80 і твердого стопу ВК6 з 

використанням спеціяльних технологічних насичувальних середо-
вищ (СТНС), в склад яких входять необхідні леґувальні елементи. 
 Таким чином, виникає як науковий, так і практичний інтерес 

дослідити механічні, фізичні, трибологічні й інші властивості фун-
кціональних покриттів складу (90% ВК6 + 10% 1М) та 1М, синтезо-
ваних на поверхнях з високоміцного чавуну способом, який би під-
вищив здатність поверхневого шару чавунних деталів чинити опір 

зношуванню, ґарантував би надійність і довговічність їхньої роботи 

в аґресивних середовищах, був би екологічно безпечним і скоротив 

витрати на їх виготовлення. 
 Метою роботи є удосконалення технології захисту деталів з висо-
коміцного чавуну від зношування шляхом дослідження масопере-
несення, топографії, структури, елементного складу та механічних 

властивостей комбінованих покриттів, одержаних методом ЕІЛ, як 

компактними ЕІ, виготовленими методом ПМ, так і з використан-
ням СТНС. 

3. МЕТОДИКА ДОСЛІДЖЕНЬ 

Для дослідження закономірностей під час формування електроіск-
рових покриттів першорядне значення має вивчення характерних 

особливостей масоперенесення, тобто кількости перенесеної речо-
вини з аноди (леґувальної електроди-інструменту) на катоду (зра-
зок або деталь). 
 В якості катоди під час дослідження масоперенесення використо-
вували зразки з високоміцного чавуну ВЧ 50 розміром 10×10×8 мм, 
шліфовані до Ra = 0,5 мкм. Анодою були компактні ЕІ, виготовлені 
спіканням методом порошкової металурґії, складу (90% ВК6 + 10% 

1М) і 1М (70% Ni, 20% Cr, 5% Si, 5% B). Також використовували 

компактні ЕІ з твердого стопу ВК6 і ніхромового дроту марки 

Х20Н80; для використання їх на зразки попередньо наносили спе-
ціяльні технологічні насичувальні середовища (СТНС) складу, від-
повідно, 0,5% Si + 0,5% B + 2% Cr + 7% Ni + 90 вазелін і 5% Si + 5% B + 

90% вазелін. ЕІЛ зразків проводили циклічним леґуванням на уста-
новці моделю «Елітрон-52А» з ручним вібратором упродовж до 

2,5 хв. (1 цикл = 0,5 хв.). Зразки і ЕІ зважували до ЕІЛ і потім через 

кожні 0,5 хв. на аналітичних вагах марки «ВЛА-200» з точністю до 

10−4
 знаку. ЕІЛ проводили за енергій розряду 0,55, 1,3, 2,6, 3,4 Дж. 

 На всіх етапах оброблення вимірювалася шерсткість поверхні на 

приладі профілограф-профілометер мод. 201 заводу «Калібр». Ре-
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зультати фіксували за допомогою спеціяльної приставки. 
 Для проведення металографічних досліджень виготовляли шлі-
фи, які досліджували на оптичному мікроскопі «Неофот-2» та раст-
ровому електронному мікроскопі-аналізаторі «РЕМ-106 І» ВАТ 

SELMI, де проводилася оцінка якости шару, його суцільности, тов-
щини та будови зон підшару — дифузійної зони. 
 Також за допомогою «РЕМ-106 І» виконувалася локальна мікро-
рентґеноспектральна аналіза одержаних покриттів, проводилася 

дюрометрична аналіза на розподіл мікротвердости у поверхневому 

шарі та по глибині шліфу від поверхні. Міряння мікротвердости 

проводили на мікротвердомірі ПМТ-3 вдавлюванням алмазної пі-
раміди під навантаженням у 0,05 Н, згідно з ГОСТ 9450-76. 
 Після ЕІЛ для підвищення параметрів якости поверхневих шарів 

(пониження шерсткости покриттів, підвищення суцільности та 

втомної міцности, зміни характеру залишкових напружень з розтя-
гувальних на стискальні) використовували безабразивне ультраз-
вукове фінішне оброблення (БУФО). 
 Для дослідження впливу методу ЕІЛ на механічні властивості 
деталю (межу міцности, межу плинности, відносне подовження та 

відносне звуження) були виготовлені зразки із високоміцного чаву-
ну ВЧ 50, відповідно до ГОСТ 7855-84. Для кожного матеріялу еле-
ктроди-інструменту та режиму ЕІЛ виготовляли по 3 зразки. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Дослідження масоперенесення 

В таблиці 1 і на рисунках 2 і 3 представлено результати досліджень 

динаміки масоперенесення матеріялу аноди складу (90% ВК6 + 10% 

1М) і 1М на поверхневі шари зразків з чавуну ВЧ 50 без попередньо-
го нанесення покриттів з СТНС (рис. 2) і з СТНС (рис. 3), а також 

шерсткости та суцільности сформованих покриттів. 
 В результаті аналізи табл. 1 і рис. 2 і 3 встановлено: 
- зі збільшенням часу ЕІЛ збільшується кількість перенесеного ма-
теріялу з аноди (∆mа) на катоду (∆mк), а шерсткість і суцільність 

практично не змінюються; 
- найбільша кількість матеріялу, що визначається коефіцієнтом ма-
соперенесення (kм), переноситься з початку процесу ЕІЛ і далі зі зро-
станням часу леґування, процес масоперенесення поступово галь-
мується, потім зовсім припиняється і, більш того, може змінитися 

на руйнування нанесеного шару, тобто ∆mк змінюється за знаком; 
- зі збільшенням енергії розряду Wр масоперенесення збільшуєть-
ся, але процес руйнування нанесеного шару покриття розпочина-
ється раніше, наприклад за Wр = 1,3, 2,6 і 3,4 Дж після 2,0, 1,5 і 1,0 

хв. випробувань відповідно; 
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- зі збільшенням енергії розряду зростає шерсткість поверхневого 

ТАБЛИЦЯ 1. Результати дослідження масоперенесення матеріялу ЕІ 

складу (90% ВК6 + 10% 1М) і 1М на зразки з чавуну ВЧ 50 з використан-
ням СТНС і без них, а також шерсткість і суцільність покриттів. 

TABLE 1. The results of the study of mass transferring the ET (electrode-tool) 
material, which has a composition of (90% ВК6 (VK6) + 10% 1М) and of 1M, 
onto the high-strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron samples with and without the 

use of the СТНС (STSM), as well as the coating roughness and continuity. 

Матеріял  
електроди-
інструменту 

Склад СТНС, % 

Час леґування, хв. 

Ш
ер

ст
-

к
іс

ть
 

R
a,

 м
к
м
 

С
у
ц
іл

ь-
н
іс

ть
 

S
,  
%

 

0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 

Збільшення ваги катоди, 
∆mк, г⋅104/коефіцієнт 

масоперенесення, kм 

Д
о/

п
іс

л
я

 

Б
У

Ф
О
 

Д
о/

п
іс

л
я

 

Б
У

Ф
О
 

Енергія розряду Wр = 0,55 Дж 

90%ВК6+10%1М – 80/0,77 90 95 98 99 3,2/0,7 60/70 
1М  – 90/0,76 110 115 118 119 3,3/0,8 80/90 

ВК6 
0,5Si+0,5B+2Cr+7Ni+90 

вазелін 
70/0,79 80 85 89 90 3,3/0,8 95/100 

ніхром Х20Н80 
5% Si + 5% B + 90% ва-

зелін 
850,78 95 100 103 103 3,5/0,7 90/95 

Енергія розряду Wр = 1,3 Дж 
90%ВК6+10%1М – 105/0,76 110 115 118 114 3,7/0,8 55/65 
1М  – 120/0,72 125 128 130 126 3,9/08 70/80 

ВК6 
0,5Si+0,5B+2Cr+7Ni+90 

вазелін 
90/0,75 95 98 99 97 4,2/0,9 85/95 

ніхром Х20Н80 
5% Si + 5% B + 90% ва-

зелін 
110/0,74 115 119 121 118 4,3/0,9 80/90 

Енергія розряду Wр = 2,6 Дж 
90%ВК6+10%1М – 115/0,68 121 123 115  5,4/1,1 50/60 
1М  – 140/0,68 150 156 142  5,71,1 60/70 

ВК6 
0,5Si+0,5B+2Cr+7Ni+90 

вазелін 
95/0,67 110 114 105  5,9/1,1 75/85 

ніхром Х20Н80 
5% Si + 5% B + 90% ва-

зелін 
120/0,67 130 137 123  6,1/1,2 70/80 

Енергія розряду Wр = 3,4 Дж 
90%ВК6+10%1М – 120/0,65 127 118 104  6,0/1.2 45/55 
1М  – 150/0,66 155 141 135  6,3/1,3 55/65 

ВК6 
0,5Si+0,5B+2Cr+7Ni+90 

вазелін 
105/0,64 109 98 91  6,7/1,4 70/80 

ніхром Х20Н80 
5% Si + 5% B + 90% ва-

зелін 
130/0,66 133 125 117  7,5/1,5 65/75 



 ПОВЕРХНЕВІ ВЛАСТИВОСТІ ВИСОКОМІЦНИХ ЧАВУННИХ ДЕТАЛІВ 437 

шару покриття та зменшується його суцільність; 
- за незмінної енергії розряду за рівні проміжки часу кількість 

втраченої ваги (ерозії) аноди ∆mа майже не змінюється. 

Дослідження топографії і механічних властивостей 

До топографічних параметрів покриттів, сформованих методою 

ЕІЛ, слід віднести шерсткість і суцільність, а до механічних влас-
тивостей — межу міцности, межу плинности, відносне подовження 

та відносне звуження деталю. 
 В таблиці 2 представлено зведені дані результатів дослідження 

впливу різних технологій нанесення покриттів методом ЕІЛ і 
ЕІЛ+БУФО на топографію та механічні властивості деталів з висо-
коміцного чавуну ВЧ 50. Під час аналізи табл. 2 було визначено, що 

ЕІЛ ЕІ складу 90% ВК6 + 10% 1М і 1М, виготовленими методом ПМ, 
зразків з високоміцного чавуну за енергії розряду Wр = 0,55 Дж і 
продуктивности Q = 0,67 см2/хв. супроводжується пониженням 

межі плинности (σт) та межі міцности (σв) на 32,0% і 32,78% та 

34,0% і 28,7% відповідно, а відносне подовження (δ) водночас зрос-
тає на 5,71% і 5,43%. Слід відмітити, що за ЕІЛ, коли підвищується 

 

Рис. 2. Приріст ваги катоди й ерозія аноди під час ЕІЛ високоміцного ча-
вуну марки ВЧ 50 компактними ЕІ, виготовленими методом порошкової 
металурґії, складу (а) (90% ВК6 + 10% 1М) та (б) 1М. 

Fig. 2. The cathode-weight increase and the anode erosion in the course of ESA pro-
cessing high-strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron by the compact powder-metallurgy 

manufactured ET of the composition of: (a) (90% ВК6 (VK6) + 10% 1M), (b) 1M. 
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параметер (δ), нерідко погіршуються значення σв і σт. Це поясню-
ється наступним чином. Нанесення методом ЕІЛ покриттів супро-
воджується збільшенням шерсткости поверхневого шару (з Ra = 0,5 

мкм до Ra = 3,2 і 3,3 мкм) і виникненням значних концентраторів 

напружень, а суцільність покриття складає 60% і 80% відповідно 

(табл. 1). 
 Також у поверхневому шарі виникають залишкові розтягувальні 
напруження. 
 Після проведення ЕІЛ і оброблення БУФО ЕІ складу 90% ВК6 + 

10% 1М і 1М шерсткість покриття зменшується до Ra = 0,7 мкм і 0,8 

мкм відповідно, а суцільність збільшується до 70% і 90% відповід-
но. 
 В результаті межа плинности та межа міцности збільшуються до 

325 МПа і 324,1 МПа та 512 МПа і 526 МПа відповідно, а відносне 

подовження зменшується до 1,16% і 2,14% відповідно. Шерсткість 

поверхні зменшується до Ra = 0,8 мкм і 0,7 мкм, а суцільність збі-
льшується і складає 70% і 90% (табл. 1). 

 

Рис. 3. Приріст ваги катоди та ерозія аноди під час ЕІЛ високоміцного ча-
вуну марки ВЧ 50 компактними ЕІ з твердого стопу ВК6 (а) і ніхромового 

дроту марки Х20Н80 (б) з використанням СТНС складу 0,5% Si + 0,5% B 

+ 2% Cr + 7% Ni + 90% вазелін і 5% Si + 5% B + 90% вазелін відповідно. 

Fig. 3. The cathode-weight increase and the anode erosion in the course of 

ESA processing high-strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron by the compact ET 

made of ВК6 (VK6) hard alloy (a) and nichrome wire of Х20Н80 (Kh20N80) 
grade (b) with the use of the СТНС (STSM) having a composition of 0.5% Si 
+ 0.5% B + 2% Cr + 7% Ni + 90% petroleum jelly, and 5% Si + 5% B + 90% petro-
leum jelly, respectively. 
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ТАБЛИЦЯ 2. Результати дослідження впливу різних технологій нанесен-
ня покриттів на топографію та механічні властивості деталів з високоміц-
ного чавуну ВЧ 50. 

TABLE 2. The results of the study of the various coating technologies impacts 

on the topography and mechanical characteristics of parts made of high-
strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron. 

Метод нанесення покриття 
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1 2 3 4 5 6 

Без покриття − − 320 500 7 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 90% ВК6 + 10% 1М 

0,55 0,67 217,6 330 7,40 

   −32,0 −34,0 +5,71 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу (90% ВК6 + 10% 1М) + БУФО 

0,55 0,67 325 512 6,92 

   +1,56 +2,40 −1,16 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 1М 

0,55 0,67 241 356,5 7,38 

   −32,78 −40,25 +5,43 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 1М + БУФО 

0,55 0,67 324,1 526,5 6,85 

   +1,28 +5,30 −2,14 
Електродою, виготовленою з дроту Х20Н80 

з СТНС, складу 5% Si + 5% B + 90% вазелін 
0,55 0,67 253,3 375,5 7,20 

   −26,3 −33,16 +2,86 
Електродою, виготовленою з дроту Х20Н80 

з СТНС, складу 5% Si +5% B+90% вазелін + 

БУФО 
0,55 0,67 341,1 538,2 6,72 

   +6,59 +7,64 −4,0 
Електродою, виготовленою з твердого сто-
пу ВК6 з СТНС складу 0,5% Si + 0,5% В + 

2% Cr + 7% Ni + 90% вазелін 
0,55 0,67 250,1 374,3 7,25 

   −21,87 −33,58 +3,57 
Електродою, виготовленою з твердого стопу 

ВК6 з СТНС складу 0,5% Si + 0,5% В + 2% Cr 

+ 7% Ni + 90% вазелін + БУФО 
0,55 0,67 335,4 532,1 6,79 

   +4,81 +6,62 −3,0 
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 Характер зміни механічних властивостей не змінюється під час 

нанесення методом ЕІЛ зносостійких покриттів на зразки з високо-
міцного чавуну ВЧ 50 з використанням ЕІ з дроту Х20Н80 і твердо-
го стопу ВК6 і спеціяльних технологічних середовищ складу 5% Si + 

5% B + 90% вазелін та твердого стопу ВК6 з СТНС складу 0,5% Si + 

0,5% В + 2% Cr + 7% Ni + 90% вазелін відповідно. 
 В даному випадку пониження межі плинности та межі міцности 

менше і складає 26,3% і 21,87% та 33,16% і 33,58% відповідно, а 

відносне подовження зростає також менше і складає 2,86% і 3,57%. 
За подальшого БУФО зростання межі плинности та межі міцности 

також збільшується, відповідно до 341,1 МПа і 335,4 МПа та 538,2 

МПа і 532,1 МПа, а відносне подовження зменшується на 4,0% і 
3,0% відповідно. Шерсткість поверхні зменшується до Ra = 0,8 мкм і 

(продовження) ТАБЛИЦЯ 2. Результати дослідження впливу різних тех-
нологій нанесення покриттів на топографію та механічні властивості де-
талів з високоміцного чавуну ВЧ 50. 

(Continuation) TABLE 2. The results of the study of the various coating 

technologies impacts on the topography and mechanical characteristics of 

parts made of high-strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron. 

1 2 3 4 5 6 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 90% ВК6 + 10% 1М 

1,3 1,0 211,3 375.3 7,15 

   −51,44 53,70 +2,14 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу (90% ВК6 + 10% 1М) + БУФО 

1,3 1,0 321 506 6,89 

   +0,31 +1,20 −1,6 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 1М 

1,3 1,0 225,7 349,2 7,17 

   −41,78 −43,18 +2,42 
Електродою, виготовленою методом ПМ, 
складу 1М + БУФО 

1,3 1,0 321,5 507,1 6,81 

   +0,47 +1,42 −2,79 
Електродою, виготовленою з дроту 

Х20Н80 з СТС складу 5% Si + 5% B + 

90% вазелін 

1,3 1,0 243,3 363,9 7,20 

   −31,52 −37,4 +2,86 
Електродою, виготовленою з дроту 

Х20Н80 з СТС складу 5% Si + 5% B + 

90% вазелін + БУФО 

1,3 1,0 325,1 509,8 6,75 

   +1,59 +1,96 -3,70 
Електродою, виготовленою з твердого 

стопу ВК6 з СТС складу 0,5% Si + 0,5% В 

+ 2% Cr + 7% Ni + 90% вазелін 

1,3 1,0 245,3 354,2 7,18 

   −30,45 −1,16 +2,57 
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0,7 мкм, а суцільність складає 100% і 95% відповідно (табл. 1). 
 Зі збільшенням енергії розряду до Wр = 1,3 Дж і 3,4 Дж і продук-
тивности ЕІЛ до Q = 1,0 см2/хв. і 2,0 см2/хв. відповідно характери 

зміни межі плинности (σт), межі міцности (σ в) і відносного подов-
ження (δ) не змінюються. Межа плинности та межа міцности змен-
шуються по мірі зростання Wр і Q. 
 За використання компактних ЕІ 90% ВК6 + 10% 1М і 1М, вигото-
влених методом ПМ та ЕІ з твердого стопу ВК6 і ніхромового дроту 

Х20Н80 з використанням СТНС, межа плинности зменшується за 

Wр = 1,3 Дж до 211,3 МПа, 225,7 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 205,3 

МПа і 211,4 МПа, межа міцности зменшується за Wр = 1,3 Дж до 

375,3 МПа і 349,2 МПа, а за Wр = 3,4 Дж до 321,2 МПа і 325,2 МПа; 
відносне подовження водночас збільшується до 7,15% і 7,17% та 

7,20% і 7,18% відповідно. Шерсткість поверхневого шару покриття 

збільшується за Wр = 1,3 Дж і продуктивности ЕІЛ у 1,0 см2/хв. до 

Ra = 3,7, 3,9, 4,2 і 4,3 мкм відповідно, а за Wр = 3,4 Дж і продуктив-
ности ЕІЛ у 2,0 см2/хв. — до Ra = 6,0, 6,3, 6,7 і 7,5 мкм; суцільність 

(продовження) ТАБЛИЦЯ 2. Результати дослідження впливу різних тех-
нологій нанесення покриттів на топографію та механічні властивості де-
талів з високоміцного чавуну ВЧ 50. 

(Continuation) TABLE 2. The results of the study of the various coating 

technologies impacts on the topography and mechanical characteristics of 

parts made of high-strength ВЧ 50 (VCh-50) cast iron. 

1 2 3 4 5 6 
Електродою, виготовленою методом ПМ 

складу (90% ВК6 + 10% 1М) + БУФО 
3,4 2,0 320,5 502,1 6,92 

   +0,16 +0,42 −1,16 
Електродою, виготовленою методом ПМ 

складу 1М 
3,4 2,0 211,4 325,2 7,18 

   −51,37 −5,04 +2,57 
Електродою, виготовленою методом ПМ 

складу 1М + БУФО 
3,4 2,0 320,9 503,6  6,83 

   +0,28 +0,72  −1,01 
Електродою, виготовленою з дроту Х20Н80 з 

СТНС складу 5% Si + 5% B + 90% вазелін 
3,4 2,0 223,3 331,4 7,19 

   −43,30 −0,86 +2,86 
Електродою, виготовленою з дроту Х20Н80 з 

СТНС складу 5% Si + 5% B + 90% вазелін + 

БУФО 

3,4 2,0 323,1 505,8 6,89 

   +0,97 +1,16 −1,60 
Електродою, виготовленою з твердого стопу 

ВК6 з СТНС складу 0,5% Si + 0,5% В + 2% Cr + 

7% Ni + 90% вазелін 

3,4 2,0 221,7 330,3 7,19 

   −44,34 −1,38 +2,71 
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(S) зменшується та складає за Wр = 1,3 Дж і продуктивности ЕІЛ 

Q = 1,0 см2/хв. S = 55, 70, 85 і 80%, а за Wр = 3,4 Дж і продуктивнос-
ти ЕІЛ Q = 2,0 см2/хв. — S = 45, 50, 70 і 65% (табл. 1). 
 Після наступного БУФО межа плинности збільшується за 

Wр = 1,3 Дж до 321 МПа, 321,5 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 325,1 

МПа і 324,4 МПа; межа міцности водночас збільшується за Wр = 1,3 

Дж до 506 МПа, 507,1 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 509,8 МПа і 
508,5 МПа; відносне подовження водночас зменшується до 6,89% і 
6,81% та 6,75% і 6,59% відповідно. Шерсткість покриття зменшу-
ється за Wр = 1,3 Дж до 0,8 мкм, 0,8 мкм, 0,9 мкм і 0,9 мкм, а за 

Wр = 3,4 Дж — до Ra = 1,2 мкм, 1,3 мкм, 1,4 мкм і 1,5 мкм; воднораз 

суцільність збільшується до 60%, 75%, 85% і 80% та 55%, 65%, 80% і 
75% відповідно. 

5. ВИСНОВКИ 

1. В результаті дослідження масоперенесення зі збільшенням часу 

ЕІЛ збільшується кількість перенесеного матеріялу з аноди (∆mа) на 

катоду (∆mк), а шерсткість і суцільність покриття практично не 

змінюються. 
2. Найбільша кількість матеріялу переноситься з початку процесу 

ЕІЛ, потім процес масоперенесення поступово зменшується, зовсім 

припиняється та може змінитися руйнуванням нанесеного шару, 
тобто ∆mк стає від’ємним. 
3. Зі збільшенням енергії розряду масоперенесення зростає, але 

процес руйнування нанесеного шару покриття розпочинається ра-
ніше; водночас збільшується шерсткість покриття та зменшується 

його суцільність. 
4. За незмінної енергії розряду за рівні проміжки часу кількість 

втраченої ваги (ерозії) аноди ∆mа майже не змінюється. 
5. Електроіскрове леґування ЕІ складу (90% ВК6 + 10% 1М) і 1М, ви-
готовленими методом ПМ, зразків з високоміцного чавуну за 

Wр = 0,55 Дж і Q = 0,67 см2/хв. супроводжується пониженням межі 
плинности (σт) і межі міцности (σв) на 32,0 і 32,78% і 34,0 і 28,7% від-
повідно, а відносне подовження (δ) водночас зростає на 5,71 і 5,43%. 
Шерсткість поверхневого шару збільшується з Ra = 0,5 до 3,2 і 3,3 

мкм, а суцільність покриття (S) складає 60 і 80% відповідно. Після 

оброблення БУФО межа плинности та межа міцности збільшуються 

до 325 і 324,1 МПа та 512 і 526 МПа відповідно, а відносне подов-
ження зменшується до 1,16 і 2,14% відповідно. Шерсткість поверхні 
зменшується до Ra = 0,8 і 0,7 мкм, а суцільність збільшується і скла-
дає 70 і 90%. 
6. За ЕІЛ зразків з високоміцного чавуну ВЧ 50 ЕІ з дроту Х20Н80 і 
твердого стопу ВК6 та з використанням СТНС пониження межі 
плинности та межі міцности менше й складає 26,3 і 21,87% та 33,16 
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і 33,58% відповідно, а відносне подовження також зменшується та 

складає 2,86 і 3,57% відповідно. За подальшого БУФО зростання 

межі плинности та межі міцности збільшуються до 341,1 і 335,4 

МПа та 538,2 і 532,1 МПа відповідно, а відносне подовження змен-
шується на 4,0 і 3,0% відповідно. Шерсткість покриття зменшуєть-
ся до Ra = 0,8 і 0,7 мкм, а суцільність складає 100 і 95% відповідно. 
7. Зі збільшенням Wр до 1,3 і 3,4 Дж і використанням компактних 

ЕІ складу (90% ВК6 + 10% 1М) і 1М, виготовлених методом ПМ, та 

ЕІ з твердого стопу ВК6 і ніхромового дроту Х20Н80 з використан-
ням СТНС межа плинности зменшується за Wр = 1,3 Дж до 211,3 

МПа, 225,7 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 205,3 МПа і 211,4 МПа; 
межа міцности зменшується за Wр = 1,3 Дж до 375,3 МПа і 349,2 

МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 321,2 МПа і 325,2 МПа; відносне подо-
вження водночас збільшується до 7,15 і 7,17% та 7,20 і 7,18% відпо-
відно. Шерсткість поверхневого шару покриття збільшується за 

Wр = 1,3 Дж до Ra = 3,7, 3,9, 4,2 і 4,3 мкм, а за Wр = 3,4 Дж — до 

Ra = 6,0, 6,3, 6,7 і 7,5 мкм. Суцільність (S) зменшується та складає 

за Wр = 1,3 Дж S = 55, 70, 85 і 80%, а за Wр = 3,4 Дж — S = 45, 50, 70 

і 65%. 
8. Після наступного БУФО межа плинности збільшується за 

Wр = 1,3 Дж до: 321, 321,5, 325,1 і 324,4 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — 

до 320,5, 320,9, 323,1 і 322,8; межа міцности збільшується за 

Wр = 1,3 Дж до 506 і 507 МПа, а за Wр = 3,4 Дж — до 502,1, 503,6, 

505,8 і 504,9 МПа; відносне подовження водночас зменшується до 

6,89 і 6,81% та 6,75 і 6,59% відповідно. Шерсткість покриття змен-
шується за Wр = 1,3 Дж до 0,8, 0,8, 0,9 і 0,9 мкм, а за Wр = 3,4 Дж 

— до Ra = 1,2, 1,3, 1,4 і 1,5 мкм, але суцільність збільшується. 
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