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A Study of Dislocation Loops Growth in Zr–Sn Alloys under 

Neutron Irradiation by Rate Theory Modelling 
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We extend reaction rate theory to study dislocation loops growth and associ-
ated radiation growth in binary Zr–Sn alloys under neutron irradiation at 

reactor conditions. A model to describe experimental data for loops’ number 

density is proposed. We discuss dose dependences of dislocation loop radii, 

their densities and growth strains and analyse an influence of irradiation 

temperature and sinks’ strengths on statistical properties of loops. A compe-
tition between the interstitial and vacancy <a>-type loops is studied. Local 
loops distribution inside grains is analysed. Estimation of hardening of ma-
terial is provided. Obtained results are compared with experimental observa-
tions. 

Key words: zirconium alloys, defects, dislocation loops, growth strains, 

hardening. 

Узагальнено теорію швидкости реакції для вивчення росту дислокацій-
них петель і пов’язаного з цим радіяційного розпухання в бінарних сто-
пах Zr–Sn, опромінених нейтронами в реакторних умовах. Запропонова-
но модель для опису експериментальних даних стосовно густини дисло-
каційних петель. Обговорюються дозові залежності радіюсів дислокацій-
них петель, їхніх густин і ростових деформацій, а також аналізується 

вплив температури опромінення та потужностей стоків на статистичні 
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властивості петель. Вивчається конкуренція між міжвузловими та вакан-
сійними петлями <a>-типу. Проаналізовано розподіл локальних петель 

всередині зерен. Зроблено оцінку твердости матеріялу. Одержані резуль-
тати порівняно з експериментальними даними. 

Ключові слова: цирконійові стопи, дефекти, дислокаційні петлі, ростові 
деформації, зміцнення. 

(Received July 22, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

As known, zirconium-based alloys used in modern reactors as cladding 

materials contain less than 2% of alloying elements such as tin, niobi-
um, and others to improve mechanical properties and corrosion re-
sistance of these materials [1, 2]. High-energy ( 1 MeV) neutron irra-
diation of these materials induces a development of dislocation struc-
ture resulting in a dimensional change of materials without applied 

stress known as radiation growth. This phenomenon is controlled by 

fluence, temperature, and material microstructure [3–7]. 
 As usual, at neutron irradiation under reactor conditions (with tem-
perature range (530–570) K and dose rate 10−7

 dpa/s) the size of <a>-
type loops (of interstitial and vacancy character with the Burgers vec-
tor 1/ 3 1120 )   is around 10 nm. They emerge and grow from point 

defect clusters at extremely small doses  10−3
 dpa (displacements per 

atom). Loops of <c>-type lying in basal plane with Burgers vectors 

1/2<0001> or 1/ 6 2023   are of vacancy character. They emerge 

after critical dose of 3 dpa from two-dimensional vacancy platelets as 

loops precursors when their size overcomes a critical value [8]. These 

platelets have been observed in very particular conditions. It is possi-
ble that small impurity clusters are the form of basal platelets can act 

as nucleation sites for these loops [9, 10]. As was pointed out in [5] 

<c>-type loops appear as straight-line segments, they nucleate in colli-
sion cascades [11]. A size of these loops can exceed 200 nm. The num-
ber density of <c>-type loops is around 1015

 cm−3
 that is of one order 

less than one observes for <a>-type loops [3, 5]. 
 From results of jointly conducted experimental and theoretic stud-
ies it was stated that radiation growth depends not only on irradiation 

conditions, but also on microstructure parameters: texture, grain size, 

point defect traps, defect mobility their diffusion anisotropy, and in-
tra-granular effect (see review [7] and citations therein). A study of 

this phenomenon remains actual during several decades to predict a 

behaviour of cladding materials at different irradiation conditions. 
 As usual, in corresponding theoretical modelling one uses data ob-
tained at different hierarchical levels allowing to capture main mecha-
nisms, governing studied phenomenon and provide multi-scale or hy-
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brid simulations including several methods operating on different lev-
els of description. In order to get energetic parameters governing in-
teraction of point defects and clusters with alloying elements and ex-
tended defects (dislocation lines, loops, grain boundaries) one usually 

exploits calculations from first principles [14–20]. Molecular dynam-
ics and object kinetic Monte Carlo (OKMC) simulations (extending the 

time and length scale of molecular dynamics) give information about 

primary radiation damages and properties of defect clustering at ele-
vated temperatures [21–26]. Cluster dynamics is used to receive data 

for cluster number density dynamics, mean cluster size and cluster 

growth speed at different irradiation regimes [27–29]. Phase field 

modelling allows one to describe defects rearrangement and phase sta-
bility based on thermodynamic approaches and reaction rate theory [6, 

25, 30–38]. 
 However, despite a progress in studying radiation growth, there are 

some discrepancies between experimental data and results coming 

from growth prediction models [7]. Mostly it is related to mean field 

approximation by neglecting some microstructural properties and sta-
tistical correlations between micro- and macrostructures. Moreover, 

most of the results were obtained for single crystals, whilst real mate-
rials are poly-crystalline and loops can be locally arranged inside 

grains due to grain boundary effect on migrating defects. Additional-
ly, it was shown recently that both kinds of point defects in zirconium-
based alloys manifest diffusion anisotropy that results in continuous 

development of this approach to get more accurate results predicting 

materials behaviour [36, 37, 39]. 
 In this paper, we focus our attention on a further development of the 

rate theory by studying dynamics of dislocation loop and radiation 

growth in Zr–Sn systems under neutron irradiation at reactor condi-
tions. We generalize the rate theory for radiation damages in Zr–Sn 

alloys based on previously derived models [6, 35–37, 40, 41]. The nov-
elty of the model is in the using a continuous dynamic of both <a>- and 

<c>-type loop number densities by exploiting main mechanisms of 

cluster dynamics [27–29] with verification of obtained results. Com-
paring to previously used approach [35, 36] the proposed model admits 

a continuous change of growth rates of loop number densities by in-
cluding physically based mechanisms and experimental data. Moreo-
ver, a small set of fitting parameters can be used to relate experimen-
tally observed data with results of modelling at different irradiation 

conditions. Here we take into account production biased model and ef-
fect of domains inside grains resulting in loops growth rate change to-
gether with local description of loop increase inside grains. The pro-
posed model allows one to describe local distribution of growth strains 

inside grains at different irradiation conditions and sink strengths. It 

will be shown that both interstitial and vacancy <a>-type loops com-



1080 L. WU, T. XIN, D. KHARCHENKO et al. 

pete with each other and govern growth strains dynamics. By using ob-
tained data, we study dose and parametric dependences of the radia-
tion-induced hardening. 
 The paper is organized in the following manner. In Section 2, we de-
scribe generalized mathematical model for loop radii and growth 

strains dynamics. In Section 3, we discuss dose dependences of main 

studied quantities and provide comparison with experimental data. 
We conclude in Section 4. 

2. MODEL 

2.1. Rate Equations 

We start from the standard model describing point defects dynamics 

discussed in [40], where for time-dependent point defect concentra-
tions we use a notation ci,v, where subscripts i and v relate to intersti-
tials and vacancies, respectively. As far as tin atoms serve as traps for 

vacancies, next we introduce cvT as a concentration of trapped vacan-
cies. In our study, we take into account that defect clusters can emerge 

simultaneously together with Frenkel pairs. Concentration interstitial 
and vacancy clusters we denote by q cl

,
jc  where q = {i, v}, j is the crystal-

lographic direction (j = {m, c}, m = {a1, a2, a3}). Generally, these clus-
ters can be sessile and glissile and are able to emit point defects. Such 

clusters are embryos of loops and can govern dynamics of their growth. 
We admit that an efficiency of absorbing clusters by grain boundaries 

depends on a distance between clusters and grain boundaries. Rate 

theory equations for point defect concentrations should be accompa-
nied by equations describing dynamics of glissile cluster concentration 

as follows [6, 40]: 

 

2

i i i i i i0 r v i e(i) cl

2 T

v v v v v v0 r v i e e(v) cl

2 2 T

vT v vT v i iT i vT e

g

q

q cl q cl q cl q cl eq cl

q q

( ) ,

( ) ,

,

( ) .

t

t

t

j j j j

t

c K D k c c c c K

c K D k c c c c K K

c D k c D k c c K

K
c D S l c K

d n

 = − − −  +

 = − − −  + +

 = − −


 = − −

 (1) 

Here, Kq = K(1 − q) relates to production rate of the corresponding 

point defects due to irradiation, where K  KNRT(1 − r), KNRT is the dose 

rate defined according to the NRT standard [42], r relates to cascade 

recombination efficiency, (1 − q) denotes the fraction of free (unclus-
tered) point defects,  =  + g s

q q q
, g

q  and s

q  are efficiencies of genera-
tion of glissile and sessile clusters, respectively. The second terms in 

first two equations are responsible for point defects annihilation at 
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sinks of strength 
2

q
,k  Dq corresponds to defect diffusivity, cq0 denotes 

the equilibrium defect concentration, as usual. Processes of defects 

recombination are governed by the rate constant r = 4r0(Di + Dv)/, 
where r0 and  are recombination radius of point defects and atomic 

volume, respectively. In the equation for trapped vacancies, one con-
siders their production when vacancies find traps (the first term), re-
combination with free interstitials (second term) and emission of free 

vacancies from traps with the rate e

TK  (the last term). Such emission 

increases a number of free vacancies (see the fourth term in equation 

for cv). Quantities 
2

vT
k  and 

2

iT
k  describe the corresponding trap sink 

strengths. In the equation for clusters dq is the number of directions 

along which i/v-clusters can be formed; nq is the number of defects in 

the corresponding cascade-produced mobile cluster; q cl

jD  relates to dif-
fusivity of clusters; q cl

( )
jS l  is the corresponding sink strength depend-

ing on a distance from the grain boundary, l. Terms eq cl eq cl

j

j
K K=   

describe contribution from defects due to their emission from clusters. 
 We assume that all sinks are smeared over the whole system, not lo-
calized. For sink strengths one can write: 

2 2 2 2 2

q qN GB q T qL
.k k k k k= + + +  

The quantity 
2

qN qN N

j j

j
k Z=   is related to network line dislocations 

with the density N

j  in each crystallographic direction j and efficiency 

qN qN

jZ Z=  of dislocations to absorb defects of each sort. The sink 

strength 
2 2

GB GB GB
/

n njn
k Z=   describes an effect of grain bounda-

ries, where n GB is the grain size in one of three Cartesian directions 

n = (x, y, z). Bias coefficient GB

nZ  is taken according to the definition 

noted in Refs. [6, 36, 43]. Next, for simplicity, we assume n GB = GB 

resulting to GB GB
.

j

n n
Z Z=  Sinks strengths 

2

iT
k  and 

2

vT
k  are taken from 

[44]: 
2

qT qT T Zr
4 ;k Z r N=   the corresponding bias coefficients take the 

form: 
3

iT T T
/ [( / ) ],Z c f r b f= +  

3

vT T T
(1 ) / [1 ( / ) ],Z c f r b f= − + −  where 

traps are assumed as spherical substances with mean capture radius rT 

comparable with the Burgers vector value b, NZr is the atomic number 

density of zirconium (as matrix element), f = cvT/cT is the trap occupa-
tion probability. As assumed, vacancy relax the accumulated energy at 

the trap and hence, they are captured with a binding energy 
B

T
.E  

Thermal emission of vacancies is defined through the rate: 
2 B

e v vT v T
[ / (1 )] exp( / ),

TK D k f f E T=  − −  v = 7.0 is the geometric factor 

[40, 44]. As shown, the upper limit for the trap occupation probability 

for Zr–1.5% Sn can be obtained if at least  6% of traps are occupied 

with concentration of solute-trap complexes  0.1% [40]. As far as Sn 

atoms serve as traps it means that one relates concentration of Tin, cSn 

to the concentration of traps cT as cT = 0.06cSn. Sinks strengths 
2

iL
k  and 

2

vL
k  are related to dislocation loops of different type. We take into ac-
count that interstitial loops are possible only in m = {a1, a2, a3} direc-
tions, whereas vacancy loops can be observed in all j = 4 crystallograph-
ic directions. Moreover, <c>-type vacancy loops are possible only at 

doses exceeding 3 dpa. For these sink strengths one can write 
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2 m m m m c c

qL qI I qV V qV V
( ) .

m
k Z Z Z=  +  +   For loop densities one has the stand-
ard definition I,V I,V V

2 ,
j j jR N =  , where I,V

jR  and I,V

jN  denote the corre-
sponding loop radius and loop number density, respectively. In the 

considered model we use functional dependences of bias factors 

q, q,
( )

m m mZ Z R
  

=  according to [6, 45, 46], where {I, V}, =  

GB iI iV vI vV iN vN
,

m j m j j j

n
Z Z Z Z Z Z Z       iN

1.1,
jZ =  vN

1.0.
jZ =  

 We take into account that the sink strength of defect clusters q cl

jZ  

depends on the distance l from the grain boundary as follows [6, 41]: 

2 1

q cl q cl q q q cl GB
( ) 2( / 2) , 2( (2 )) ,

j j j jZ l r r l l −=    =  +   −  

where rq cl is the capture radius of loops for mobile clusters, 

N V I
,

j j j j =  +  +   with 
c

I
0 =  (no interstitial loops are possible in basal 

plane). 
 To obtain dynamical equations for interstitial/vacancy (I/V)-loop 

size I,V

jR  one uses the standard technique [6] and gets 

 

I I iI i i vI v v iL

2

i cl ig vg I

I

i i cl v v cl I

V V vV v v vL iV i i

2

v cl vg ig V

v v cl i i cl V

[ ( )
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2 ( ) ( ) 2
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t
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N

d S l d S l N
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d S l d S l N

 = − − +

    
+ − −  

 
 

 = − − +

    
+ − −  

 
 

V

2 c c c
v cl vgc c c c c c cV

V V vV v v vL iV i i Vc

v v cl V

],

( )
[ ( ) ].

2 ( ) 2

m

t

t tc

N

K r b R
b R g Z D c c Z D c N

d S l N

  
 = − − + − 

 (2) 

 For concentration of vacancies, which are in equilibrium with va-
cancy- and interstitial-type loops, one exploits the standard definition 

[6]. 
 In equations for loop radii, we introduce growth scaling functions 

gI,V(t) to take into account a transformation of evolving dislocation 

loops into a low-energy cellular dislocation structure according to dis-
cussions given in [47]. As known, this structure forms domains of the 

size 
0 1/2

d d N
( ) ,

j jL L −=   where 
0 1/2

d
( / ( )) ,

A
L C C f v


=   CA = 3, C  1, 

( ) (1 / 2) / (1 )f v v v= − −  [48]. For growth scaling functions one admits 
1/2 0

I,V I,V I,V d
1 2 ( ) / .

j j jg R L= −   It is able to prevent loop size growth up to 

sizes exceeding domain size. It allows one to describe processes of loops 

annihilation with dislocation network of cellular structure by delaying 

corresponding dynamics. 
 To get a close loop system one needs to know an equation for the loop 

number density NI, V modelling loop nucleation processes. To this end, 
one can use the experimental observation for nucleation of loops. As 
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known, <a>-loops nucleate from beginning of irradiation and reach 

typical values  1016
 cm−3

 after several dpa, whereas vacancy <c>-loops 

nucleate above a critical dose  3 dpa and attain density  1015
 cm−3

 [49, 

50–52]. A simplest model for evolution of the loop number density was 

proposed in [35]. Its modification by fitting experimental data from 

OSIRIS reactor was done in [36]. The simplest model can adequately 

explain experimental data for loops nucleation but cannot describe 

temperature dependences of measured quantities. 
 In our approach, we use a dynamical model based on propositions 

discussed in [47]. To describe the loop number densities in <a>-
directions one can use an equation of the form: 

 
2

v v Ii I i i

I 2 5/3 2/3

I I I

( , ) 2
.

( (0)) 2

m mm
m

t m m m

b D c NK T K N D c
N

b R R


 = − + −

     
 (3) 

Here, first two terms are responsible for short time dynamics. The 

first one is related to cluster production in cascades with initial cluster 

size 
1/2

I i0
(0) ( / ) ,

m

m
R n b=    where ni0 is the number of defects in the 

cluster at loop creation. The function (T, K) gives temperature and 

dose rate fit of experimental data and is responsible for maximal val-
ues of I

.
mN  As was shown in [53] the temperature dependence of loop 

number density for zirconium alloys can be described as (T, K) = 

= N0(K)/(1 + 7.21018exp(−Qa/RT)), where Qa = 55320 cal/mol is the ac-
tivation energy for self-diffusion, N0(K) is the fitting parameter de-
pending on the dose rate. The second term corresponds to the cluster 

life-time I d I
/ 2 ,

m m mL v =  where the cluster growth speed is defined in 

the standard way as I iI i i vI v v
( ) / .

m mv Z D c Z D c b= −  By considering so-
called relaxation regime one gets 

2

q q q q
/D c K k  that leads to approxi-

mation: 

00 2

v vI iNi iI i

I 2 0 2

i vNi iN iI v

1 ,
m

m

K Z ZK Z k
v

K Zb k Z Z k

 
= − 

 
 

where 
0

qI
Z  is calculated for the clusters of the size I

(0).
mR  In this re-

gime one can consider dislocations as main sinks of point defects, i.e., 

one can put N I
.

m m    Last two terms in Eq. (3) are responsible for long 

time dynamics: creation of clusters by interaction of interstitials and 

loss of loops due to absorption of vacancies, where the mean loop radius 

is I I
3 .

m

m
R R =   This formalism can be used to describe vacancy 

cluster formation in m direction. Next, we put I V

m mN N=  for simplici-
ty. 
 For the number of vacancy loops in <c>-direction one can use a mod-
el described in [35]. Generally, the model for <c>-type loop number 

density is quite complicated, here one can issue several stages in its 

dynamics: incubation stage at doses up to 3 dpa, growth stage and qua-
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si-stationary stage. From the other hand, one can use experimental da-
ta to get a dose-fitting curve. Some simplification of that model can be 

done by using so-called dose-response (DoseResp) curve with variable 

hill-slope (belonging to a set of logistic type functions) allowing to fit 

experimental data for <c>-type loops number density at different dos-
es and irradiation conditions. By using standard definition of this 

function, one can get dynamical equation of the form 

 
c, max *

c V

I * * 2

( ) exp[( ) / ]
,

(1 exp[( ) / ])

m
t

m

N T K
N

 −  
 =

 +  −  
 (4) 

where  = Kt/(1 − r) is the accumulated dose, m is the dose related to 

the centre of the slope, *
 defines the hill slope, 

c, max

V
( )N T  controls the 

maximal value of the loop number density. This model gives good ap-
proximation for experimental data [54]. 
 To compute strains associated with loop growth in all directions we 

calculate the climb velocity as a function of the net flux of defects ar-
riving at dislocations [35, 36] and use the Orowan relation to get equa-
tions for strain rates in each crystallographic directions in the form: 

 

2vi

GB GB v v 0v i i N vN v v 0v

iN i i I vI v v iL iI i i V vV v v vL iV i i

c c 2 c cv

GB GB v v 0v i i N vN v v 0v

[ ( ) ] [ ( )
3 4

] [ ( ) ] [ ( ) ],

[ ( ) ] [ ( )
4

m m m m

t n

n

m m m m m m m

t n

n

e K Z D c c D c Z D c c

Z D c Z D c c Z D c Z D c c Z D c

K
e Z D c c D c Z D c c

Z

−

−

 
 = − −  − − −  − − 

 

− −  − − −  − −


 = − −  − − −  − −

−




c c c c

iN i i V vV v v vL iV i i
] [ ( ) ].D c Z D c c Z D c−  − −

 (5) 

 The derived formalism for loop radii dynamics and growth strains 

calculations generalizes approaches discussed in works [35, 36, 55] for 

calculation radiation growth in zirconium based alloys by taking into 

account bias coefficients for each kind of loops, grain boundaries and 

distance from the grain boundaries. By using formalism described in 

[35, 36] one gets strains and dislocation densities in Cartesian axes. 
 Dislocations, dislocation loops, grain boundaries act as obstacles to 

dislocation motion resulting in dispersed-barrier hardening of irradi-
ated materials. The change in shear stress tot required to unpin dislo-
cations from obstacles defines the yield strength Y = MZrtot, where 

MZr = 3.5 is the Taylor factor [56]. The total hardening from all obsta-
cles is described by the change in the shear stress [57]: 

2 1/2

tot
( ) ,


 =   where the sum is taken over all obstacles: network 

of dislocations ( = N), grain boundaries ( = GB), dislocation loops of 

both <a>- and <c>-types 
c

I V I
( , , ).L L L  =  =  =  

 A contribution from network of dislocation is [57] 
a 1/2

N d N
( ) ,b =     where 

a 2

N N
( / )

j j

j
b b =   is the total dislocation 

density,  is the shear modulus, and d = 0.2 is the dislocation-
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dislocation interaction parameter that determines the strength of the 

barrier to dislocation motion. Grain boundaries effect is expressed as 

follows [56]: 
1/2

GB Zr Zr GB
( / ) ,C M − =   where CZr = 200 MPam1/2

 is tak-
en for pure zirconium [58]. Dislocation loops hardening is described by 

the dispersed-barrier hardening model [59]: 
a 1/2

(2 ) ,m m

m m

L L
b R N

 


 =      c
V

c c c c 1/2

L V
(2 ) ,

L
b R N =      where 

computations are provided by considering mean dislocation radius 

{}
.

jR   The corresponding barrier strengths mL

  and 
c

L
  are loop size 

dependent functions as was discussed in [59]. Here we consider a mixed 

case of screw and edge dislocations. 

2.2. Assumptions Used at Modelling 

In this study we assume that traps are immobile (Sn atom is oversized 

comparing to atom of matrix) and diffusion of point defect is described 

mostly by diffusivities of point defects in pure Zr with corrections 

caused by traps presence. Therefore, further, without loss of generali-
ty, one can assume 

Zr

i i
,D D  and for the vacancy diffusivity, we use 

formula obtained in [63]: 

Zr Sn

v i

Sn v0 d

1 ,
exp( / )

c
D D

c c E T

 
= − 

− + − 
 

where for vacancy-solute complex dissociation energy we put 
B

d T
.E E  

 As known, the point defects diffuse anisotropically in pure Zr and in 

Zr-based alloys [15, 39, 60, 61, 63, 64]. The significance of the diffu-
sion anisotropy was confirmed by OKMC simulations [39] to describe 

radiation growth. At the same time, a question about anisotropic dif-
fusion of point defects remains debatable in literature and the most of 

theoretic reaction rate models incorporates assumptions of isotropic 

vacancy diffusion and anisotropic interstitials diffusion. 
 In our approach, we use so-called Diffusional Anisotropy Difference 

(DAD) model [60], which is still popular within the scientific commu-
nity probably because of its simplicity and its explanatory capacity. It 

allows us to relate our results to previously published [35, 36]. Their 

accuracy depends of course on a set of other microscopic parameters 

(defect clustering efficiencies), fitting parameters and limitation of 

model when one considers defect cluster concentration instead of in-
troducing dynamics of di-, tri-, tetra-, and, at least, penta-defect clus-
ters. The main idea here is to capture main results able to describe lo-
cality of loops distribution inside grains by using data for loop number 

densities from experiments. 
 Generally, one can consider the mean diffusion coefficient for point 

defects as =Zr Zr 2 Zr 1/3

q qa qc
([ ] )D D D , where 

Zr

qa
D  and 

Zr

qc
D  are diffusion coef-

ficients along a and c axis [65, 21, 22]. Following DAD model [28, 60] 
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diffusivity anisotropy will be measured by the correction factor 
* 2 6

( 3 ) / 3Z u u u−= + +  with 
Zr Zr 1/6

ic ia
( / ) ,u D D=  where in further cal-

culations we put =* *

iI iI

j jZ Z Z , =* *

vI vI

j jZ Z Z , and drop asterisk for con-
venience (to get more accurate description one can use vacancy diffu-
sivity anisotropy in a manner similar to interstitial diffusion anisotro-
py). 
 In further calculations, we consider an Zr–1.5% Sn alloy as the main 

object to study. We vary irradiation temperature, sink strengths, and 

consider local loops distribution inside grains. The model parameters 

are taken from a fitting of experimental data of neutron irradiation of 

Zy-2 discussed in [36, 54]. Material parameters and fitting constants 

used in simulations are shown in Table 1. In further computation we 

put r = 0.95 and use following values of defect clustering efficiencies: 
 =s

i
0.5 ,  =g

i
0.17 ,  =s

v
0.55 ,  =g

v
0.05  [34–36, 40, 63]. We take ex-

perimental value for network dislocation density equals to dislocation 

number density (0.1–1.0)1010
 cm−2

 in each crystallographic direction. 
The grain radius GB we vary from 4 m up to 10 m. A distance from 

grain boundary is measured in dimensionless units  = l/ GB. Irradia-
tion temperature varies in the interval 540–570 K. For the damage 

rate at irradiation by neutrons we take value KNRT = 10−7
 dpa/s accord-

ing to experimental data [54]. 

TABLE 1. Material parameters used in simulation. 

Parameter Value Dimension Ref. 

Lattice parameters for Zr (a, c) (3.2, 5.13)10−8 cm  

Atomic volume () 3.3210−23 cm3  

Equilibrium vacancy concentration (cv0) 
1.8eV/

0.54 Bk T
e−

 at. fract. [66] 

Equilibrium interstitial concentration 

(ci0) 
4.0eV/ Bk T

e−
 at. fract. [40] 

Thermal diffusivity of vacancies 
Zr

v
( )D  

2 0.93eV/
2.2 10 Bk T

e− −  cm2/s [28] 

Diffusivity of interstitials in c-direction 
Zr

i
( )

c
D  

4 0.15eV/
4.7 10 Bk T

e− −  cm2/s [28] 

Diffusivity of interstitials in a-direction 
Zr

i
( )

a
D  

4 0.06eV/
3.5 10 Bk T

e− −  cm2/s [28] 

Trap-vacancy binding energy 
B

T
( )E  0.3 eV [40] 

Stacking fault energy SF SF
( , )

a c   
9.051013, 
1.2421014 

eV/cm2 [67] 

Maximal number density 
c,max

V
( )N  81015 cm−3  

Fitting parameter N0 (KNRT = 10−7
 dpa/s) 5.610−4   

Fitting parameters (m, *) 1.9, 15.0   
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3. RESULTS 

3.1. Dose Dependences Analysis 

We start from dose dependences of loop number densities in both <a>- 
and <c>-directions obtained from the experimental data fitting shown 

in Fig. 1 (it is assumed that I V
).

m mN N=  It follows those curves for both 

<a>- and <c>-type loop densities manifest saturation behaviour with a 

dose accumulation and relate well to experimental data [53, 54, 69]. 
Here one needs to note that data shown in [53, 69] correspond to the to-
tal loop number density, whereas in our case one gets the loop number 

density in one of equivalent directions as one-third of the total loop 

number density. Moreover, corrections caused by temperature increase 

result in a decrease in the number of <a>-type loops. By considering a 

case of negligibly small amount of <c>-type loops one finds that ob-
tained dependences are comparable with those discussed in [34–36]: a 

transition to saturation regime for <a>-type loops occurs at doses 

around 4 dpa, whilst for <c>-type loops one has the transient behaviour 

at doses around 15 dpa with growth of 
c

V
N  from the critical dose of 3 dpa 

[5]; the difference only in values of both I

aN  and 
c

V
N  dictated by experi-

mental observations [54]. 

 

Fig. 1. Loop number densities in both <a>- and <c>-directions (solid, dashed 

and dash-dot curves) and experimental data ([53, 69] filled and empty squares 

for <a>-type loops and [54] empty diamonds for <c>-type loops). 



1088 L. WU, T. XIN, D. KHARCHENKO et al. 

 Computed values of loop radii in each direction are shown in Fig. 2, 
a. It follows that interstitial loops emerge together with vacancy loops 

in <a>-direction (cf. solid and dash curves), whilst <c>-type loops 

grow above the critical dose 3 dpa from a cluster of the size not less 

than 5 nm. 
 At small doses (see insertion in Fig. 2, a) interstitial loops emerge 

first, vacancy loops appear after some incubation dose and grow faster 

than interstitial ones. At further dose accumulation one observes de-
creasing dynamics of <a>-type vacancy loop radius meaning metasta-
bility of these loops, interstitial loop size manifests increasing charac-
ter only. A local decrease of <c>-type loops size is observed at doses re-
lated to transient regime of 

c

V
N  (see Fig. 1). The same behaviour of 

<c>-type loop radius was observed in previous theoretical studies, 

where different model for loop number density was used [34–37]. It 

follows that <a>-type loop size does not exceed value of 5 nm at doses 

up to 1 dpa that relates well to the most of studies of Zr-based alloys at 

neutron irradiation at the same temperatures (see [5, 53]). A coexist-
ence of vacancy and interstitial loops relates well to experimental ob-
servations (see [7, 8, 53, 69, 73]). By comparing <a>-type loop size at 

different doses one finds a difference in values up to 2–3 times, but the 

order of loop sizes is the same. The same is observed for <c>-type loop 

size. One needs to note that our model describes loop sizes in the same 

range as experiments. It relates mostly to different alloy compositions 

  
a b 

Fig. 2. Dose dependences of dislocation loop radii (a) and loop densities (b) (sol-
id, dashed and dash-dot curves) and experimental data from [54, 69, 70–72] 
(empty and semi-empty markers). Recalculated data from experimental obser-
vations from [54] are shown with crosses and snowflakes. Square markers be-
long to <a>-type loops, diamond markers correspond to <c>-type loops. Re-
sults are obtained at cSn = 1.5%, T = 570 K, GB = 7 m, 

10 2

N
0.7 10 cm ,

j − = 
 = 0.5. 



 A STUDY OF DISLOCATION LOOPS GROWTH IN Zr–Sn ALLOYS 1089 

and processing history, and possible synergetic effects of minor pro-
cesses, which we neglect: emission of defects by loops, formation of de-
fect complexes, their mobility, etc. The analogous situation is realized 

by considering values for loop densities shown in Fig. 2, b. Here, we 

obtain loop densities by using the standard definition 2 .
j j jR N
  

 =   

 In experiments (see empty markers from [54]), loop size, loop densi-
ty and loop number density were measured that leads to differences in 

computed and measured values (see cross and snowflake markers in 

Fig. 2, b). This evidence is well seen by computing loop density by using 

experimental values for both loop size and loop number density. It re-
sults in a good correspondence with values obtained by our modelling. 
At the same time, obtained values for loop densities relate well to ex-
perimental data from [71]. 
 Next, let us consider dose dependences of growth strains shown in 

Fig. 3. It follows that growth speeds in all Cartesian directions and val-
ues of ex,

 
y,

 
z
 is practically the same that predicts volume conservation. 

Generally obtained dependences relate well to data shown in [36]. In the 

top inset, one can observe that growth strains in X (Y) and Z directions 

differ at small doses. This effect is strongly related to an emergence of 

<a>-type vacancy loops, promoting deformation in Z direction. A strain 

induced by traps was computed as follows T v
(3 2 ) / 6 ,e V=  −    where 

Vv is relaxation volume [40]. The corresponding dose dependence is 

 

Fig. 3. Dose dependences of growth strains (experimental data are taken from 

[74]). 
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shown in the right inset in Fig. 3. It follows that effect of traps is negli-
gibly small comparing to other mechanisms governing radiation growth 

phenomena. Values of growth strains are higher by absolute value than 

experimental data for single crystals [74]. This difference is caused by 

the presence of <a>-type vacancy loops giving a contribution to growth 

strains from one hand and grain boundaries effect resulting in addition-
al contribution to growth strain rates, from the other one. Experimental 
studies of radiation growth in polycrystalline materials illustrate the 

same high values for growth strains (see, for example, [75, 76]). One 

should note that dose dependences of growth strains depend on texture 

[7, 75–77] that can explain a difference in the corresponding values. In 

our case, the texture is not considered, but a good agreement with exper-
imental data is observed at doses up 6 dpa. 

 

 

a b 

  
c d 

Fig. 4. Temperature dependences of loop radii (a), dislocation loop density (b), 
dose dependences of growth strains (c), and growth strains (d) at different 

doses. Results are shown at cSn = 1.5%, GB = 7 m, 
10 2

N
0.7 10 cm ,

j − =   

 = 0.5. 
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 From dose dependences shown above one concludes that a set of fit-
ting parameters and main assumptions used in simulations are rele-
vant to most of experimental data and theoretical models used previ-
ously to describe loops growth and radiation growth phenomena. 

3.2. An Influence of Irradiation Temperature 

By using protocols for dose dependences of all measured quantities, 

one can analyse the temperature influence onto dynamics of loop size, 
loop densities and growth strains. From results shown in Fig. 4, a it 

follows that an increase in the irradiation temperature results in 

growth of the interstitial loop size and decrease in the vacancy loop 

size. This effect becomes essential with dose accumulation, cf. panels 

at different doses in Fig. 4, a. An increase of the loop size with temper-
ature was reported in experimental studies (see Refs. [5, 7, 51, 53, 69, 

73, 78]). From Figure 4, b, one finds that the interstitial loop density 

increases with temperature, whilst vacancy loop densities of both <a>- 
and <c>-type loops decrease with temperature independently on dose. 
Dose dependences of growth strains at different temperatures illus-
trate a small difference in values of ez

 at the temperature increase, 
whilst a difference in values of ex,

 
y
 increases (see Fig. 4, c). This effect 

is caused by the corresponding dynamics of loop sizes. By considering 

temperature dependences of growth strains at different doses (see Fig. 
4, d) it follows that at small doses there is no essential changes in lat-
tice deformations. Observable changes are realized for growth strains 

in X and Y direction only at elevated doses. 

3.3. An Effect of Grain Size 

From obtained dose dependences shown in Fig. 5 one finds that an in-
crease in grain size promotes growth of interstitial loop size associated 

with a decrease in <a>-type vacancy loop radius. It is related to a com-
petition between interstitial and vacancy loops. By assuming that glis-
sile interstitial clusters have a diffusivity comparable to diffusivity of 

self-interstitials one finds that the time scale for these clusters to at-
tain grain boundaries as main sinks increases. It results in a growth of 

total network flux of defects to interstitial loops and an effective de-
crease of defect flux to <a>-type vacancy loops. At the same time, <c>-
type loops grow faster in large grains. 
 From dependences of loop radii on grain size at different doses one 

finds that both kinds of <a>-type loops tend to the same value of 4 nm 

at small doses. With further dose accumulation the difference in loop 

radii increases up to 2.5–4 nm. The size of <c>-type loop increases 

with the grain size up to 10 nm at doses around 10 dpa. With further 
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dose accumulation the loop size difference decreases down to 10 nm 

(see data for 15 dpa). At large doses there is no essential difference in 

loop radii. The corresponding loop densities shown at 10 dpa and 

15 dpa indicate that interstitial loop densities manifest growing de-
pendences with grain size growth, whereas vacancy <a>-loop density 

decreases and their density remains similarly the same, independently 

on accumulated dose (cf. lines with empty and filled circles). The densi-
ty of <c>-type loops slightly increase with grain size at elevated doses 

only. 
 By considering dose dependences of growth strains (see Fig. 6, a) one 

finds that values of ex,
 
y,

 
z
 are lower in large grains at small doses. At 

elevated doses, one gets larger values of ex,
 
y
 in large grains. The grain 

strain in Z direction remains small in large grains. The same results 

were observed experimentally [75]. One should note that such dynam-
ics is affected by a prehistory of material and texture parameters. 
From Figure 6, b one finds that grain size dependences of growth 

strains in X (Y) directions are different at different doses: at small 
doses ex,

 
y
 decay with the grain size. With the dose accumulation these 

growth strains manifest non-monotonic behaviour: a decrease in small 
grains and increase in large ones. It follows those values of growth 

strains in Z-direction increase monotonically with the grain size. 

3.4. Loops Distribution inside the Grains 

From physical viewpoint, grain boundaries are extremely powerful 

  
a b 

Fig. 5. Grain size dependences of loop radii (a) and loop density (b) at different 

doses. Results are shown for cSn = 1.5%, T = 570 K, GB = 7 m, 
10 2

N
0.7 10 cm ,

j − =    = 0.5. 
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sinks comparing to other ones due to they contain large amount of dis-
location cores as separated sinks of point defects and their clusters. 
This effect is enforced by grains disorientation resulting in grain en-
ergy increase. Therefore, loops of different sizes will be located at dif-
ferent distances from grain boundaries. In our study, we consider the 

simplest case of grain characterized by one liner size GB and study lo-
cal distribution of loops inside grains by computing loop radii in dif-
ferent segments of grains located at dimensionless distance  = l/GB  0 

from a grain boundary (the dimensionless distance  cannot take zero 

value (in close proximity to the grain boundary); mathematically it is 

related to a divergence −1/2
 of clusters sinks.). By using an initial loop 

size 
min

I,V
(0) 0.65 nmR   to scale the space, one can estimate the minimal 

value for the dimensionless distance as 
min min

min I,V GB
(0) / ,R =   where 

min

GB
4 m. =   

 Dose dependences of loop radii in different segments of grains are 

shown in Fig. 7, a. It follows that loops grow with different speeds and 

have different sizes depending on their location. In the grain centre 

  
a b 

Fig. 6. Dose dependences of growth strains at different grain sizes (a) and 

grain size dependences of growth strains at different doses (b). Results are 

shown at cSn = 1.5%, T = 570 K, 
10 2

N
0.7 10 cm ,

j − =    = 0.5. 
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(solid lines at  = 1) interstitial loops are characterized by elevated val-
ues comparing to those located closer to grain boundaries (see dotted 

lines obtained at  = 0.02). The opposite picture is observed for <a>-
type vacancy loops. In general, <c>-type loops manifest the same be-
haviour as interstitial loops: they are bigger in the grain centre seg-
ments and manifest complex growth dynamics. Loops of <c>-type are 

smaller in a vicinity of grain boundaries. 
 An essential difference in loop sizes (more than 1 nm) is observed 

only in a vicinity of the grain boundary at distances around 70% from 

the grain centre that is well seen from Fig. 7, b. Here, interstitial loops 

are of extremely small sizes due to fast diffusion of interstitials and 

their clusters toward grain boundaries (see curves with square mark-
ers). A lack of interstitials in these segments of grains makes possible a 

growth of <a>-type vacancy loops having larger size comparing to 

their size in the grain centre. Obtained results for local <a>-type loops 

distribution inside grains correspond well to data reported in experi-
mental studies (see, for example, [79, 80]). In grain boundary seg-

  
a b 

Fig. 7. Dose dependences of loop radii in different segments of grain located 

at distances  from a grain boundary (a). Plots (b), (c) and (d) relate to local 
distribution of loop radius, loops densities and growth strains at different 

doses, respectively. Results are shown at cSn = 1.5%, T = 570 K, GB = 7 m, 
10 2

N
0.7 10 cm .

j − =   
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ments the most of vacancies are captured by large <a>-type vacancy 

loops, therefore, <c>-type loops are characterized by smaller size com-
paring to already formed <a>-type loops. Out of grain boundaries they 

grow fast and the most of <c>-type loops attain equal size. The size of 

both kinds of <a>-type loops becomes equal with further dose accumu-
lation; at elevated doses the size of interstitial loops exceeds vacancy 

loop size. In most of experimental studies it is reported that loop size 

distribution at doses around (10–15) dpa is mostly homogeneous (see, 

for example, [54]). 
 We have shown that this situation realized mostly in regions located 

outside grain boundaries. Such local description of loop growth results 

in a conclusion of local distribution of loop density as it is shown in 

Fig. 7, c. Here loop density in X (Y) direction manifests decreasing de-
pendences with distance from the grain boundary. The difference in 

loop densities in the vicinity of grain boundary and grain segments is 

around 20% at 5 dpa. With the dose accumulation loop densities in-
crease but a difference in their values remains around 20%. At elevat-
ed doses (see plot at 30 dpa) one finds only a decreasing character of 

corresponding dependences. Such a decrease in a vicinity of the grain 

boundary results to a decrease in <a>-type vacancy loop size. One gets 

  
c d 

Continuation of Fig. 7. 
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an increasing character of the <c>-loop density at small doses. With 

the dose accumulation values of Z
 increase. A decreasing dynamic is 

observed in segments closer to grain boundaries (see plot at 30 dpa). 

The difference in loop densities inside the grain is around (10–15)%. 
Therefore, generally, one can operate with mean values with some er-
rors suitable for experimental observation, but local loop sizes distri-
bution results in local change of loop densities. Discussed locality in 

loops distribution over grain results in local deformation of grain at 

radiation growth. The corresponding dependences of growth strains on 

distance from grain boundary are shown in Fig. 7, d. Here elevated 

values of strains in X (Y) direction and low values of ez
 in a vicinity of 

grain boundaries are caused by a presence of large vacancy loops of 

<a>-type. With a distance  increase a competition of interstitial and 

vacancy loops promotes a decrease in ex,
 
y
 and an increase in ez

 by abso-
lute value. Growth strains remain practically of the same value around 

grain centre segments. 

3.5. Estimation of the Hardening 

All defects formed and developed at irradiation serve as obstacles to 

free motion of dislocations resulting in an increase in hardening. 
Hence, in computations of the hardening as macroscopic characteristic 

one operates with averaged quantities (mean dislocation loop size) over 

the whole system. By using protocols of dose dependences of all com-

 
 

a b 

Fig. 8. Dose dependences of the hardening change caused by different kind of 

loops (results are obtained at cSn = 1.5%, T = 570 K, GB = 7 m, 
10 2

N
0.7 10 cm )

j − =   (a). Dependences of total hardening change on tempera-
ture at GB = 7 m (filled triangles markers) and grain size at T = 570 K (empty 

triangle markers) at the accumulated dose 15 dpa (b). 
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ponents of the hardening, one can get parametric dependences of hard-
ening at fixed doses to elucidate an influence of main parameters con-
trolling mechanical properties change of the studied alloys. The corre-
sponding dose dependences of main components of the hardening and 

the total hardening are shown in Fig. 8, a. A growth of total hardening 

with dose accumulation is due to permanent growth of interstitial 
loops and <c>-type vacancy loops compensating a corresponding de-
crease induced by metastability of <a>-type vacancy loops. 
 Temperature and grain size dependences of total hardening shown in 

Fig. 8, b illustrate an increase in values of the yield strength with tem-
perature and a slight decrease with grain size. Both these effects are 

strongly related to behaviour of mean loop sizes. 

4. SUMMARY 

We have generalized rate theory model to describe an evolution of de-
fect structure and associated effects of radiation growth and harden-
ing change during neutron irradiation in Zr–Sn alloys under reactor 

conditions. The model allows one to consider an influence of point de-
fect clusters onto loop growth dynamics according to results of theo-
retical studies discussed in [6, 34–36]. We proposed a model for loop 

number densities evolution by taking into account mechanisms gov-
erning loops formation, nucleation and growth according to experi-
mental data. A set of fitting parameters is related only to maximal 
values of number densities and their crossover dynamics. By consider-
ing dynamics of loop size a loops nucleation with network of disloca-
tions is taken into account by considering an influence of domains lo-
calizing dislocations. 
 As shown, interstitial loops emerge at low doses, whereas vacancy 

<a>-type loops grow after small incubation dose. These loops attain 

the size of 5 nm at doses up to 1 dpa and coexist competing with each 

other at the studied temperature range. Interstitial loops manifest 

permanent grow (up to 20 nm at doses up to 30 dpa), whilst vacancy 

<a>-loops are metastable with maximal size around 10 nm. Loops of 

<c>-type emerge after critical dose of 3 dpa with minimal radius 

around 4–5 nm that is correlated with experimental data shown in [8]. 
They grow up to 50 nm at dose of 30 dpa. Obtained results relate well to 

experimental observations at small doses and correlate with novel ex-
perimental data at elevated doses [5, 53, 54, 69, 70–72]. 
 It was shown that interstitial loops grow in size with temperature, 

whereas vacancy loops size decreases with temperature that relates 

well to experimental observations [5, 7, 51, 53, 69, 73, 78]. This effect 

determines temperature behaviour of growth strains: elongation in 

X (Y) directions and decrease of crystal shrinking in Z direction with 

temperature growth. 
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 It was shown that large interstitial loops are realized in large grains 

(the same effect is observed for <c>-type loops), whereas vacancy <a>-
type loops decrease in size in large grains due to competition in defect 

net flux to interstitial and vacancy loops of <a>-type. It was shown 

that growth strains behave in nonmonotonic manner with varying 

grain size and this behaviour depends on the accumulated dose. Ob-
tained results are comparable with experimental data shown in [7, 75]. 
 The proposed model is exploited to study local distribution of loop 

sizes inside grains. It was shown that a decrease in interstitial loop size 

and increase in <a>-type vacancy loop size in the vicinity of grain 

boundaries relate to a difference in mobility of corresponding point 

defects and their clusters and, therefore, in a competition between de-
fect fluxes to these kinds of loops. As shown, homogeneous loop size 

distribution is observed out of grain boundaries. These results relate to 

discussions of experimental data [79, 80]. It was shown that local dis-
tribution of loops results in local deformation of the crystal. 
 By estimating mechanical properties change we have shown that the 

hardening grows with temperature and decrease with the grain size. 
Results of our modelling correlate well to the most of experimental da-
ta [7, 71, 75–77] and relate well to theoretical predictions [6, 28, 34–
37]. 
 We hope that obtained results correlated with experimental works 

will be useful to predict materials behaviour at different radiation 

conditions. 

 This work was supported by the National Natural Science Founda-
tion of China (U2067218), Sichuan Science and Technology Program 
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Властивості поверхонь деталів із криці 12Х18Н10Т, які 
працюють в умовах радіяційного опромінювання, 
відновлених методою електроіскрового леґування. 
Ч. 2. Особливості структурного стану відновлених поверхонь 

О. П. Гапонова, Н. В. Тарельник*  

Сумський державний університет, 
вул. Римського-Корсакова, 2, 
40007 Суми, Україна 
*Сумський національний аграрний університет, 
 вул. Герасима Кондратьєва, 160, 
 40021 Суми, Україна 

В статті представлено результати досліджень структурного стану покрит-
тів, сформованих методою електроіскрового леґування при енергії розря-
ду Wр = 0,13, 0,52 і 0,9 Дж анодами з ніклю та неіржавійної криці 
12Х18Н10Т на поверхні катоди із криці 12Х18Н10Т. Матеріяли анод, та-
кі як нікель і криця 12Х18Н10Т, належать до матеріялів якими доцільно 

відновлювати поверхні деталів із криці 12Х18Н10Т, які працюють в умо-
вах радіяційного опромінювання. Металографічна аналіза, сформованих 

покриттів показала, що їх мікроструктура складається із 3-х зон: 1) «бі-
лий» шар — шар, що не піддається травленню звичайними реактивами, 

2) перехідна зона або дифузійна зона, 3) основний метал. При викорис-
танні в якості електроди-інструменту ніклю і криці 12Х18Н10Т зі збіль-
шенням енергії розряду товщина зміцненого шару, мікротвердість, су-
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цільність і товщина «білого» шару, а також величина шерсткости повер-
хні збільшуються. Заміна аноди ніклю на крицю 12Х18Н10Т приводить 

до збільшення шерсткости поверхні і зменшення товщини зміцненого 

шару. 

Ключові слова: електроіскрове леґування, нікель, криця, металографіч-
на аналіза, структура, товщина шару, мікротвердість, шерсткість, су-
цільність. 

In article we present the results of studies of the structural state of coatings 

formed by the method of electrospark alloying at the discharge energy 

Wр = 0.13, 0.52 and 0.9 J by anodes from nickel and stainless steel 
X10CrNiTi18-10 on the cathode surface from X10CrNiTi18-10 steel. Anode 

materials, such as nickel and X10CrNiTi18-10 steel are recommended as ma-
terials, which is advisable to use for restoring the surfaces of parts from 

X10CrNiTi18-10 steel operating in conditions of radiation exposure. Metal-
lographic analysis of the formed coatings showed that their microstructure 

consists of 3 zones: 1) ‘white layer’ is the layer that cannot be etched with 

conventional reagents, 2) transition zone or diffuse zone, 3) base metal. Us-
ing nickel and steel X10CrNiTi18-10 with increasing discharge energy, the 

thickness of the hardened layer, microhardness, continuity and thickness of 

the white layer, as well as the surface roughness are increased. Replacing the 

nickel anode with steel X10CrNiTi18-10 surface roughness is increased and 

the thickness of the hardened layer is decreased. 

Key words: electrospark alloying, nickel, steel, metallographic analysis, 

structure, layer thickness, microhardness, roughness; continuity. 

(Отримано 28 травня 2022 р.; остаточн. варіянт — 11 липня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

В частині 1 статті представлено результати дослідження нового 

способу відновлення методою електроіскрового леґування (ЕІЛ) де-
талів із криці 12Х18Н10Т, які працюють в умовах радіяційного 

опромінювання і який може бути застосованим для ремонту деталів 

машин атомних електростанцій [1]. 
 Спосіб включає нанесення покриття на зношену поверхню дета-
лю методою ЕІЛ електродою-інструментом з матеріялу (криця 

12Х18Н10Т або нікель), який не містить спеціяльних добавок Ко-
бальту та інших елементів, які утворюють довго живучі ізотопи в 

активному робочому середовищі. 
 Використання нового способу відновлення деталів здійснюють у 

два етапи. Перед першим етапом на зношену крицеву поверхню ме-
тодою ЕІЛ наносять шар покриття графітовою електродою-
інструментом з енергією розряду Wр = 0,02 Дж і продуктивністю 

0,3 см2/хв. При ЕІЛ електродою-інструментом із криці 12Х18Н10Т 

перший і другий етапи проводять, відповідно при Wр = 0,20 Дж з 
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продуктивністю 1,6 см2/хв. і Wр = 0,55 Дж з продуктивністю 

2,5 см2/хв. В результаті, товщина покриття ∆Н = 0,19 мм, суціль-
ність S = 100% і шерсткість Rz = 57 мкм. При ЕІЛ електродою-
інструментом з ніклю перший і другий етапи проводять, відповідно 

при Wр = 0,55 Дж з продуктивністю 2,5 см2/хв. і Wр = 0,90 Дж з 

продуктивністю 3,4 см2/хв. В результаті одержують ∆Н = 0,20 мм, 
S = 100% і Rz = 38 мкм. 
 Збільшення енергії розряду при ЕІЛ супроводжується знижен-
ням межі текучости і межі міцности і збільшенням відносного по-
довження і відносного звуження зразка. При ЕІЛ зразка з 

Wр = 0,90 Дж, в порівнянні з нелеґованим зразком, межа текучости 

і межа міцности зменшується при леґуванні крицею 12Х18Н10Т, 
відповідно на 11,7% і 8,3%, а відносне подовження і відносне зву-
ження збільшується, відповідно на 15% і 14,7%. При ЕІЛ ніклем 

межа текучости і межа міцности зменшується, відповідно на 13,3% 

і 8,6%, а відносне подовження і відносне звуження збільшується, 
відповідно на 14,7% і 16,7%. 
 Слід відмітити, що деталі, які працюють в умовах радіяційного 

опромінювання, наприклад, в обладнанні атомних електростанцій, 
потребують високої якости і надійности [2–4], тому дослідження 

особливостей структурного стану відновлених поверхонь: рівномі-
рність сформованого шару, його суцільність, товщина та структура 

зон підшару, дифузійної зони та зони термічного впливу, розподіл 

твердости по мірі поглиблення з поверхні актуальне і своєчасне. 

2. АНАЛІЗА ОСТАННІХ ДОСЛІДЖЕНЬ І ПУБЛІКАЦІЙ 

У [5] проводили дослідження направленні на удосконалення техно-
логії ремонту шнеків та гільз сушильних машин з метою понижен-
ня собівартости їх виготовлення та ремонту, зміцнення та механіч-
ного оброблення, збільшення зносостійкости та термінів експлуа-
тації. Традиційно ремонт та зміцнення шнеків та гільз сушильних 

машин проводять методою натоплювання матеріялу В3К до товщи-
ни близько 8 мм з подальшим механічним обробленням до 4 мм, що 

вимагає великих матеріяльних затрат. При цьому технологія є тру-
домісткою щодо подальшого механічного оброблення, а зносостій-
кість незадовільною. 
 Для досягнення найбільшої споріднености матеріялу електроди 

та підкладинки були розроблені спеціяльні СВС-електроди на осно-
ві твердого розчину карбідів танталу та титану зі зв’язкою із криці 
Х18Н9Т. Якість леґованих шарів контролювали методою металог-
рафічної аналізи за їх суцільністю, товщиною та мікротвердістю. 
 Дослідження показали, що на поверхні зразків формується леґо-
ваний шар завтовшки 5–30 мкм, твердість якого в 4–6 разів пере-
вищує твердість підкладинки, при цьому суцільність покриття ста-
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новить 80–100%. Зносостійкість леґованих СВС-електродами зраз-
ків зростає в 1,5–3 рази порівняно з традиційним способом. 
 В [6] проведено електроіскрове леґування хромонікльовими кри-
цями 12Х18Н10Т, 08Х22Н6Т, 14Х17Н2, 20Х13, 12ХН3А, жаро-
стійким стопом Х20Н80-Н і чистими металами Cr і Ni на зразках із 

криці 45. Встановлено, що стійкість до окиснення сформованого 

леґованого шару в інтервалі температур 25–1000°С залежить від 

комбінації леґуючих елементів Ni і Cr, що передається матеріялом 

аноди при електроіскровому леґуванні. Проаналізовано опір зраз-
ків газовій корозії шляхом проведення диференціяльної термічної 
аналізи в інтервалі температур 25–1000°С і жаростійкого випробу-
вання протягом 7 годин при 730°С. Доведено, що на здатність елек-
троіскрових покриттів довго чинити опір високій температурі, 
пріоритетне значення має хемічний склад леґованого шару, а не йо-
го макропараметри — суцільність, пористість, товщина. Визначено 

умови формування термостійкого захисного шару на криці 45: а) 
наявність необмежених твердих розчинів на основі Cr, Ni, Fe в 

структурі леґованого шару, б) співвідношення елементів у леґова-
ному шарі — Cr (15% ваг.) і Ni (40% ваг.). Встановлено найбільш 

збалансоване співвідношення в леґованому шарі Cr (15% ваг.) і Ni 
(40% ваг.), здатне при термічному впливі формувати на поверхні 
леґованого шару захисні структури на основі Cr2O3, NiO, NiCr2O4, 
опиратися окисненню та захищати підкладинку з конструкційних 

криць. Запропоновано використовувати як леґуючий матеріял стоп 

Х20Н80-Н, що забезпечує в процесі електроіскрового леґування 

збалансоване співвідношення Cr і Ni в леґованому шарі криці 45 

для формування жаростійкого захисту. 
 В [7, 8] запропоновано новий спосіб відновлення зношених пове-
рхонь деталів з неіржавійної криці 12Х18Н10Т методою електрое-
розійного леґування (ЕЕЛ), електродами із криці 12Х18Н10Т. При 

цьому покриття наносять у два етапи, причому на першому етапі 
наносять шар, використовуючи режими, які забезпечують найбі-
льшу товщину поверхні при найбільшій суцільности, потім на оде-
ржану поверхню наносять шар покриття тією ж електродою і спо-
собом ЕЕЛ з такою енергією розряду і відповідною їй продуктивніс-
тю, якою формують поверхню з шерсткістю приблизно в 2–4 рази 

вище, ніж на попередньому етапі. В результаті при відносно при-
йнятній товщині відновленого шару формується найбільш раціона-
льна величина шерсткости і до 100% підвищується суцільність по-
верхні. При формуванні покриття поетапно, згідно з пропонованим 

способом, з використанням спочатку енергії розряду Wр = 0,35 Дж, 
а потім Wр = 0,55 Дж товщина шару становить 0,22 мм при суціль-
ності, що наближається до 100% і шерсткості Rz = 17 мкм. Нане-
сення покриття у зворотному порядку приводить до пониження йо-
го суцільности до 80% та зростання шерсткости до Rz = 34 мкм. 
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 Відповідно до [9] зразки (катоди) з неіржавійної криці 
12Х18Н10Т піддавали ЕІЛ. Як електроди (аноди) застосовували Ni 
і Mo. Леґування зразків здійснювалося на установці «ЕФІ-Елітрон» 

з енергією одиничного імпульсу 1 Дж, частотою імпульсних розря-
дів 50 Гц, робочою місткістю c = 360 мкФ та тривалістю імпульсу 

200 мкс. Зразки оброблялися за температур підкладинки 293 К (на 

повітрі) та 77 К (в середовищі рідкого азоту). Дослідження мікро-
структури та мікротвердости виконані з використанням мікроскопа 

МІМ-10 та мікротвердоміра ПМТ-3 за стандартними методиками. 
Корозійна стійкість покриттів визначалася шляхом витримки зра-
зків у розчині гідрооксиду натрію (770 г/л) за температури 460 К 

протягом 150 год. Результати випробувань на корозійну стійкість 

свідчать про те, що обидва види покриттів мають підвищену коро-
зійну стійкість порівняно з основою (сталь 12Х18Н10Т). Корозійна 

стійкість збільшується більш ніж 1000 разів. Причому із понижен-
ням температури підкладинки швидкість корозії зменшується. 
Одержаний ефект можна пояснити схильністю криці 12Х18Н10Т 

при взаємодії Ni та Mo в процесі ЕІЛ до аморфізації [10]. В даному 

випадку має місце процес поверхневої аморфізації, що дає змогу 

одержувати матеріяли з властивостями, які характерні для аморф-
ного стану на поверхні — насамперед із високою корозійною стійкі-
стю. Крім того, встановлено, що пониження температури підкла-
динки дає змогу збільшити товщину зміцненого шару в 2–5 разів, 
мікротвердість — у 1,5–2,5 рази, в залежності від матеріялу елект-
род. 
 В [11] розглянуто проблему створення паяних з’єднань із криці 
12Х18Н10Т з високою температурою розпаювання для викорис-
тання в реакторобудуванні для екстремальних режимів роботи. Для 

паяння криці використовували припій в аморфному стані у формі 
фольги складу Ni–7Cr–4,5Si–3,5Fe–2,6B (% мас.). Проведено екс-
перименти з варіюванням режиму паяння в інтервалі температур 

1070–1160°С та часом витримки 15–80 хв. Було показано, що для 

всіх режимів паяння у швах кристалізується твердий розчин на ос-
нові Ніклю з різним вмістом Cr, Fe, Mn та Si. 
 Метою роботи [12] було дослідження впливу локального поверх-
невого зміцнення електроіскровим леґуванням на працездатність 

колінчастих валів транспортних дизелів типів 10Д100 та Д80, виго-
товлених з високоміцного чавуну з кулястою формою включень 

графіту. В якості зміцнювальної електроди використовували неір-
жавійну крицю 12Х18Н10Т. Потужність розряду становила 

1,0 кВт. Товщина зміцненого шару 50–300 мкм, мікротвердість 

Н20 = 5–14 ГПа. 
 Дослідження впливу ЕІЛ на триботехнічні характеристики висо-
коміцного чавуну проводили шляхом випробувань на машинах тер-
тя СМЦ2 та СМТ-1. Зносостійкість зразків визначали щодо зміни їх 
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маси. Швидкість ковзання становила 1,3 мс−1, контактний тиск — 

5 МПа, мастило — М14В2. Час випробувань — 10 годин. Ролики пе-
ред випробуваннями полірували до параметра шерсткости 0,32–
0,16 мкм. Контртілом служили колодки, виготовлені із крицеалю-
мінійової смуги (криця 10–алюмінійово-олов’яний стоп АТ 20-1). 
 Випробування на втому при вигині виконували на універсальній 

випробувальній машині з гідропульсатором типу МУП-100 за мето-
дикою, викладеною у роботі [13]. Одержані дані показують, що об-
роблення методою ЕІЛ приводить до суттєвого зменшення зносу ро-
лика порівняно з нормалізованими зразками та пониження коефі-
цієнта тертя. Зміцнення обкаткою роликами перехідних жолобни-
ків валів забезпечує збільшення значень межі витривалости в 1,8–
2,3 рази. Одержані закономірності підтверджено експлуатаційни-
ми випробуваннями. Працездатність валів до ремонту збільшилася 

загалом на 35–40%. 
 У [14] представлені результати металографічних досліджень по-
криттів на крицях (Р6М5, 12Х18Н10Т і 07Х16Н6) та стопах 

(ХН58МБЮД та бронза БрБ2), сформованих методою ЕІЛ із засто-
суванням твердих зносостійких (стопи ВК8, Т15К6), антифрикцій-
них матеріялів (Cu, Ni, бронза БрБ2, Sn), а також леґування графі-
том. Як показано, для всіх матеріялів досліджуваних підкладинок 

можливе зміцнення поверхневих шарів, існують найбільш доцільні 
матеріяли леґувальних електрод і режими ЕІЛ. На основі експери-
ментальних досліджень запропоновано рівняння, яке дає змогу ви-
значати мікротвердість покриття, що формується за енергетичними 

параметрами обладнання ЕІЛ. Визначено константи запропонова-
ного рівняння. Розроблено алгоритм, який дає змогу прогнозувати 

енергетичні параметри ЕІЛ для формування поверхневого шару із 

заданою мікротвердістю. 
 У [15–18] зазначається, що комбіновані електроіскрові покрит-
тя, сформовані на криці 12Х18Н10Т у послідовності 
ВК8 + Cu + ВК8, характеризуються високими показниками якости 

(низькою шерсткістю, високою мікротвердістю, суцільністю та зно-
состійкістю). У [19] проведено аналізу жаростійкости алітованих 

покриттів, одержаних методою ЕІЛ. Показано, що одержані пок-
риття можуть ефективно конкурувати з покриттями, одержаними 

традиційними способами. 
 Аналіза літературних джерел показала, що існує достатня кіль-
кість робіт присвячених ЕІЛ неіржавійної криці 12Х18Н10Т різ-
ними анодами (твердими зносостійкими і м’якими антифрикцій-
ними металами, їх комбінаціями і та ін.). В той же час відсутні дані, 
присвячені впливу величини енергії розряду при її леґуванні кри-
цею такої самої марки і ніклем на структуру сформованих шарів. 
 Таким чином, метою роботи є покращення якости відновлених 

поверхонь деталів, які працюють в умовах радіяційного опроміню-
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вання шляхом дослідження впливу енергії розряду при ЕІЛ неір-
жавійної криці аустенітного класу 12Х18Н10Т крицею такої самої 
марки і ніклем на структуру, параметри топографії поверхні та ме-
ханічні властивості сформованих шарів. 

3. МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИХ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Зразки з неіржавійної криці аустенітного класу марки 12Х18Н10Т 

розміром 10×10×8 мм і з твердістю після остаточного термооброб-
лення 140–170 НВ, шліфували до шерсткости поверхні 
Ra = 0,50 мкм. Для нанесення покриттів електродами-
інструментами з неіржавійної криці 12Х18Н10Т і ніклю викорис-
товували установку ЕІЛ моделю «Елітрон-52А», що забезпечує ене-
ргію розряду Wр в діяпазоні 0,05–6,80 Дж. При цьому для дослі-
джень застосовували енергію розряду Wр = 0,13, 0,52 та 0,90 Дж. 
 Для запобігання схоплення леґуючої електроди і підкладинки 

при ЕІЛ криці 12Х18Н10Т електродами-інструментами з неіржа-
війної криці 12Х18Н10Т і ніклю всі зразки попередньо оброблюва-
ли графітовою електродою-інструментом при енергії розряду 

Wр = 0,02 Дж і продуктивности 0,3 см2/хв. 
 Для металографічних та дюрометричних досліджень підготовле-
них зразків використовували оптичний мікроскоп «Неофот-2». Та-
кож виконували дюрометричну аналізу розподілу мікротвердости у 

поверхневому шарі. Вимірювання мікротвердости проводили на 

мікротвердомірі ПМТ-3, шляхом вдавлювання алмазної пірамідки 

під навантаженням 0,05 Н, згідно ГОСТ 9450-76. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

ЕІЛ електродою-інструментом з ніклю. На рисунку 1 показано стру-
ктуру поверхневого шару криці 12Х18Н10Т при леґуванні Ніклем 

при енергії розряду Wр = 0,13, 0,52 та 0,90 Дж (відповідно, рис. 1, а, 

б і в), а також розподіл мікротвердости по мірі поглиблення з повер-
хні (г). 
 Металографічна аналіза одержаних покриттів показала, що мік-
роструктура складається з 3-х зон: 1) «білий» шар — шар, що не 

піддається травленню звичайними реактивами; 2) перехідна зона 

або дифузійна зона; 3) основний метал. 
 Результати вимірювання товщини, мікротвердости та суцільнос-
ти «білого» шару, а також товщини зміцненого шару і величини 

шерсткости поверхні, зведені до табл. 1. 
 Аналізуючи, рисунок 1 і таблицю 1 слід зазначити, що зі збіль-
шенням енергії розряду товщина, мікротвердість і суцільність «бі-
лого» шару, а також величина шерсткости поверхні збільшуються. 
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Товщина зміцненого шару, твердість якого більше твердости осно-
вного металу і який складається з «білого» шару і дифузійної зони 

також збільшується. 
ЕІЛ електродою-інструментом із криці 12Х18Н10Т. При заміні ма-
теріялу електроду-інструменту з ніклю на крицю 12Х18Н10Т стру-
ктура підкладинки майже не змінюється. 
 На рисунку 2 показано структуру поверхневого шару криці 
12Х18Н10Т при леґуванні цією ж крицею при Wр = 0,13, 0,52 та 

0,90 Дж (відповідно, рис. 1, а, б і в), а також розподіл мікротвердос-
ти по мірі поглиблення з поверхні (г). 
 Металографічна аналіза одержаних покриттів показала, що мік-
роструктура складається з 3-х зон: 1) «білий» шар – шар, що не під-

   
а б в 

 
г 

Рис. 1. Структура поверхневого шару криці 12Х18Н10Т після ЕІЛ Ніклем 

при Wр = 0,13 (а), 0,52 (б) та 0,90 Дж (в), а також розподіл мікротвердости 

в покритті (г). 

Fig. 1. The structure of the surface layer of steel X10CrNiTi18-10 after ESA 

by nickel at: Wp = 0.13 (а), 0.52 (б) and 0.90 J (в), as well as the distribution 

of microhardness in the coating (г). 
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дається травленню звичайними реактивами; 2) перехідна зона або 

дифузійна зона; 3) основний метал. 
 Результати вимірювання товщини, мікротвердости і суцільности 

«білого» шару, а також товщини зміцненого шару і величини шерс-
ткости поверхні, зведені до табл. 1. 
 Аналізуючи, рисунок 2 і таблицю 1 слід зазначити, що зі збіль-
шенням енергії розряду товщина зміцненого шару, товщина, су-
цільність і мікротвердість «білого» шару, а також величина шерст-
кости поверхні збільшуються. 
 Слід зазначити, що заміна електроди-інструменту з ніклю на 

крицю 12Х18Н10Т приводить до збільшення шерсткости поверхні і 
зменшення товщини зміцненого шару. Так при енергії розряду 

Wр = 0,13, 0,52 і 0,90 Дж: 
 – при ЕІЛ Ніклем шерсткість поверхні (Rz) дорівнює відповідно: 
9, 38, і 69 мкм, а при леґуванні електродою-інструментом із криці 
12Х18Н10Т — відповідно 12, 61 і 92 мкм; 
 – при ЕІЛ Ніклем товщина зміцненого шару дорівнює відповід-
но: 120, 140 і 160 мкм, а при леґуванні електродою-інструментом із 

криці 12Х18Н10Т — відповідно 75, 100 і 125 мкм. 

5. ВИСНОВКИ 

1. Проведена аналіза літературних джерел показала на відсутність 

ТАБЛИЦЯ 1. Параметри якости поверхневих шарів криці 12Х18Н10Т 

після ЕІЛ Ніклем і крицею 12Х18Н10Т в залежності від енергії розряду. 

TABLE 1. Quality parameters of the surface layers of steel X10CrNiTi18-10 

after ESA by nickel and steel 12X18H10T depending on the discharge energy. 

Енергія 

розряду 

Wр, Дж 

Шерсткість, мкм Мікротвер-
дість 

поверхні зміц-
неного шару 

Hµ, МПа 

Товщина 

«білого» 

шару, 
мкм 

Товщина 

зміцненого 

шару, мкм 

Суціль-
ність «бі-
лого» ша-

ру, % 
Ra Rz Rmax 

Нікель 

0,13 1,9 9 11 3891 10-20 120 40 

0,52 7,1 38 43 4055 10-20 140 70 

0,90 12,1 69 74 4950 30-50 160 80 

Сталь 12Х18Н10Т 

0,13 2,7 12 17 3502 10-20 75 70 

0,52 12,2 61 75 3793 20-30 100 80 

0,90 17,8 92 121 5189 40-50 125 85 
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робіт присвячених впливу величини енергії розряду при ЕІЛ неір-
жавійної криці 12Х18Н10Т крицею такої самої марки і ніклем на 

структуру сформованих шарів, що є дуже важливим при віднов-
ленні деталів, які працюють в умовах радіяційного опромінювання. 
2. Металографічна аналіза покриттів, сформованих при енергії роз-
ряду Wр = 0,13, 0,52 і 0,9 Дж на криці 12Х18Н10Т і при викорис-
танні в якості електроди-інструменту ніклю і криці такої самої 
марки показала, що їх мікроструктура складається з 3-х зон: 1) «бі-
лий» шар – шар, що не піддається травленню звичайними реакти-
вами, 2) перехідна зона або дифузійна зона, 3) основний метал. 
3. При використанні в якості електроди-інструменту ніклю і криці 
12Х18Н10Т зі збільшенням енергії розряду товщина зміцненого 

   
а б в 

 
г 

Рис. 2. Структура поверхневого шару криці 12Х18Н10Т при ЕІЛ крицею 

12Х18Н10Т, при Wр = 0,13 (а), 0,52 (б) та 0,90 Дж (в), а також розподіл 

мікротвердости в покритті (г). 

Fig. 2. The structure of the surface layer of steel X10CrNiTi18-10 after ESA 

by steel X10CrNiTi18-10 at Wp = 0.13 (а), 0.52 (б) and 0.90 J (в), as well as 

the distribution of microhardness in the coating (г). 
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шару, мікротвердість, суцільність і товщина «білого» шару, а та-
кож величина шерсткости поверхні збільшуються. 
4. Заміна електроди-інструменту з ніклю на крицю 12Х18Н10Т 

приводить до збільшення шерсткости поверхні і зменшення товщи-
ни зміцненого шару. Так при енергії розряду Wр = 0,13, 0,52 і 
0,90 Дж: 
 – при ЕІЛ Ніклем шерсткість поверхні (Rz) дорівнює, відповідно: 
9, 38, і 69 мкм, а при леґуванні електродою-інструментом із криці 
12Х18Н10Т, відповідно 12, 61 і 92 мкм; 
 – при ЕІЛ Ніклем товщина зміцненого шару дорівнює, відповід-
но: 120, 140 і 160 мкм, а при леґуванні електродою-інструментом із 

криці 12Х18Н10Т, відповідно 75, 100 і 125 мкм. 
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Досліджено зміни мікротвердости, структурно-фазового стану, ступеню 

деформації кристалічної ґратниці, рівня залишкових напружень стис-
нення та трибологічних властивостей неіржавійної криці 40Х13 (AISI 

420) після ультразвукового ударного оброблення (УЗУО) поверхневих 

шарів у повітряному та інертному середовищах. Підвищення мікротвер-
дости поверхні зразків, оброблених в арґоні та на повітрі, відповідно сягає 

∼2,4 разів (HV100 = 5,8 ГПа) та ∼2,8 разів (HV100 = 6,9 ГПа). Наслідком 

УЗУО в інертному середовищі є пониження параметрів шерсткости моди-
фікованої поверхні на відміну від оброблення у хемічно активному сере-
довищі (на повітрі), яка спричиняє утворення більш розвиненого мікро-
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рельєфу. Різниця у характеристиках шерсткости обумовлюється механо-
хемічним окисненням поверхні з формування оксидів Fe3O4 та Cr2O3 під 

час деформаційного впливу на повітрі. Розвинений мікрорельєф поверх-
ні, що містить оксиди, які підвищують твердість і можуть виконувати 

роль твердого мастила, забезпечує значне зменшення сили тертя порівня-
но з вихідним станом та обробленням в інертному середовищі. 

Ключові слова: неіржавійна криця, морфологія поверхні, деформація, 

напруження, ультразвукове ударне оброблення. 

Changes in microhardness, structural-phase state, degree of the lattice mi-
crostrains, level of residual compressive stresses and tribological properties 

of stainless steel 40Х13 (AISI 420) after ultrasonic impact treatment (UIT) of 

surface layers in air and inert media have been studied. The increase in the 

surface microhardness of the samples treated in argon and air reaches ∼2.4 

times (HV100 = 5.8 GPa) and ∼2.8 times (HV100 = 6.9 GPa), respectively. The 

consequence of UIT in an inert environment is a decrease in the roughness pa-
rameters of the modified surface in contrast to the treatment performed in a 

chemically active environment (air). The latter leads to the formation of a 

more developed microrelief. The difference in the roughness characteristics is 

due to the mechanochemical oxidation of the air-UIT processed surface and 

deformation-induced formation of Fe3O4 and Cr2O3 oxides. The developed sur-
face microrelief containing oxides, which increase hardness and can act as a 

solid lubricant, provides a significant reduction in the friction force as com-
pared to the initial state and the surface processed in an inert environment. 

Key words: stainless steel, surface morphology, deformation, stress, ultra-
sonic impact treatment. 

(Отримано 11 липня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Одержані на сьогодні результати переконливо доводять доцільність 

застосування УЗУО для модифікації поверхні конструкційних та 

інструментальних вуглецевих криць [1]. 
 Оптимальним чином обрані технологічні режими дають змогу 

сформувати нанокристалічні шари із фазовим складом, що суттєво 

відрізняється від вихідного матеріялу. Перевага такого підходу в 

порівнянні з традиційним нанесенням покриттів полягає у відсут-
ності проблеми формування плавного переходу мікроструктури і 
властивостей між поверхневим шаром і об’ємом матеріялу, тобто 

вирішується проблема недостатньої адгезії. Товщина модифікова-
них поверхневих шарів, їх зносостійкість після УЗУО значно пере-
вищують аналогічні характеристики інших відомих метод інтенси-
вної поверхневої пластичної деформації за рахунок комплексного 

поліпшення параметрів мікрорельєфу та структури, а також фор-
мування напружень стиснення. 
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 Демонстрації переваг процесу ультразвукової нанокристалічної 
модифікації поверхні (UNSM) конструкційної підшипникової кри-
ці SAE 52100 (ШХ15) та оцінкам трибологічних характеристик 

присвячено [2]. Коефіцієнт тертя обробленої UNSM поверхні був 

знижений приблизно на 25%, втрати об’ємного зносу поверхні та-
кож зменшилися приблизно на 60%. Застосування даного виду об-
роблення уможливило сформувати мікроямки на поверхні та під-
вищити мікротвердість з 720 HV до 840 HV. Величина стискальних 

напружень при цьому зросла з −200 МПа до −900 МПа, а глибина 

модифікованого шару досягає ∼1,2 мм. 
 Наявність кореляційних залежностей між характеристиками мі-
крорельєфу поверхні і триботехнічними характеристиками (опором 

зношуванню та силою/коефіцієнтом тертя) показана і для інструме-
нтальної криці Х12МФ, модифікованої за допомогою УЗУО, прове-
деною окремо та у комбінації з лазерним термозміцненням [3]. 
 Крім характеристик мікрорельєфу поверхні SAE 52100 (ШХ15) 

на її триботехнічні характеристики впливають розмір зерна, наяв-
ність карбідів хрому/заліза та ймовірність вивільнення атомарного 

вуглецю, що може слугувати твердим мастилом [4, 5]. Було також 

показано, що наявність первинних і вторинних карбідів хрому у 

модифікованих УЗУО поверхневих шарах інструментальних криць 

відіграє суттєву роль у підвищенні її зносостійкости [6, 7]. 
 Перелічені вище переваги у значній мірі стосуються і деформа-
ційного модифікування мікрорельєфу поверхні та структурно-
фазового стану неіржавійних аустенітних криць. 
 Наприклад, в роботі [8] показано, що під час ультразвукового 

зміцнювального оброблення (УЗО) сферичним індентором криці 
AISI 321 (12Х18Н10Т) відбувається повне перековування поверх-
невого шару зразків, підданих попередньому точінню або шліфу-
ванню. Морфологія поверхні після УЗО стає текстурованою мікро-
ямками. Встановлено пряму кореляцію між способом попереднього 

оброблення поверхні, її шерсткістю після УЗО, режимом УЗО та си-
лою адгезії: мінімальній шерсткості та найбільшому статичному 

зусиллю притискання ультразвукового інструменту відповідають 

найменше середнє значення адгезійної складової сили тертя. Шви-
дкість відносного переміщення ультразвукового ударного інстру-
менту (за незмінного статичного зусилля притискання) впливає на 

шерсткість і силу адгезії після УЗО, причому цей вплив є неліній-
ним. 
 Таку ж технологію використано в [9] для оброблення неіржавій-
ної криці AISI 304В. Застосування UNSM сприяло зменшенню шер-
сткости поверхні Rz з 1,7 мкм до 1,3 мкм, формуванню стискальних 

напружень від −635 МПа до −1100 МПа у шарі на відстані до 0,4 

мкм від поверхні. Мікротвердість поверхні зросла з 220 HV до 390 

HV. Зазначається, що перевагою такої методи оброблення є саме 
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поєднання у приповерхневому шарі високого рівня стискальних 

залишкових напружень з значним зміцнювальним ефектом. При 

чому пониження поверхневих стискальних залишкових напружень 

приблизно на 60% під час циклічного навантаження відбувається 

за 8000 циклів, а ефект зміцнення все ще залишається після поло-
вини кількости циклів до руйнування. Мікроструктури, що досяг-
нуті під час процесу UNSM, можна порівняти з такими видами об-
роблення, як дробоструменеве, лазерне ударне або глибокий про-
кат. Виявлено також механічно індуковане фазове перетворення 

аустеніту в мартенсит. У подрібненому поверхневому шарі утворю-
ється мартенсит у кількості 35% і це значення поступово зменшу-
ється зі збільшенням відстані від поверхні. 
 Індуковане інтенсивною пластичною деформацією поверхневих 

шарів фазове перетворення аустеніту в мартенсит, було зафіксоване 

і для криці AISI 321 (12Х18Н10Т) [10, 11]. Порівняння результатів 

застосування лазерного ударного оброблення та УЗУО дало змогу 

виявити залежність кількости утвореного мартенситу та механізму 

перебігу перетворення (γ → α′, або γ → ε → α′) від тривалости, часто-
ти та енергії ударних імпульсів [10]. 
 Показано також, що ці параметри впливають на формування 

кристалографічної текстури [12] та, як наслідок, на механічні влас-
тивості та руйнування криці 15Х2НМФА [13]. 
 Комплексний вплив на зносостійкість та коефіцієнт тертя кіль-
кости мартенситу, індукованого лазерним термічним зміцненням, 
та карбідної фази (цементиту) показаний і для конструкційної кри-
ці 45 [14]. 
 Автори [15] дослідили вплив таких практично важливих інжене-
рних параметрів як інтенсивність ультразвукового ударного оброб-
лення (визначається швидкістю ударного багатобойкового інстру-
менту — від 3 м/с до 8 м/с) та щільністю охоплення поверхні (ви-
значається як загальна площа обробленої поверхні, поділена на 

площу деформації, змінювалась в межах з 16% до 200%) на втомну 

міцність неіржавійної аустенітної криці AISI 304 (08Х18Н10). Роз-
роблено 3D-модель, який уможливив теоретично проаналізувати 

залишкові напруження, розповсюдження тріщин та втомних пош-
коджень за різних умов оброблення. Одержати найкращу втомну 

довговічність обробленого зразка AISI304 вдалося для швидкости 6 

м/с та 200% щільности охоплення обробленої поверхні. Показано, 

що УЗУО дає змогу сформувати в поверхневому шарі стискальні 
макроскопічні напруження величиною до −700 МПа на відстані до 

500 мкм від поверхні. 
 Оптимізації таких параметрів УЗУО як амплітуда коливань кон-
центратора та тривалість оброблення з використанням факторного 

планування експериментів на прикладі інструментальної криці 
AISI O2 (9Г2Ф) присвячено [16]. Показано, що оптимізовані пара-
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метри УЗУО обумовлюють збільшення твердости поверхні на ∼ 50% 

і пониження шерсткости на ∼ 50%, забезпечуючи як формування 

специфічної текстури, так і наноструктури (280–320 нм) в поверх-
невому шарі із залишковими напруженнями стиснення на рівні 
500–700 МПа. 
 Таким чином, наведені результати підтверджують ефективність 

застосування ультразвукового ударного оброблення для зміцнення 

поверхні криць. Проте у більшості наявних робіт зміцнення повер-
хні відбувається шляхом оброблення на повітрі, а вплив інших се-
редовищ, як правило, не аналізується. Хоча, наприклад, у роботі 
[17] досліджено можливість підвищення контактної витривалости 

поверхні неіржавійної криці AISI 321 за допомогою тертя з ковзним 

індентором в інертному середовищі. Частота вібрації індентора, ам-
плітуда вібрації індентора та постійне навантаження індентора ста-
новило 21 кГц, 10 мкм і 170 Н, відповідно. За таких умов зміцню-
вальне оброблення дало змогу сформувати ґрадієнтний шар товщи-
ною до 500 мкм з досить однорідною дисперсною структурою. Мо-
дифікована поверхня має шерсткість Ra = 0,23 мкм, мікротвердість 

780 НV0,025, величину залишкових напружень σα  = −540 MПa. Змі-
цнений обробленням шар має значно вищу контактну витривалість 

в умовах ударного контактно-втомного навантаження (109
 циклів). 

Це проявляється у значному зменшенні (з 20 до 1–2 мкм) глибини 

контактних пошкоджень на поверхні криці та відсутности локалі-
зації пошкоджень тобто більш рівномірному руйнуванні. 
 Вплив різних середовищ оброблення на наслідки УЗУО показа-
ний для алюмінійового стопу Д16 [18], латуні ЛС59-1 [19] та аусте-
нітної криці 12Х18Н10Т [20]. 
 Так, для стопу Д16 [18] за умов оброблення на повітрі одночасно 

із низькотемпературними процесами деформаційного диспергуван-
ня зеренної структури на поверхні формуються міцні оксидні пок-
риття товщиною декілька десятків мікрометрів і досягається зна-
чення мікротвердости 12 ГПа (ефект зміцнення 600%). Зміцнення в 

інертному середовищі (арґон, гелій) до 250% обумовлюється моди-
фікацією дислокаційної структури, деформаційним формуванням 

нанокристалічної структури, а також виділенням нанорозмірних 

преципітатів зміцнювальної фази S′-фази Al2CuMg. 
 Для випадку двофазної латуні ЛС59-1 [19] під час оброблення на 

повітрі процесів окиснення не виявлено, тому такої значної різниці 
в значеннях мікротвердости поверхні зразків, оброблених УЗУО в 

середовищі газу арґону та на повітрі, не спостерігається. Ефект 

зміцнення до глибини ∼1 мм відповідно сягає ∼180% (HV100 = 2,24 

ГПа) та ∼220% (HV100 = 2,76 ГПа). Основними чинниками відмінно-
сти ступеня деформаційного зміцнення поверхневих шарів латуні у 

різних середовищах є фазові перетворення, переорієнтація зерен та 

залишкові напруження стиснення. 
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 Що стосується аустенітної криці 12Х18Н10Т [20], то еволюція 

мікротвердости поверхні з часом має циклічний характер (зміц-
нення/знеміцнення) за умов УЗУО на повітрі (максимальний ефект 

зміцнення становить ≅3 рази — 5,7 ГПа) та параболічний — при об-
робленні в газі арґоні (4 ГПа). Особливістю мікроструктури криці 
після УЗУО на повітрі та в арґоні є формування нетипових комірча-
стих структур з розміром комірок 200–700 нм. Досить детально об-
говорюються також особливості формування мартенситу деформа-
ції, як чинника нанокристалізації поверхневих шарів неіржавій-
них криць при ІПД за умов багатократного ударного навантаження. 
Так після УЗУО на повітрі на рентґенограмах окрім дифракційних 

максимумів від γ-аустеніту з’являються рефлекси від α′-
мартенситу. Досить незвичним є те, що максимальна об’ємна част-
ка α′-мартенситу (інтенсивність максимумів α′-фази) фіксується 

після УЗУО впродовж 50 с (54%), а потім вона знижується з ростом 

тривалости УЗУО (до 16% після 250 с). У випадку інертного середо-
вища, на відміну від тенденції зменшення кількости мартенситу, 
спостережуваної при УЗУО на повітрі, відбувається поступове зрос-
тання інтенсивности максимумів α′-мартенситу. Автори вислов-
люють припущення, що це пов’язано з менш значним розігріван-
ням зразка під час УЗУО за рахунок постійної подачі газу кімнатної 
температури у зону оброблення, що підтримує меншу температуру 

поверхневого шару, ніж у випадку УЗУО на повітрі. А отже, відсут-
ні умови для зворотного α′ → γ-перетворення. 
 Таким чином, механізми зміцнення внаслідок оброблення в різ-
них середовищах суттєво відрізняються, а однією з можливих при-
чин зміцнення під дією інтенсивної пластичної деформації поверхні 
стопів на повітрі стає процес механохемічного окиснення. Тому, 
метою даної роботи є порівняльна аналіза механічних характерис-
тик, фазового складу, залишкових макроскопічних напружень, 
морфології та трибологічних властивостей поверхні неіржавійної 
криці 40Х13 під дією ультразвукового ударного оброблення в різ-
них середовищах (повітря, арґон). 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Обробленню піддавалися зразки неіржавійної криці 40Х13 (табл. 
1), які виготовлялися у вигляді циліндрів діяметром 10 мм і висо-
тою 5 мм (±0,1 мм) з гарячекатаних прутків і піддавалися 

пом’якшувальному термічному обробленню за температури 800°С. 
 Ультразвукове ударне оброблення зразків на повітрі та в інерт-
ному середовищі (арґон) проводилось на приладі УЗГ-300 [18–20]. 
Амплітуда торця концентратора складала А = 25 мкм, тривалість 

оброблення варіювалася від 30 до 100 с. В процесі навантаження 

зразок одержував 104–105
 ударів. 
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 Вимірювання мікротвердости проводилось на приладі ПМТ-3 за 

методою Віккерса із навантаженням 100 г. 
 Дослідження морфології поверхні проведено за допомогою опти-
чного інвертованого мікроскопу Meiji Techno серії IM-7000 із збі-
льшенням ×200 та ×500 крат. 
 Вимірювання топографії поверхневих шарів криці та кількісна 

оцінка рельєфу проводились на інтерференційному профілометрі 
«Micron-alpha» [21]. 
 Рентґеноструктурну фазову аналізу проведено з використанням 

дифрактометра Rigaku Ultima IV, з графітовим монохроматором, у 

мідному випроміненні (λCuKα = 0,15418 нм) за схемою фокусування 

Бреґґа–Брентано. Умови проведення досліджень: інтервал кутів 2θ 

= 20°–120°, крок зйомки — 0,04°, час витримки в точці — 2 с; три-
валість зйомки одного зразка — 90 хв. 
 Аналіза одержаних рентґенівських спектрів та проведення кіль-
кісної та якісної фазової аналізи здійснено з використанням про-
грамного забезпечення PDXL, міжнародної бази даних дифракції 
ICDD (PDF-2) та відкритої бази кристалографічних даних COD. Ро-
зрахунок розміру областей когерентного розсіяння (ОКР) та ступе-
ню деформації кристалічної ґратниці проведено за методою Холде-
ра–Вагнера. Кількісна фазова аналіза проведена методою RIR 

(Reference Intensity Ratio), яка полягає у порівнянні відношення 

інтенсивностей найбільш сильних рефлексів фази і корунду в їх су-
міші з масовими частками. 
 Визначення величини напружень 1-го роду σR у вихідному стані 
зразків та після УЗУО в різних середовищах проведено методою 

sin2ψ з використанням дифракційного максимуму (211) за значень 

кута ψ = 0, −10, −20, −30, −40. Оброблення одержаних спектрів про-
ведене з використанням програмного забезпечення Rigaku. Для ро-
зрахунку величини напружень 1-го роду використано значення мо-
дулю Юнґа E = 214 ГПа та коефіцієнту Пуассона µ = 0,3. 
 Трибологічні дослідження проводились з використанням маши-
ни тертя «Micron-tribo» за схемою «куля–диск» («куля–площина») 
(ball-on-disk) за умов зворотно-поступального руху. Випробування 

зразків за температури навколишнього середовища 24°С і відносної 
вологости ≈50%. В якості контртіла використовували крицеву ку-
льку (ШХ15) діяметром 3 мм, навантаження становило 1 Н, а кіль-
кість зворотно-поступальних рухів 400 циклів. 

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад неіржавійної криці 40Х13 (ваг. %). 

TABLE 1. The chemical composition of stainless steel AISI 420 (% wt.). 

Fe Cr C Si Mn Ni S 

84 12–14 0,35–0,44 0,6 0,6 0,6 0,025 
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3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 1, а наведено зміну мікротвердости неіржавійної криці 
40Х13 в залежності від тривалости УЗУО в різних середовищах. 
 За умов УЗУО в інертному середовищі відбувається поступове 

зростання мікротвердости від 2,4 ГПа, у вихідному стані, до макси-
мального значення 5,8 ГПа за тривалости оброблення 70 с. Пода-
льше збільшення тривалости оброблення приводить до початку ре-
лаксаційних процесів і зменшення мікротвердости. Під час УЗУО 

на повітрі спостерігається більш інтенсивне та швидке, ніж за умо-
ви використання інертного середовища, зростання мікротвердости. 
Максимальне значення в 6,9 ГПа фіксується вже після 50 с оброб-
лення на повітрі. Із подальшим збільшенням тривалости оброблен-
ня мікротвердість починає зменшуватись і після 100 с досягає того 

ж самого значення, що і в інертному середовищі оброблення. 
 Слід відмітити, що після УЗУО на повітрі упродовж 50 с в повер-
хневому шарі криці 40Х13 досягається значення мікротвердости, 
характерне для гартування від температури 980°С з охолодженням 

у масло. 
 Зі збільшенням тривалости УЗУО як на повітрі, так і в інертному 

середовищі відбувається збільшення стискальних напружень (рис. 
1, б) до практично однакового рівня σR ≈ –3–3,5 ГПа за 70 с оброб-
лення. Подальше збільшення тривалости оброблення супроводжу-
ється зменшенням цих значень до вихідного рівня. Цей результат 

дає змогу зробити висновок, що формування стискальних напру-
жень в поверхневому шарі є одним з домінувальних чинників зміц-
нення за даних умов оброблення, однак не пояснює відмінність між 

 

Рис. 1. Зміна мікротвердости (а) та залишкових напружень (б) в неіржавій-
ній криці 40Х13 після УЗУО на повітрі (○) та в інертному середовищі (■). 

Fig. 1. Change of microhardness (а) and residual stresses (б) of AISI 420 sam-
ples after UIT in the air (○) and in the inert media (■). 
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максимальними значеннями мікротвердости в 1 ГПа для різних се-
редовищ оброблення. Крім того, з огляду на відомий взаємозв’язок 

між твердістю та величиною межі плинности матеріялу (HV ∼ 3σ0,2) 
одержані величини виглядають завищеними, що свідчить про ймо-
вірний внесок інших чинників (наприклад, наявности оксидних чи 

карбідних включень чи шарів). 
 Для подальших досліджень обрано саме зразки з максимальним 

значенням мікротвердости, яке на повітрі досягається за 50 с, а в 

інертному середовищі — за 70 с оброблення. На рисунку 2 предста-
влено результати оптичної мікроскопії щодо морфології поверхні 
саме цих зразків неіржавійної криці 40Х13. 
 Після УЗУО в інертному середовищі поверхня має світлий колір і 
є більш гладкою (рис. 2, а, б), ніж при обробленні на повітрі (рис. 2, 

 
а 

 
б 

 
в 

 
г 

Рис. 2. Морфологія поверхні неіржавійної криці 40Х13 після УЗУО: а — в 

арґоні, τ = 70 с (×200); б — в арґоні, τ = 70 с (×500); в — на повітрі, τ = 50 с 

(×200); г — на повітрі, τ = 50 с (×500). 

Fig. 2. Surface morphology of AISI 420 stainless steel samples after UIT: а—
in the inert media, τ = 70 s (×200); б—in the inert media, τ = 70 s (×500); в—in 

the air, τ = 50 s (×200); г—in the air, τ = 50 s (×500). 
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в, г). Темний колір після оброблення на повітрі може бути 

пов’язаний з процесом механохемічного окиснення поверхні в про-
цесі УЗУО, як це спостерігалося раніше в [22]. 
 На рисунку 3 представлено двовимірні топографії поверхні зраз-
ків, за якими проведено кількісну оцінку рельєфу з використанням 

параметрів шерсткости Ra та Rz. Розрахунок цих параметрів прове-
дено за п’ятьма паралельно розташованими базовими лініями в 

межах зареєстрованих ділянок. У вихідному стані шерсткість пове-
рхні становить Ra = 0,093 мкм, Rz = 0,267 мкм, а після УЗУО в інер-
тному середовищі за тривалости обробленя 50 с відбувається її мо-
дифікація і ці значення стають мінімальними — Ra = 0,023 мкм та 

 
а     б 

 
в 

Рис. 3. Двовимірні топографії поверхні та зміна параметрів шерсткости 

поверхні криці 40Х13 у вихідному стані (а) та після ультразвукового уда-
рного впливу в інертному середовищі (τ = 70 с, А = 25 мкм) (б) та на повітрі 
(τ = 50 с, А = 25 мкм) (в). 

Fig. 3. Two-dimensional topographies and surface roughness parameters of 

AISI 420 stainless steel samples in the initial state (а) and after UIT in the 

inert media (τ = 70 s, A = 25 µm) (б) and in the air (τ = 50 s, A = 25 µm) (в). 
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Rz = 0,065 мкм. За умов оброблення на повітрі, навпаки, відбуваєть-
ся збільшення шерсткости поверхні до Ra = 1,895 мкм, Rz = 5,091 

мкм, тобто формується поверхня з розвиненим рельєфом та неодно-
рідною структурою. 
 На рисунку 4 наведено результати трибологічних досліджень 

зразків, а саме оптична мікроскопія сформованих доріжок тертя та 

 

Рис. 4. Оптична мікроскопія сформованих доріжок тертя та відповідні 
зміни сили тертя поверхні неіржавійної криці 40Х13 у вихідному стані (а, 

б) і після УЗУО в інертному середовищі (τ = 70 с, А = 25 мкм) (в, г) та на по-
вітрі (τ = 50 с, А = 25 мкм) (д, е). 

Fig. 4. Optical microscopy of the formed friction tracks and corresponding 

changes in the friction force of AISI 420 stainless steel samples in the initial 
state (а, б) and after UIT in the inert media (τ = 70 s, A = 25 µm) (в, г) and in 

the air (τ = 50 s, A = 25 µm) (д, е). 
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відповідні зміни сили тертя, зареєстровані під час випробувань зра-
зків неіржавійної криці 40Х13 у вихідному стані та після ультраз-
вукового ударного впливу в різних атмосферах оброблення. Дані 
одержані за умов сухого тертя крицевої кульки (ШХ15) діяметром 

3 мм з поверхнями досліджуваних зразків за умов зворотно-
поступального руху (400 циклів) з навантаженням 1 Н. Умови про-
ведення випробувань були однакові для всіх зразків з використан-
ням одного контртіла. Після проведення кожного випробування 

кулька проверталась так, щоб контакт з досліджуваним зразком 

відбувався на новій, не зношеній ділянці контртіла. 
 Результати трибологічних досліджень показали, що процес зно-
шування контактувальних пар істотно відрізняється. Так, на поча-
тковому етапі, сила тертя практично однакова для всіх зразків і 
становить приблизно 100 мН. Але вже приблизно після 15 циклів 

для зразка за умови оброблення в інертному середовищі та 20 цик-
лів для зразка у вихідному стані спостерігається значне збільшення 

сили тертя з кожним наступним циклом, яка досягає максималь-
них значень 500 мН та 600 мН, відповідно. При чому за умови обро-
блення в інертному середовищі, сила тертя далі практично не змі-
нюється впродовж експерименту, а для зразка у вихідному стані 
спостерігається її зменшення до 500 мН після 160 циклів із наступ-
ною стабілізацією. Тоді як після УЗУО на повітрі сила тертя посту-
пово збільшується від 100 мН до 200 мН впродовж всього експери-
менту. Тобто, оброблення на повітрі поверхні криці 40Х13 дає змо-
гу суттєво зменшити силу тертя в парах тертя зі зворотно-
поступальним рухом, що в комбінації зі зміцненням поверхневих 

шарів, має сприяти суттєвому покращенню експлуатаційних влас-
тивостей виробів та зменшенню зносу контактувальних пар тертя. 
 Шерсткість поверхні, збільшення якої фактично веде до змен-
шення площі контакту між поверхнями, може бути одним із чин-
ників, що сприяють зменшенню сили тертя у випадку оброблення 

на повітрі. Це корелює з даними цілого ряду робіт [2, 3, 6, 14]. 
 Про позитивний вплив на трибологічні характеристики поверхні 
регулярного мікрорельєфу, що складається з виступів і западин з ве-
ликим радіюсом заокруглення, було також повідомлено у роботі [2]. 
 Другим суттєвим чинником є структурно-фазовий стан поверх-
невого шару, який ми розглянемо на основі аналізи рентґенострук-
турних даних, а саме — змін ступеню деформації кристалічної ґра-
тниці, розміру областей когерентного розсіяння (ОКР), параметру 

кристалічної ґратниці α-Fe, а також вмісту різних фаз в неіржавій-
ній криці 40Х13 після УЗУО на повітрі та в інертному середовищі 
(рис. 5). 
 Ступінь деформації кристалічної ґратниці α-Fe (рис. 5, а) моно-
тонно збільшується з 0,08% у вихідному стані до 0,21% та 0,25%, в 

процесі оброблення на повітрі та в інертному середовищі, відповідно. 

https://doi.org/10.1016/j.wear.2020.203494
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 Розмір областей когерентного розсіяння (рис. 5, б) за умов оброб-
лення в інертному середовищі та на повітрі монотонно зменшується 

з ∼ 500 нм у вихідному стані до ∼ 200 нм та ∼ 300 нм, відповідно. 
Зменшення розміру зерна у поверхневому шарі позитивно впливає 

на триботехнічні характеристики, підвищуючи зносостійкість і по-
нижуючи силу тертя, як це показано для криці 45 [23, 24]. 
 За умов оброблення в інертному середовищі відбувається збіль-
шення параметра кристалічної ґратниці α-фази Fe від вихідного 

значення а = 0,2864 нм до а = 0,2874 нм у поверхневому інтенсивно 

деформованому шарі після УЗУО упродовж 50 с оброблення (рис. 5, 
в). Подальше збільшення тривалости оброблення обумовлює змен-
шення періоду кристалічної ґратниці α-фази до а = 0,2870 нм і на-
далі вже суттєво не змінюється. 

 
а 

 
б 

 
в 

 
г 

Рис. 5. Ступінь деформації кристалічної ґратниці (а), розмір областей ко-
герентного розсіяння (б), параметр кристалічної ґратниці α-Fe (в) та вміст 

карбідних фаз Fe3C, Cr23C6 (г) в неіржавійній криці 40Х13 після УЗУО на 

повітрі (○) та в інертному середовищі (■). 

Fig. 5. The lattice strain (а), crystallite size (б), lattice constants of α-Fe (в) 
and content of carbide phases Fe3C, Cr23C6 (г) in AISI 420 samples after UIT in 

the air (○) and in the inert environment (■). 
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 Під час оброблення на повітрі характер змін параметру кристалі-
чної ґратниці α-фази має циклічний характер (рис. 5, в). Як і в іне-
ртному середовищі, вже після 50 с оброблення період ґратниці збі-
льшується і становить а = 0,2874 нм, проте після 70 с оброблення 

зменшується до 0,2866 нм і досягає максимального значення 

0,2878 нм після 100 с оброблення. 
 Вміст карбідних фаз Fe3C, Cr23C6 в інертному середовищі оброб-
лення зростає з 9% ваг. у вихідному стані до 18% ваг. після 70 с об-
роблення (рис. 5, г), що відповідає максимальному зростанню мік-
ротвердости. Подальше збільшення тривалости оброблення обумо-
влює зменшення вмісту карбідних фаз до 11% ваг. За умов оброб-
лення на повітрі зміни кількости карбідних фаз мають аналогічний 

характер, але максимальний вміст цих фаз 14% ваг. фіксується пі-
сля 30 с оброблення, а з подальшим збільшенням часу поступово 

зменшується до значень вихідного стану. Подібні ефекти зміни кі-
лькости вторинних карбідів спостерігалися впродовж поверхневого 

оброблення дробом (SMAT) криці ШХ15 [5], тертя [23], а також під 

час УЗУО у конструкційної криці 45 [14] і інструментальної криці 
Х12МФ із високим вмістом хрому [6, 7]. 
 Якщо порівняти наведені дані для зразків з максимальною твер-
дістю у різних середовищах, то можна зробити висновок, що про-
аналізовані параметри навряд чи обумовлюють ефект більш знач-
ного зміцнення на повітрі. Якщо порівнювати їх значення для 50 с 

оброблення на повітрі та 70 с в арґоні, то ця різниця для ступеню 

деформації складає 0,015%, розміру ОКР — 100 нм, кількости кар-
бідних фаз — 5% ваг. Причому розмір ОКР є меншим, а кількість 

зміцнювальних карбідних фаз є вищою саме для інертного середо-
вища. 
 Розглянемо більш докладно зміни фазового складу після УЗУО. 
На рисунку 6 наведено дифрактограми зразків неіржавійної криці 
40Х13 після ультразвукового ударного впливу в різних атмосферах 

оброблення. Після оброблення в арґоні фіксуються дифракційні 
максимуми від ОЦК-заліза та карбідів заліза і хрому (рис. 6, а, б) 
також як і на дифрактограмах зразків у вихідному стані. Спосте-
режуване збільшення фізичного розширення дифракційних ліній 

від матричної α-фази скоріш за все обумовлюється великою кількі-
стю дефектів (високою щільністю дислокацій) та деформаційною 

фраґментацією субзеренної структури (зменшенням ОКР). 
 Особливістю оброблення на повітрі, на відміну від УЗУО в інерт-
ному середовищі, є формування оксидів заліза та хрому, дифрак-
ційні максимуми яких можна побачити на рис. 6. В таблиці 2 наве-
дено стандартні ентальпії утворення оксидів заліза та хрому, які 
підтверджують, що найбільш вірогідним є формування саме таких 

фаз, як Fe3O4 та Cr2O3. 
 Результати кількісної аналізи фазового складу неіржавійної 

https://doi.org/10.1016/j.scriptamat.2007.10.034
https://doi.org/10.1186/s11671-017-1917-z
https://doi.org/10.1016/j.wear.2020.203494
https://doi.org/10.15407/ufm.21.04.554
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криці 40Х13 у вихідному стані та після ультразвукового ударного 

впливу в різних атмосферах оброблення за режимів, для яких ха-
рактерне максимальне значення мікротвердости, свідчить про на-
ступне. Кількість α-Fe зменшується з 91% ваг. до 82% ваг. після 

оброблення в інертному середовищі та до 77% ваг. — на повітрі. Це 

відбувається за рахунок зростання вмісту карбідних фаз в інертно-
му середовищі з 9% ваг. до 18% ваг. Оброблення на повітрі активі-
зує процеси механохемічного окиснення поверхні неіржавійної 
криці 40Х13 з формуванням оксидів заліза та хрому в поверхнево-
му шарі, вміст яких становить 17% ваг. При цьому процеси утво-
рення карбідних фаз пригнічуються, після УЗУО на повітрі їх кіль-
кість становить лише 6% ваг., що навіть менше ніж у вихідному 

стані (9%ваг.). 
 В основі механічного впливу під час УЗУО лежать складні диси-
пативні процеси, механізми яких на атомно-молекулярному і елек-
тронному рівні розглядаються в огляді [28]. Для динамічного кон-
такту крицевого бойка (криця ШХ15) з поверхнею металу характе-
рне уривчасте локальне підведення механічної енергії, її розсію-
вання та поглинання. При цьому значна частина механічної енергії 

 

Рис. 6. Дифрактограми зразків неіржавійної криці 40Х13: а — після 

УЗУО в інертному середовищі (τ = 70 с, А = 25 мкм); б — після УЗУО на по-
вітрі (τ = 50 с, А = 25 мкм). 

Fig. 6. XRD patterns of AISI 420 stainless steel samples: а—after UIT in the 

inert media (τ = 70 s, A = 25 µm); б—after UIT in air (τ = 50 s, A = 25 µm). 
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трансформується в різноманітні поверхневі процеси, включаючи 

ґенерацію структурних дефектів та хемічні реакції з формуванням 

вторинних структур. Вважається, що основним типом дефектів, 
відповідальних за хемічну активність та окиснення поверхні мета-
лів є дислокації, щільність яких в процесі УЗУО досягає високих 

значень (≅ 1010–1011
 см−2). 

 Механохемічне формування оксидних фаз, за умов оброблення на 

повітрі, пояснює більше значення мікротвердости (HV100 = 6,8 ГПа), 
ніж після оброблення в арґоні (HV100 = 4,5 ГПа). Слід зазначити, що 

твердість оксиду хрому за даними [27] становить 6894 МПа (табл. 2). 
Різниця у характеристиках шерсткости також може бути обумовле-
на механохемічним окисненням поверхні під час оброблення на по-
вітрі. У свою чергу формування на поверхні реґулярного мікрорель-
єфу, що складається з виступів і западин з великим радіюсом заок-
руглення, може покращити трибологічні характеристики [2]. 
 Широко відомо, що чудові корозійні властивості неіржавійних 

криць обумовлені насамперед впливом хрому, якщо його кількість 

не менша за 12%. Завдяки особливій схильності утворювати на по-
верхні стійку захисну плівку оксиду, хром має виняткову власти-
вість самозахисту проти атмосферної корозії та дії ряду хемічних 

речовин. Це пояснюється тим, що вільна поверхня хрому або залі-
зо-хромистого стопу на повітрі дуже швидко окиснюється і ця сфо-
рмована тонка плівка оксиду у подальшому захищає матеріял від 

корозії. Зі збільшенням вмісту хрому опір атмосферній корозії пок-
ращується. Крім того, саме хром забезпечує підвищену твердість та 

зносостійкість. Зважаючи на це, додаткове окиснення поверхневого 

шару криці 40Х13 внаслідок УЗУО на повітрі ймовірно супрово-
джується збільшенням товщини захисної плівки оксиду хрому, 
оскільки наявність Cr2O3 фіксується у цьому випадку рентґеногра-
фічно. На більш глибоких рівнях одночасно відбувається окиснен-
ня заліза з формуванням Fe3O4 та часткове розчинення карбідів. 
Наслідком є підвищення мікротвердости і зносостійкости. Слід очі-
кувати і покращення корозійної стійкости, оскільки криця 40Х13 

ТАБЛИЦЯ 2. Стандартні ентальпії утворення та твердість оксидів заліза і 
хрому. 

TABLE 2. Standard enthalpies of formation and hardness of iron and chromi-
um oxides. 

Сполука FeO Fe2O3 Fe3O4 Cr2O3 Література 

∆Hf298
0, кДж/моль −272,0 −822,1 −1118,4 −1128,0 [25, 26] 

НV, МПа*  7130  6894 [27] 

*Твердість визначено за методою Віккерса із навантаженням 1 кг. 
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має найкращу корозійну стійкість після гарту з температури, що 

забезпечує повне розчинення карбідів. Але дослідження корозійної 
стійкости будуть представлені у наступній роботі. 
 Що стосується подрібнення структури, то під час інтенсивної 
пластичної деформації на повітрі цей процес відбувається менш ін-
тенсивно, ніж в інертному середовищі, саме завдяки гальмівному 

впливу сформованого оксидного шару. Саме тому розмір ОКР заліза 

в інертному середовищі оброблення є меншим на 100 нм, ніж на по-
вітрі. Додаткове виділення дисперсних карбідів також є чинником, 
що сприяє зміцненню у цьому випадку. Але покращення зносостій-
кости поверхні криці 40Х13 в інертному середовищі оброблення не 

виявлено. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Показано можливість підвищення мікротвердости поверхневих 

шарів неіржавійної криці 40Х13 за умов УЗУО як на повітрі, так в 

інертному середовищі оброблення. Встановлено залежність між мі-
кротвердістю, ступенем еквівалентної деформації поверхневих ша-
рів і їх структурно-фазовим станом після різної тривалости впливу 

на повітрі та в арґоні за однакових інших умов. 
2. Ефект зміцнення за умов УЗУО в інертному середовищі ∼2,4 рази 

(HV100 = 5,8 ГПа) досягається за рахунок подрібнення мікрострук-
тури та утворення найбільшої кількости фази Cr23C6. Модифікована 

поверхня має значно нижчі параметри шерсткости (Ra = 0,023 мкм) 
порівняно з вихідним станом (Ra = 0,093) чи обробленням на повітрі 
(Ra = 1,895 мкм). 
3. Зростання мікротвердости неіржавійної криці 40Х13 за умов 

УЗУО на повітрі до HV100 = 6,9 ГПа досягається за рахунок утво-
рення оксидного шару на поверхні криці 40Х13 внаслідок механо-
хемічного окиснення заліза та хрому. Перевагою такого оброблення 

є зменшення сили тертя у 2–3 рази в парах тертя за умови зворотно-
поступального руху, порівняно з вихідним станом або обробленням 

в інертному середовищі, що в комбінації зі зміцненням поверхне-
вих шарів, має сприяти суттєвому покращенню експлуатаційних 

властивостей виробів та зменшенню зносу контактувальних пар те-
ртя. 

ПОДЯКА 

Роботу виконано в рамках держбюджетної теми НТУУ «КПІ імені 
Ігоря Сікорського» № 2405ф (0121U109752) «Структурно-фазові 
механізми керування комплексом поверхневих властивостей конс-
трукційних і функціональних сплавів комбінованими тепловими, 
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йонними та деформаційними впливами». 
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Development of New Composite Materials Based on ‘Metal–
Non-Metal’ with Improved Functional Properties 

G. E. Akhmetova, K. Tuyskhan, G. A. Ulyeva*, and E. N. Reshotkina*  

Karaganda Industrial University, 
30 Republic Ave., 
101400 Temirtau, Republic of Kazakhstan 
*JSC ‘ArcelorMittal Temirtau’, 
 1 Republic Ave., 
 101407 Temirtau, Republic of Kazakhstan 

The article is devoted to the possibility of using production waste with vari-
ous types of binder in order to obtain new composite materials with improved 

functional properties. The article presents the results of experiments on ob-
taining new materials based on wastes of silicon and metallurgical indus-
tries—microsilica powder and zinc ash using metal (liquid tin) and non-metal 
(liquid glass) as binders. State diagrams during the interaction of these com-
ponents, properties and microfractography of samples of fabricated materi-
als are obtained, reviewed and analysed. The influence of binders on the 

strength properties of the matrix of the obtained composite materials is re-
vealed. The resulting material of the metal–non-metal system has increased 

values of strength properties. 

Key words: microsilica, zinc ash, liquid glass, liquid tin, composite material, 
binder, state diagram. 

Стаття присвячена можливості використання відходів виробництва з різ-
ними видами зв’язувальної речовини з метою одержання нових компози-
ційних матеріялів із покращеними функціональними властивостями. У 

статті наведено результати експериментів з одержання нових матеріялів 

на основі відходів кремнійового та металурґійного виробництв — порош-
ку мікрокремнезему та золи цинку із застосуванням як сполучних мате-
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ріялів металу (рідке олово) та неметалу (рідке скло). Одержано, розгляну-
то та проаналізовано: діяграми стану при взаємодії зазначених компонен-
тів, властивості та мікрофрактографія зразків одержаних матеріялів. Ви-
явлено вплив сполучних речовин на властивості міцности матриці одер-
жаних композитних матеріялів. Одержаний матеріял системи метал–
неметал має підвищені значення властивостей міцности. 

Ключові слова: мікрокремнезем, зола цинку, рідке скло, рідке олово, 

композиційний матеріял, сполучна речовина, діяграма стану. 

(Received June 29, 2022; in final version, July 15, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

At present, characterized by the rapid development of the industrial 
industry, materials science puts before researchers the development of 

new materials with improved performance characteristics, provided 

that raw materials and energy costs are reduced. Many composites are 

superior to traditional materials and alloys in their mechanical and 

physical properties, for example, they are much lighter than metallic 

materials [1, 2]. This leads to a decrease in the material consumption of 

the entire structure while maintaining or improving its physical and 

mechanical characteristics. And composite materials based on metal-
metal can consist of completely different in structure and properties of 

metals and alloys based on them. Compared to alloys of the same com-
position, they may have improved performance properties, including 

crack resistance, fracture behaviour, impact behaviour, etc. [3]. In ac-
cordance with this, the relevance of this work is the need to develop 

new technologies to produce composite materials with a unique combi-
nation of mechanical and physical properties, based on silicon produc-
tion waste—microsilica—acquires an important feature [4–7]. 
 Waste dump microsilica is a reliable, affordable and cost-effective 

alternative for the highly volatile and supply-sensitive primary raw 

material market. An important problem is the fact that during the pro-
cessing of silicon, a significant amount of it turns into scrap or hard-
to-recycle waste. It also requires consideration and scientific and tech-
nological development. At present, large amounts of wastes containing 

elemental silicon of sufficiently high purity in the form of a finely dis-
persed powder have accumulated, which makes the question of their 

utilization natural [8]. 
 Now, the fields of application of microsilica as a hardening modifier in 

the production of concrete [9–12], as well as in the production of dry 

building mixes, concrete, foam concrete, cement, ceramics, facing slabs, 
paving slabs, curbs, tiles, refractory masses, rubber, coatings are known. 
 The authors of the presented work consider microsilica as a basis for 

creating new composite materials, therefore, two types of samples are 
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considered as starting materials: 1) based on ‘metal–non-metal’—the 

samples consist of microsilica, zinc ash and liquid glass, 2) based on 

‘metal–to–metal’—the samples consist of microsilica, zinc ashes and 

liquid tin. 
 The purpose of the research is to determine the influence of the basis 

of the developed composite materials of the ‘metal–non-metal’ and 

‘metal–metal’ systems on their strength and conductive properties. 

2. MATERIALS AND METHODS 

Microsilica powder weighing 100 g was divided into fractions of 45–63 

and less than 45 µm on an analytical laboratory sieving machine 

‘Retsch AS200 control’ [13]. The sifted microsilica powder with a frac-
tion of less than 45 µm was thoroughly mixed with the starting materi-
als and manually moulded in metal crucibles. The solidification time of 

the samples was 24 hours. Table 1 lists the formulation of the samples. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

Samples of the obtained new materials were tested for strength (hard-

TABLE 1. Composition of samples. 

Components Sample No. 1 Sample No. 2 

Zinc ash, g 5 5 

Microsilica, g 5 5 

Binder:   

liquid glass, mg 3 – 

liquid tin, mg – 4 

TABLE 2. Results of physical and mechanical tests of the obtained samples. 

Parameter 
Experiment numbers 

1 2 

The basis Metal–Non-metal Мetal–Metal 

Hardness, HB 212.6 40.0 

Electrical conductivity, Ω−1 is absent is absent 

Ultimate compressive strength, kN: 

formation of cracks 3 2 

destruction 10 7.5 
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ness, compressive strength) and physical (electrical resistance) proper-
ties (Table 2). The hardness was determined on the Brinell scale using a 

portable combined hardness tester brand MET-UD (by measuring the 

change in ultrasonic frequency and determining the ratio of the veloci-
ties of the striker inside the sensor before and after impact), the hard-
ness of the obtained samples was determined. The electrical conductiv-
ity was determined by calculation, as the reciprocal of the electrical 
resistance measured with an ohmmeter. The compressive strength was 

determined using a tensile testing machine MI-40KU. 
 As can be seen from Table 2, the sample based on metal–non-metal 
has increased strength properties compared to the sample on a metal 
basis. This effect is associated with the influence of the binding mate-
rial—liquid tin in the ‘metal–metal’ system, which is a ductile metal, 

in contrast to crystallizing liquid glass in the ‘metal–non-metal’ sys-
tem. 
 Figures 1 and 2 show compression diagrams of the obtained samples. 
 The absence of an obvious flat area (yield area) in Figure 1 shows 

that the sample of the ‘metal–non-metal’ system is more brittle, but 

 

Fig. 1. Diagram of the compression test of sample No. 1. 

 

Fig. 2. Diagram of the compression test of sample No. 2. 
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stronger, in contrast to the compression diagram of the sample of the 

‘metal–metal’ system, on which some yield area is traced (Fig. 2). This 

suggests that sample No. 2 is more ductile. 
 It turns out that sample No. 1, during a compression test, undergoes 

a stage of progressive creep that precedes failure, that is, the creep 

rate increases until failure. Sample No. 2 during the compression test 

goes through the stages of transient creep, in which the creep rate con-
tinuously decreases; the stage of steady creep, at which the creep rate 

is the smallest and constant; and the stage of progressive creep [14]. 
 After the destruction of the sample, fractography was studied using 

a scanning electron microscope ZEIS (Germany) of JSC ‘ArcelorMittal 
Temirtau’ in order to determine the behaviour of microsilica with ma-
terials related in chemical composition. The choice of scanning elec-
tron microscopy is due to its high resolution and the possibility of ex-
amining the fracture surface without making replicas [15]. The use of 

SEM makes it possible to analyse the fractures of new materials at a 

higher quality level, increasing the objectivity and accuracy of fracto-
graphic studies. 
 Fracture microfractography, energy dispersive analysis and the dis-
tribution of elements in the composition of the obtained samples are 

  

 

 

Fig. 3. Microfractography of a fracture of a sample of the composition of mi-
crosilica–zinc ash–liquid glass (sample No. 1). 
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shown in Figs. 3, 4. 
 Figure 3 shows that the fracture of sample No. 1 is dense, with 

smooth walls, and is characterized by some fibrous structure. This is 

due to the influence of liquid glass on the mixture of components. The 

use of this material as a binder causes an increase in the strength of the 

loose base. Also in Figure 3, there are separate areas of microsilica and 

fused areas of zinc burnt, along which the sample was destroyed. In 

this case, inclusions of zinc burnt were stress concentrators. 
 Figure 4 shows that the fracture of sample No. 2 is dense, somewhat 

embossed, there is no discontinuity, porosity. Presumably, this effect 

is caused by the ‘healing’ of pores by the binder—liquid tin, which 

gives increased fluidity to the composition. Due to its fluidity, it is ca-
pable of penetrating into the smallest pores and microvoids to create a 

reliable continuous mass [16]. 
 In order to predict the behaviour of the initial components, the sim-
ulation of these systems was carried out with the construction of dou-
ble state diagrams. The results are shown in Figs. 5–8. 
 Figure 5 shows that in the phase diagram of Si–Sn there is a lack of 

mutual solubility of the components and the implementation of eutec-
tic crystallization at a temperature of 231.9°C, close to the melting 

  

 

 

Fig. 4. Microfractography of a fracture of a sample of the composition of mi-
crosilica–zinc ash–liquid tin (sample No. 2). 



 DEVELOPMENT OF NEW COMPOSITE MATERIALS 1143 

temperature of Sn, the eutectic is degenerate [17]. 
 According to Figure 6, the state diagram of Si–Zn is characterized 

by the absence of intermediate phases and belongs to the eutectic type. 
The temperature of the eutectic reaction (419.58°C) is only 0.58°C low-
er than the melting point of Zn, and the concentration of Si in the eu-
tectic is very low and amounts to 0.04 at.% [18]. 

 

Fig. 6. Silicon–zinc state diagram. 

 

Fig. 5. Silicon–tin state diagram. 
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 That is, the state diagrams of silicon–tin and silicon–zinc are simi-
lar, and the components of the system are characterized by the absence 

of mutual solubility. 
 Figure 7 shows that the state diagram of Sn–O has phases of a solid 

solution, a chemical compound, a eutectoid, that is, the initial compo-
nents mutually dissolve in each other in the liquid and solid state, en-
ter into a chemical reaction and undergo a eutectoid transformation. 
 The state diagram of Sn–Zn (Fig. 8) is a eutectic type system without 

the formation of intermediate phases. The eutectic is formed at a tem-
perature of 198.5°C and a concentration of 85.1 at.% Sn. The solubility 

of Sn in Zn at 400°C slightly exceeds 0.06 at.%. At the eutectic tempera-
ture, 0.06 ± 0.1 at.% Sn dissolves in Zn. The solubility of Sn in Zn is 

0.14 at.%. At the eutectic temperature, the solubility of Zn in Sn is 0.7 

at.%. 
 The constructed state diagrams make it possible to carry out a phase 

and structural analysis of the formed systems of components, their be-
haviour at various temperatures and concentrations, to find out the 

melting points of the selected compositions, etc. 

4. CONCLUSION 

Thus, when creating new composite materials based on microsilica 

(SiO2), zinc ashes (ZnO), liquid tin (Sn), and liquid glass (silicate solu-
tion), it can be seen that the interaction of the components of these 

substances mostly contributes to the formation of a eutectic/eutectoid, 

and their state diagrams are of the eutectic type. This means that when 

 

Fig. 7. Tin–oxygen state diagram. 
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creating new materials, the initial components do not dissolve in each 

other and do not form chemical compounds (with some exceptions), and 

in the process of crystallization (cooling and other phenomena) they 

only mix, retaining the crystalline structure. Such a picture is clearly 

observed in Figs. 3, 4. Such eutectic (eutectoid) structures have a 

granular or lamellar structure. In this case, the lamellar structure can 

contribute to an increase in strength properties. In addition, taking 

into account the factor of mutual insolubility of the selected compo-
nents of the systems—silicon–zinc–liquid glass and silicon–zinc–
liquid tin and the melting temperatures of the binders (glass 1088°C 

and tin 231.9°C), we can conclude that the thermal stability of the ob-
tained materials and their high moisture resistance. 
 The experiments carried out demonstrate the possibility of recycling 

industrial waste and obtaining new composite materials using their 

various combinations, which makes it possible to reduce the environ-
mental burden of the region and expand the country's raw material 
base, while preserving natural resources. 
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The characteristic features of hexagonally Cr2N compound is considered by 

the theoretical valuation of elastic, mechanical, ultrasonic and thermophysi-
cal properties. Initially, the higher order elastic constants (HOECs) of 

nanostructured Cr2N material are computed using the Lennard-Jones many 

body interactions potential approach. With the help of the HOECs such as 

modulus like Young’s, bulk and anisotropic parameters are evaluated for 

elastic and mechanical characterization. Temperature dependent ultrasonic 

velocities, Debye average velocity and thermal relaxation time are also evalu-
ated along orientation dependent. The ultrasonic attenuation (UA) of longi-
tudinal and shear wave due to phonon–phonon (p–p) interaction and thermo-
elastic relaxation mechanism are investigated for this thin film. The thermal 
conductivity is a principal contributor to the behaviour of UA due to p–p in-
teractions. Mechanical and thermal properties of the nanostructured Cr2N 

are superior at low temperature. 
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них властивостей. Було обчислено пружні константи вищих порядків 

(ПКВП) наноструктурованого матеріялу Cr2N з використанням багаточа-
стинкового потенціялу Леннард-Джонса. За допомогою обчислених 

ПКВП, а саме модуля Юнґа, об’ємних та анізотропних параметрів, було 

оцінено пружні і механічні характеристики. Залежні від температури 

швидкості ультразвуку, середня швидкість Дебая та час теплової релак-
сації також були оцінені для різних орієнтацій. Було досліджено ультраз-
вукове загасання (УЗ) поздовжньої та зсувної хвиль внаслідок фонон-
фононної взаємодії та механізм термопружної релаксації. Теплопровід-
ність є основним чинником, що впливає на поведінку УЗ за рахунок фо-
нон-фононної взаємодії. Механічні та термічні властивості нанострукту-
рованого Cr2N покращуються при пониженні температури. 

Ключові слова: міцні матеріяли на основі хрому, наноструктурована спо-
лука, теплопровідність, пружні властивості, ультразвукові властивості. 

(Received December 05, 2021; in final version, August 4, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

CrN (chromium nitride) has a rigid and wear-resistant, semiconductor 

composite. It was achieved concern for numerous applications such as 

medicinal implants [1]. CrN is an alluring thin film material as a result 

of his refractory character and mechanical properties. It was utilized 

as a defensive layered material due to his high hardness, high melting 

point, good thermal conductivity and greater corrosion resistance. The 

thin film of CrN is existing in cubic structure (CrN) and hexagonal 
structure (Cr2N) phases, therefore its characteristics are depending on 

crystalline phase [2]. In peculiar the evolution of crystalline phases 

mostly depends on deposition conditions [3]. Cr2N is a significant 

member of Cr–N composites that shows more properties [4–6]. It has 

stimulating thermal and thermoelectric properties [7]. Surface mor-
phology that can transform thin film properties show a significant 

character in applications, like as metallization and wear-resistant coat-
ings [8]. CrN thin films exhibition semiconductor properties [9] with a 

band gap of 0.7 eV [10], exceptional spectral selectivity and extremely 

small emission, and consequently can be utilized for solar selective ab-
sorbent material [11]. Various experimental studied shown different 

consequences on the electron carriage properties of CrN materials. 
Consequently, it remains static an exposed concern in the material 
thereby associated structural and electronic phase transformation 

[12]. 
 Ultrasonic attenuation (UA) is the exact main physical parameter to 

describe a material, whichever appreciates the specific relationship 

between the anisotropic behaviour of proximal hematinic planes and 

the affinity and structural motion, some physical measures like ther-
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mal energy density, specific heat and thermal conductivity, is well as-
sociated with higher-order elastic constants [13]. 
 In this work, we were worked diligently to make the relationship be-
tween thermo physical and microstructural properties for nanostruc-
tured Cr2N compound will help in understanding the mechanical be-
haviour of nanostructured thin film, which size is 30 nm and it will 
performance and significant role in the diagram of manufacturing ap-
paratus with useful physical properties under moderate working con-
ditions. For that, we have considered acoustic coupling constants, ul-
trasonic attenuation coefficient, elastic stiffness constant, thermal 
relaxation time and the ultrasonic velocity since nanostructured Cr2N 

film. The shear modulus (G), bulk modulus (B), Young’s modulus (Y), 

Poisson’s ratio, Pugh’s ratio (B/G) and anisotropic parameters were 

also calculated and discussed for nanostructured Cr2N material. 

2. THEORY 

In present work, the Lennard-Jones interaction potential model method 

was using for the evaluation for higher order elastic constants (HOECs). 
A comprehensive explanation of nth

 order elastic constant is the part re-
sults of the thermodynamic potential to finite deformation as well as 

mathematically conveyed by subsequent expression as [14, 15]: 

 ... .
...

n

ijklmn
ij kl mn

F
C

∂
=

∂η ∂η ∂η
 (1) 

Whenever, F is represented free energy density and ηij is represent La-
grangian strain component tensor. Also, F can be extended in relatives 

of strain η by Taylor series expansion as: 

 
0 0

1
... .

! ...

n

n ij kl mn
n n ij kl mn

F
F F

n

∞ ∞

= =

∂
= = ∂η ∂η ∂η

∂η ∂η ∂η∑ ∑  (2) 

Thereby, the free energy density is written such as: 

 2 3

1 1
.

2 ! 3 !ijkl ij kl ijklmn ij kl mnF F C C+ = ∂η ∂η + ∂η ∂η η  (3) 

 For the h.c.p. compounds, the basis vectors are 

 1 2 3

3 1
, ,0 , (0,1,0), (0,0, )

2 2
a a a a a a c

 
= = =  

 
  

in Cartesian coordinates axes, where a and c represent the unit cell lat-
tice parameters. The unit cell of hexagonal compound contains two 

https://www.powerthesaurus.org/as_well_as/synonyms
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nonequivalent atoms: 6 atoms in basal plane and 3–3 atoms upper and 

lower the basal plane. The consequently, both first and second neigh-
bourhood contains of six atoms, where 

 1 2(0,0,0), , ,
2 22 3

a a c
r a r a

 
= =  

 
  

are the position vectors of those two kinds of atoms. 
 Up to second nearest neighbour, the potential energy per unit cell is 

scripted following: 

 
6 6

2 3
1 1

( ) ( ),I
I J

JU U U r U r
= =

+ = +∑ ∑  (4) 

where, I refer to atoms in the basal plane and J refers to atoms above 

and below the basal plane. Whenever the crystal is deformable uni-
formly then interatomic vectors in non-deformed state (r) and deform-
able state (r′) are associated as: 

 2 2( ) ( ) 2   2 ,i j ijr r− = ε η =′ ε Θ  (5) 

whenever, εi and εj are the Cartesian components of vector r. The ener-
gy density U may be describing based on Θ as [17, 18]: 

 1
c

1
(2 ) ( ) .

!
n n

nU V D r
n

−= Θ ϕ∑  (6) 

 From equations (4) and (6), the energy density U relating cubic 

terms can be described as: 

 

6 6
1 2 2 2 2

2 3 c
1 1

6 6
1 3 3 3 3

c
1 1

1 1
(2 )   ( ) ( )

2 ! 2 !

1 1
(2 )   ( ) ( ) .

3 ! 3 !

I I J J
I J

I I J J
I J

U U V D r D r

V D r D r

−

= =

−

= =

 
+ = Θ ϕ + Θ ϕ + 

 
 

+ Θ ϕ + Θ ϕ 
 

∑ ∑

∑ ∑
 (7a) 

Here, Vc = (3a2c/2)1/2
 representing the volume of the elementary cell, 

D = r−1d/dr and ϕ(r) is the interaction potential. The energy density is 

examined to be function of Lennard-Jones potential and specified as: 

 0 0( )  .
m n

a b
r

r r
ϕ = − +  (7b) 

Here, a0, b0 are represent the coefficients constants, r is the distance 

between atoms, m, n represent the integer quantity. The interaction 

potential model leads to six SOECs and ten TOECs of the hexagonal 
compound and formulations of elastic constants are given as following 

expressions [14, 15]: 
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 (8) 

where p = c/a is axial ratio; 

 
3

0
5 4 2

1
, , ,   ,

( )

3 8 6 6( )n

nb n ma a
C B

p a a m n+

−′ χ
= χ = χ χ = ψ =−

+ +
  

b0—Lennard-Jones parameter. 
 The bulk modulus and shear modulus were calculated using Voigt 

and Reuss methodologies [16, 17]. The calculations of unvarying stress 

and unvarying strain were used in the Voigt and Reuss methodologies, 

correspondingly. Furthermore, from Hill’s methods, the average val-
ues of both methodologies were used toward compute ensuing values of 

B and G [18]. Young’s modulus and Poisson’s ratio are considered us-
ing values of bulk modulus and shear modulus respectively [19, 20]. 

The following expressions were used for the evaluation of Y, B, G and 

σ: 

 

2 2
11 12 33 13 11 12 33 13

2
11 12 13 33

R V

2
44 66 44 66

V R 2
44 66 44 66

V R V R

2 4 , ( ) 4
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9
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9 3 2
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3 2 2 2

,

)

)
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B

M

M C C C C C
G

B C C C C C

B B G GGB B G
Y

G B B G

= + + − = + − +

+ + +
= =

+ +
= =

+ +

+ + −
= = = σ =

+ +

 (9) 

 The anisotropic and mechanical properties of nanostructured mate-
rials are well correlated with ultrasonic velocity due to the velocity of 

ultrasonic wave are mainly depending upon the density and SOECs. As 

a function of mode of vibration, those are three types of ultrasonic ve-
locities in hexagonal nanostructured compound. First longitudinal VL 

and second shear (VS1, VS2) waves velocities. 
 Angle dependent ultrasonic velocities along z axis of the crystal for 

hexagonal nanostructured materials are specified by following equa-
tions: 
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 (10) 

Here, VL, VS1, and VS2 are the longitudinal, quasi-shear and shear wave 

velocities. Also, ρ is the density of compound and θ is angle with the 

unique axis of the crystal. The Debye average velocity is specified by 

the equation as [21, 22]: 

 

1/3

D 3 3 3
L S1 S2

1 1 1 1
.

3
V

V V V

−   = + +   
 (11) 

 At this temperature regime, the mean free path of electron is alike 

as the mean free path of acoustical phonons. Accordingly, a high prob-
ability coupling arises between free electrons and acoustic phonons 

[14]. Ultrasonic attenuation for longitudinal αlong and shear waves αshear 

by the energy loss due to electron-phonon interaction is given by: 

 
2 2

long 3
L

2 4
,

3 e

f

V

π  α = η + χ ρ  
 (12) 

 
2 2

shear 3
S

,
2

e

f

V

π
α = η

ρ
 (13) 

where ρ is the density of nanostructured compound, ηe is the electron 

viscosity, f is the frequency of the ultrasonic wave and χ is the com-
pression viscosity, VL and VS are the acoustic wave velocities for longi-
tudinal and shear waves respectively and are given as: 

 33 44
L Sand .

C C
V V= =

ρ ρ
 (14) 

 The viscosity of the electron gas (ηe) [21, 22] is given by 

 
11 2 2 2/3

2

9 10 3
.

( )

5e

N

e R

⋅ π
η =



 (15) 

Here, N is the number of molecules per unit volume, and R is the resis-
tivity. 
 For p–p interaction (Akhieser’s type loss) (at high temperature) and 

thermoelastic loss, there are the two prevailing processes, whichever 
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are considerable for attenuation of ultrasonic wave. The attenuation 

by virtue of Akhieser’s loss is specified by following equation: 

 
2

2 0
Akh 3

4
( / ) ,

2

( / 3)E
f

V

Dπ τ
α =

ρ
 (16) 

where E0 is the thermal energy density. The acoustical coupling con-
stants D is specified by following expression: 

 2 2
0 0( .3(3 ) ) /j j

i i VD E C T E= < γ > − < γ >  (17) 

Here CV represents heat per unit volume of the material, 
j
iγ  is the Grü-

neisen number. The time takes for re-establishment of equilibrium of 

the thermal phonons is called as thermal relaxation time (τ) and is giv-
en by: 

 S L 2
D

3
/ 2 .

V

k

C V
τ = τ = τ =  (18) 

Here τL and τS represent the thermal relaxation time for the longitudi-
nal wave and shear, k is the thermal conductivity of the nanostruc-
tured compound. 
 The thermoelastic loss (α/f2)Th is specified by the following equation 

[33, 34]: 

 2 2 2
Th 5

L

( / ) 4 .
2

j
i

kT
f

V
α = π < γ >

ρ
 (19) 

 The total ultrasonic attenuation is given by: 

 2 2 2 2
Total Th L S.( / ) ( / ) ( / ) ( / )f f f fα = α + α + α  (20) 

Here, (α/f2)Th represent the thermoelastic loss, (α/f2)L and (α/f2)S are 

the coefficients of ultrasonic attenuation for the longitudinal and 

shear wave, respectively. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Higher-Order Elastic Constants 

In current analysis, we have calculated the elastic constants (six SOECs 

and ten TOECs) using Lennard-Jones potential model. The lattice pa-
rameters a and p (axial ratio) for nanostructured Cr2N compound are 

4.752 Å and 0.932 Å respectively [23]. Here, value of b0 is 1.97⋅10−62
 

erg⋅cm7
 for Cr2N thin film. Also, the values of m and n for Cr2N com-

pound are 6 and 7. The values of second order elastic constants (SOECs) 

https://www.powerthesaurus.org/by_virtue_of/synonyms
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and third order elastic constants (TOECs) were calculated for this Cr2N 

compound is offered now Table 1. 
 Nanostructured Cr2N had the highest elastic constant values, which 

are important for the material, as these are associated with the stiff-
ness parameter. SOECs are used to determine the UA and associated 

parameters. Highest elastic constant values found for nanostructured 

Cr2N compound are indicative of their better mechanical properties. 
 Higher-order elastic constants are extents to describe the elasticity 

of nanomaterials which normalize the response of nanostructured com-
pounds to outward forces. Evidently, for steady of the nanostructured 

compound, the five independent SOECs (Cij, namely C11, C12, C13, C33, 
C44) would satisfy the well-known Born–Huang stability norms [19, 20], 
i.e., C11 – |C12| > 0, 

2
11 12 33 13– 2 0,( )C C C C+ >  C11 > 0 and C44 > 0, which is 

understandable since Table 1. It is evident that the values of elastic 

constant are positive too satisfies Born–Huang mechanical stability 

constraints and therefore totally this nanostructured thin film is me-
chanically stable. The bulk modulus for nanostructured Cr2N thin film 

can be calculated using Eq. (9) and presented in Table 1. The evaluated 

value of bulk modulus of nanocrystalline Cr2N compound is 

239.77 GPa, which is same as evaluated by Alexander et al. (239.8 GPA) 
[23]. Thus, there is respectable agreement between the presented and 

the informed values which is correlated with elastic constants. There-
fore, our theoretical methodology is well justified for the evaluation of 

SOECs of nanostructured compounds. We present the calculated values 

of TOECs in Table 1. The negative values of TOECs specify a negative 

strain in the solid. Negative values of TOECs appear in the previous pa-
per on hexagonal structure material. Therefore, the theory applied for 

evaluation of HOECs is justified [24, 25]. Hence, the applied theory for 

the valuation of higher order elastic constants is justified. 
 The values of B, G, Y, B/G and σ for Cr2N compound at room tem-

TABLE 1. SOECs and TOECs in GPa at room temperature. 

 C11 C12 C13 C33 C44 C66 B 

Cr2N 759 186 53 82 63 297 242 

 C111 C112 C133 C123 C133 C155 C144 C344 C222 C333 

Cr2N −12378 −1962 −135 −171 −278 −260 −200 −133 −9794 −339 

TABLE 2. Voigt–Reus constants (M and C2), B (×1010
 nm−2), G (×1010

 nm−2), Y 

(×1010
 nm−2), σ, B/G for Cr2N thin film. 

 M C2 Br Bv Gr Gv Y B/G G/B σ 

Cr2N 817 80087 98 243 88 172 311 1.31 0.76 0.196 
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perature is calculated using eq. (1) and existing in Table 2. 
 The Cr2N compound have little stiffness. The ratio of B and G (B/G) 
and σ are the measure of brittleness and ductility of solid. If the value 

of σ = 0.196 ≤ 0.26 and B/G = 1.31 ≤ 1.75, then the solid is generally 

brittle, otherwise it is ductile in nature [24, 25]. The finding of lower 

values of B/G and σ compared to their critical values specifies that 

nanostructured Cr2N are brittle in nature. For stability of the elastic 

material, the value of σ should be less than 0.5. Here, value of σ or 

Cr2N compound are smaller than its critical value. Thus, it indicates 

that nanostructured Cr2N thin film is stable against shear. The hard-
ness, compressibility, ductility, brittleness, toughness and bonding 

characteristic of the nanostructured material are too well connected 

with the SOECs. 
 Elastic anisotropic is an important parameter for mechanical prop-
erties of compounds. The elastic anisotropic is well-defined by the fol-
lowing expressions for hexagonal structured compounds [26]: 
∆P = C33/C11, where ∆P is the anisotropy for compression waves; 
∆S1 = (C11 + C13 − 2C13)/4C44, ∆S2 = 2C44/(C11 − C12). Here, ∆S1 and ∆S2 rep-

TABLE 3. Density (ρ×103⋅kg⋅m−3), thermal energy density (E0×107
 J⋅m−3), spe-

cific heat per unit volume (CV×105
 J⋅m−3⋅K−1), thermal conductivity 

(k×10−5⋅W⋅m−1⋅K−1) and the acoustic coupling constant (DL, DS) of nanostruc-
tured Cr2N thin film. 

 ρ CV E0 k DL DS 
50 K 6.85 2.17 2.92 0.29 17.36 23.13 
100 K 
150 K 
200 K 
250 K 
300 K 

6.80 
6.75 
6.70 
6.65 
6.60 

7.62 
10.66 
11.92 
12.56 
12.89 

2.75 
7.31 
12.84 
18.87 
25.08 

0.47 
0.68 
0.94 
1.27 
2.03 

17.31 
17.31 
17.32 
|17.32 
17.32 

23.13 
23.13 
23.13 
23.13 
23.13 

 

Fig. 1. VL vs angle with z axis of crystal. 
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resent the anisotropy for polarized perpendicular to the basal plane 

and polarized in the basal plane correspondingly. All these three pa-
rameters define the anisotropy of the three main acoustic modes. 
 The evaluated compression anisotropy of Cr2N compound is 

∆P = 0.10. The value of shear anisotropy ∆S1 and ∆S2 are 2.91 and 0.22 

respectively. The shear anisotropy is large, due to the small values of 

C44. It shows that the major shear distortion occurs in [100] plane and 

the error is most possible to occur between planes parallel to [001] 

plane. For isotropic medium, ∆P = ∆S1 = ∆S2 = 1. Thus, chosen 

nanostructured Cr2N is anisotropic. These results designate that the 

Cr–N bonds are stronger in the layer, which is parallel to the [001] 
plane than between the layers. 

3.2. Ultrasonic Velocity and Allied Constraints 

In present analysis, we have correlated the mechanical and isotropic 

behaviour of the compound with the ultrasonic velocity. We have cal-
culated the longitudinal ultrasonic wave velocity, shear ultrasonic 

wave velocity, the Debye average velocity and the thermal relaxation 

time τ for nanostructured Cr2N compound. The data for the tempera-
ture dependent density ρ of nanostructured Cr2N thin film presented 

in Table 3 and have been taken from literature [23]. Thermal conduc-
tivity k of Cr2N thin film presented in Table 3 has been taken from the 

literature [27]. Also, the thermal conductivity of nanostructured Cr2N 

thin film has been evaluated from electrical resistivity using 

Wiedemann–Franz law [28]. The values of temperature dependent spe-
cific heat per unit volume (CV) and thermal energy density (E0) were 

calculated using the tables of physical constant and Debye tempera-
tures and acoustic coupling constants (DL and DS) are shown in Table 3. 

 

Fig. 2. VS1 vs angle with z axis of crystal. 
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 It is clear form Table 3 that for all temperatures, the values of DL are 

smaller than those of DS for nanostructured Cr2N thin film. It indi-
cates that for the longitudinal ultrasonic wave the transformation of 

ultrasonic energy into thermal energy is less than for the shear ultra-
sonic waves. 
 The angular dependences of ultrasonic wave velocity (VL, VS1, VS2 and 

VD) along z axis of the crystal at different temperature are presented in 

Figs. 1–4. From Figures 1–3, VL and VS2 increases with angle while VS1 

approximately unchanged with angle form the z axis. Abnormal behav-
iour of angle dependent velocity is due to combined effect of SOECs 

and density. The nature of the angle dependent velocity curves in the 

present work is similar to found for other hexagonal-type material [29, 

30]. Thus, the angle dependence of the velocities in nanostructured 

Cr2N compound is justified. 
 Figure 4 shows the variation of Debye average velocity (VD) with the 

 

Fig. 3. VS2 vs angle with z axis of crystal. 

 

Fig. 4. VD vs angle with z axis of crystal. 
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angle made with the z axis of the crystal. It is clear that VD increases 

with the angle and reaches maximum at 900 for Cr2N compound. As 

the calculation of VD involves the velocities VL, VS1 and VS2 [31, 32]. The 

variation of VD is affected by the all three ultrasonic velocities. Maxi-
mum value of VD at 90° is due to a significant increase in longitudinal 
and shear wave velocities. It may be determined that the average sound 

wave velocity is a maximum when a sound wave travels at 90° angles 

with the z axis of these crystal. 
 Figure 5 shows a plot of the calculated thermal relaxation time τ 

with the angle. The angle dependent thermal relaxation time curves 

track the reciprocal nature of VD as 
2
D3 / .VK C Vτ ∝  Thus, it is clear 

that thermal relaxation time for hexagonal Cr2N thin films is mainly 

affected by the thermal conductivity and thermal energy density. 
Thermal relaxation time τ is found in order at picoseconds for Cr2N 

thin film [29, 33, 34]. Therefore, the evaluated thermal relaxation 

time explains the nanostructured Cr2N thin films. The minimum value 

of τ for wave propagation along θ = 90° represents that the re-
establishment time for equilibrium distribution of thermal phonons 

will be minimum for propagation of wave along this direction. 

3.3. Ultrasonic Attenuation due to p–p-Interaction and Thermal Re-
laxation Occurrences 

For estimating UA, the wave is propagating along the unique axis 

[<001> direction] of nanostructured Cr2N thin films. The ultrasonic 

attenuation coefficient divided by frequency squared (α/f2)Akh is calcu-
lated for the longitudinal wave (α/f2)L and for the shear wave (α/f2)S 

using Eq. (16) under the condition ωτ << 1 at different temperature. 

Equation (19) has been used to calculate the thermo-elastic loss divided 

 

Fig. 5. Relaxation time vs angle with z axis of crystal. 
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by frequency squared (A/f2)Th. Figures 6, 7 present the temperature 

dependent ultrasonic attenuations (α/f2)L, (α/f2)S, (α/f2)Th and total at-
tenuation (α/f2)Total of Cr2N thin films. 
 In this work, the ultrasonic wave is assumed to propagate along the z 

axis of the crystal from Fig. 6. It is evident that the Akhieser type of 

energy losses for the longitudinal waves, shear waves and the thermo-
electric loss increase with temperature of compounds (α/f2)Akh is pro-
portional to E0, D, τ and V−3. In Fig. 3 E0 and V are increasing with 

temperature. Thus, Akhieser losses in nanostructured Cr2N thin films 

are overwhelmingly affected by E0 and the k. 
 Consequently, the increase in UA is due to the increase in thermal 
conductivity. Therefore, it is the p–p interaction which predominantly 

governs the ultrasonic attenuation; outstanding to deficiency of theo-
retical or experimental data in the works, a comparison of UA could 

not be made. 
 From Figure 7, it is clear that the thermo-elastic loss is much small 
in comparison to Akhieser loss for nanostructured Cr2N thin films. Ul-

 

Fig. 7. (α/f2)Akh vs temperature of Cr2N thin film. 

 

Fig. 6. (α/f2)Total and (α/f2)Akh vs temperature of Cr2N thin film. 
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trasonic attenuation due to p–p interaction for longitudinal wave and 

shear wave is leading factor. The thermal conductivity and thermal 
energy density are main factor that affects the total attenuation. 

Thus, it may be predicted that Cr2N thin film behaves as his purest 

form at low temperature and are further ductile demonstrated by the 

minimum attenuation although at higher temperatures of Cr2N thin 

film are least ductile. Therefore, at low temperature (50 K) there will 
be least impurity in Cr2N thin film. The minimum UA for Cr2N thin 

film minimum defends its quite stable state. Also, mechanical thins of 

Cr2N thin film are superior to at low temperatures, because it has least 

ultrasonic attenuation and defends its rather stable hexagonal type 

structure state. 

4. CONCLUSIONS 

In conclusion, the principle established on simple interaction potential 
model remains valid for calculating higher-order elastic coefficients 

for hexagonally Cr2N compound. It has been found that the nanostruc-
tured Cr2N film is mechanically stable. Cr2N compound has anisotropic 

structures as projected using numerous anisotropic parameters. 
Nanostructured Cr2N thin film is anisotropic, which designate that the 

Cr–N bonds are stronger in the layer that one is parallel to the [001] 

plane than between the layers. The thermal relaxation time of thin film 

is found to be of the order of picoseconds, which defends their hexago-
nal structure. As τ has smallest value along θ = 90°, at all tempera-
tures, the time for re-establishment of equilibrium distribution of 

phonons will be minimum for the wave propagation in this direction. 
Over total attenuation, ultrasonic attenuation caused by p–p interac-
tion mechanism is dominant and is a leading factor of thermal conduc-
tivity. The Cr2N thin film behave as its purest form at low temperature 

and are more ductile demonstrated by the minimum attenuation while 

at higher temperatures Cr2N thin are least ductile. 
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PACS numbers: 61.46.-w, 61.48.De, 61.72.-y, 65.80.+n, 68.35.Rh 

Fabrication, Optimization, and Mechanism Analysis 

of Graphene/Hexagonal Boron Nitride Stacked Film 

L. Zhang, X. T. Wang, N. X. Ci, R. Q. Peng, G. Q. Zhao, L. J. Ci, 

and G. H. Min  

Key Laboratory for Liquid-Solid Structural Evolution 
and Processing of Materials, Ministry of Education, 
Shandong University, 
250061 Jinan, P. R. China 

Stacked structures of graphene/hexagonal boron nitride (G/h-BN) exhibit 

high carrier mobility, thermal stability, and deep ultraviolet absorption 

properties which are considered important for developing various novel de-
vices. However, the realization of their large-scale fabrication and the im-
provement of performance are technically limited by the complicated exfolia-
tion and transfer processes during fabrication. In this study, the h-BN film 

was successfully deposited by RF-magnetron sputtering and was used as an 

alternative to metal catalysts in the synthesis of graphene via low pressure 

chemical vapour deposition. This provides an alternative strategy to avoid 

any exfoliation and transfer processes in the development of G/h-BN stacked 

structures. The stacked structure was confirmed by Raman spectroscopy, 
atomic force microscopy, and x-ray photoelectron spectroscopy. The stacked 

films were found to be uniform, continuous and well doped with boron and 

nitrogen. The fabrication parameters were optimized to obtain high-quality 

graphene, and the formation mechanism of graphene on the BN film was also 

investigated. 

Key words: hexagonal boron nitride, graphene, stacked film, RF-magnetron 

sputtering, chemical vapour deposition. 

Багатошарові структури з графену/гексагонального нітриду бору (G/h-
BN) демонструють високу рухливість носіїв, термічну стабільність і влас-
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тивості глибокого поглинання ультрафіолетового випромінювання, які 
вважаються важливими для розробки різноманітних нових пристроїв. 
Однак їх широкомасштабне виготовлення та покращення продуктивнос-
ти технічно обмежено складними процесами відшарування та перенесен-
ня під час виготовлення. У цьому дослідженні плівка h-BN була успішно 

нанесена за допомогою радіочастотного магнетронного розпилення та ви-
користовувалася як альтернатива металевим каталізаторам завдяки син-
тезу графена шляхом хемічного осадження з газової фази під низьким ти-
ском. Це забезпечує альтернативні можливості для уникнення будь-яких 

процесів відшарування та перенесення при розробці багатошарових стру-
ктур G/h-BN. Багатошарову структуру було підтверджено за допомогою 

спектроскопії комбінаційного розсіювання, атомно-силової мікроскопії 
та рентґенівської фотоелектронної спектроскопії. Було встановлено, що 

багатошарові плівки є однорідними, суцільними та добре леґованими Бо-
ром і Нітроґеном. Було оптимізовано параметри виготовлення для одер-
жання високоякісного графену, а також досліджено механізм формуван-
ня графену на плівці BN. 

Ключові слова: гексаґональний нітрид бору, графен, багатошарова плів-
ка, радіочастотне магнетронне напилення, хемічне осадження з газової 
фази. 

(Received May 11, 2021; in final version, June 15, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Two dimensional (2D) atomic films, such as graphene [1], hexagonal 
boron nitride (h-BN) [2], and MoS2 [3], have been discovered to exhibit 

high carrier mobility, good conductivity, and stable adaptability, 
which are urgently required for use in various state-of-art microelec-
tronic devices. Of these materials, intrinsic graphene has been theoret-
ically predicted to possess extremely high carrier mobility, excellent 

thermal conductivity, high visible light transmittance, and high me-
chanical strength, and thus, has attractive potential functional appli-
cations. However, it is difficult to maintain these excellent properties 

in applications because they are sensitive to the interfacial contact of 

graphene with other components in the devices [4]. Many approaches 

have been reported to modify the properties of graphene, such as by 

decorating the edges of graphene [5], introducing dopant atoms in gra-
phene [6], and choosing a suitable supporter [7]. Previous investiga-
tions have indicated that the performances of graphene and those of 

whole graphene/supporter stacked structures are dominantly influ-
enced by the supporting underlayer [8–12]. The wide bandgap of h-BN 

and its low lattice mismatch (1.8%) with graphene render it attractive 

for use as a dielectric supporter for graphene [13]. Graphene on h-BN 

(G/h-BN) exhibits its own unique electrical properties, which creates 

wide prospects for its application in the fabrication of nanoelectronic 
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devices [14–16]. Furthermore, the deep ultraviolet absorption and ex-
cellent mechanical, thermal, and chemical stability of BN make the 

G/h-BN stacked structure promising for use in optical and thermal de-
vices, UV detectors, electron field emission and electrochemical detec-
tion [17–24]. 
 Currently, the assembly of G/h-BN structure is a complicated multi-
step process. After the separate mechanical exfoliation of both h-BN 

and graphene films, the h-BN and graphene should be carefully trans-
ferred onto the supporter, in sequence [25–27]. However, the scaling 

up of this exfoliation and transfer process for large-scale fabrication is 

difficult. Moreover, the precursors used in the conventional chemical 
vapour deposition (CVD) method to synthesize h-BN are poisonous and 

explosive [28]. In this paper, we propose a different approach to fabri-
cate G/h-BN stacked structures, without any exfoliation or transfer 

processes. The underlayer h-BN film was deposited via sputtering, and 

it was used as a catalyst for the growth of graphene in the subsequent 

chemical vapour deposition process. Fabrication parameters, such as 

deposition time and RF power of the SiO2/Si substrate during sputter-
ing, as well as the temperature and cooling-down speed during low 

pressure chemical vapour deposition (LPCVD), were optimized, and it 

proved to be crucial to the growth of graphene. The mechanism of gra-
phene growth and the effect of BN as the catalyst are also discussed in 

this paper. 

2. EXPERIMENTAL DETAILS 

h-BN films were first deposited under Ar and N2 atmosphere using an 

RF-magnetron sputtering system (FJL560C3, Shenyang Scientific In-
struments Research Institute, China) on a Si (100) substrate with a 300 

nm thick SiO2 layer. The image of the substrate surface in an atomic 

force microscope (AFM, Nano IR 2-fs, BRUKER, USA) was provided in 

Fig. 1 with the surface height inserted. The average roughness (Ra) of 

the substrate surface was measured to be 0.15 nm. The size of the sub-
strate is 20 mm × 20 mm, which is small enough to ensure to obtain the 

same thickness of a boron nitride film in the centre and at the periph-
ery of the substrate during the sputtering process. The h-BN target 

(99.99% purity) of 60 mm diameter and 5 mm thickness was purchased 

from Beijing CHINO New Materials Co., Ltd., China. The substrate 

was kept at 500°C during the sputtering process. The sputtering pres-
sure was 0.5 Pa. Subsequent to sputtering the samples were annealed 

in a high-temperature tube furnace (T1780A, Henan Chengyi Labora-
tory Equipment Co., Ltd., China) to enhance the crystallinity of the BN 

films. The annealing temperature and holding time were 1000°C and 

120 min, respectively. CH4 and H2 were used in the ratio of 50:5 to syn-
thesize graphene and the total pressure was kept to 80 Pa during the 
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whole period. Finally, graphene was directly deposited on the h-BN 

films when the mixed gases were heated under different temperatures 

and held for a period of time, without any metal catalyst, in a low-
pressure chemical vapour deposition system (LPCVD, Lindberg/Blue 

M, Thermo Fisher Scientific, USA) to form G/h-BN stacked films. The 

surface morphology of the films was characterized by atomic force mi-
croscopy (AFM, Dimension Icon−, BRUKER, USA), and the experi-
mental data were analysed by NanoScope Analysis software. The ele-
mental distribution on the film surface was analysed via x-ray photoe-
lectron spectroscopy (XPS, ESCALAB 250, Thermo Fisher Scientific, 
USA). The films were also characterized using a Raman microscope 

(inVia, Renishaw, UK). 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Characterization of h-BN and G/h-BN Films 

An optimal surface roughness of the sputtered h-BN films is important 

for obtaining high quality graphene during CVD. Figure 2, a, b are the 

AFM images of an h-BN film after annealing and after depositing gra-
phene, respectively. The average surface roughness of the sample 

shown in Fig. 2, a was 0.364 nm, which proves that the surface of the 

BN film was flat except for some large particles that were formed dur-
ing annealing. Several holes were present on the surface of the film af-

 

Fig. 1. AFM image of the SiO2/Si substrate. 
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ter graphene deposition (Fig. 2, b) and its average surface roughness 

has increased to 16.3 nm. The variations in the surface height of the 

BN film and G/h-BN can be seen from the insets in Fig. 2, a, b, respec-
tively. Figure 2, c is the SEM image of the G/h-N film. Several parti-
cles and holes could be seen in this image and in coordination with the 

result of AFM. 
 The Raman spectrum of the G/h-BN film is shown in Fig. 3. The in-
tensity of the D peak (ID) was high and a weak shoulder peak, D′, ap-
peared to the right side of the G peak, which indicates that there were 

some defects in the graphene. The value of half width of the 2D peak 

was 62.5 cm−1, which indicates that the crystallization degree of gra-
phene was not high enough. The ratio of ID/IG and I2D/IG were 0.40 and 

0.70, respectively, where ID, IG, and I2D are the intensities of peaks D, 
G, and 2D, respectively. Raman mapping of G/h-BN (Fig. 4) shows 

that the intensities of the D and G peaks were relatively uniform, 

 

Fig. 2. AFM image of h-BN film (a), AFM image (b) and SEM image (c) of the 

G/h-BN stacked film. 
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which indicates that the distribution of graphene defects and the de-
gree of graphitization were very uniform in the whole mapping test 

range. The intensity variation of 2D peak was related to the flatness 

degree of the BN film and the thickness of graphene at the test posi-
tion. Figure 4, d shows the Raman spectral image of the I2D/IG intensi-
ty ratio of graphene. The ratio varied from 0.446 to 1.223, which can 

be attributed to the variation of graphene layers and the stretching of 

graphene caused by the different flatness of the BN film [29]. 
 The chemical bonding information of the G/h-BN film was obtained 

via XPS analysis, and the results are shown in Fig. 5. In Figure 5, a, 

the characteristic peak of B is not obvious and the signal to noise ratio 

is low. This peak was fitted into two peaks. The fitted peak at 191.1 eV 

was close to the binding energy of B (191.0 eV) in h-BN. A small shoul-
der at a lower binding energy of 189.5 eV is considered to be the contri-
bution from the bonding configuration of B and C, since C atoms have a 

lower electronegativity than N. 
 The intensity of the characteristic peak of C is high (Fig. 5, b). After 

fitting and splitting, the original curve was fitted into three peaks as 

shown in red. Of these three peaks, the middle one is located at 284.6 

eV, which is close to the binding energy of the C–C bond. The left 

shoulder located at 283.5 eV is due to the B–C bond, and the right 

shoulder located at 285.7 eV is due to the N–C bond. Figure 5, c shows 

the characteristic peak of N. The peak, located at 398.3 eV, was close to 

the binding energy of B–N (398.2 eV). The left shoulder located at 

396.7 eV may be due to the N–Si bond which arises due to the binding 

 

Fig. 3. Raman spectrum of G/h-BN. 



 FABRICATION, OPTIMIZATION, AND MECHANISM ANALYSIS 1169 

of N atoms to the Si substrate. The right shoulder located at 398.9 eV 

is due to the C–N bond. The atomic percentages of C, B, and N in the 

G/h-BN film are 96.07%, 2.39%, and 1.54%, respectively. The aver-
age sheet resistivity was 3750 Ω⋅sq−1

 which is much larger than that of 

pure graphene. The B–C bond and N–C bond caused by B and N co-
doping might have a great influence on the electrical property of the 

G/h-BN composite film. 

3.2. Effect of Deposition Temperature and Time 

The quality of G/h-BN film under different deposition temperatures 

was investigated via Raman spectroscopy (Fig. 6). The Raman spectral 
analysis data of G/h-BN films at different deposition temperatures is 

provided in Table 1. As can be seen from Fig. 6, when the deposition 

temperature is 800°C, there is no Raman signal corresponding to gra-
phene. The peaks located at 1305 cm−1

 and 1366 cm−1
 is from different 

boron nitride phases. This is because CH4 rarely pyrolyses at 800°C; 
furthermore, it is very difficult for carbon atoms to be deposited on the 

 

Fig. 4. Raman mapping of G/BN at D peak (a), G peak (b), 2D peak (c), and 

I2D/IG value (d). 
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substrate as most of the CH4 was pumped out. When the temperature 

was increased further to 900°C, graphene was deposited on the sub-
strate. 
 The value of I2D/IG is 1.22 when graphene is deposited at 900°C (Ta-
ble 1), indicating that a few layers of graphene was formed. However, 
the D peak is very high and the value of ID/IG is nearly equal to 1.75, 

which implies that the as-prepared graphene has some defects. In addi-
tion, a shoulder peak, D′, is observed to the right of the G peak, further 

proving the existence of the defects in graphene. When the tempera-
ture was increased further to 1000°C, I2D/IG was approximately 1.07, 

and ID/IG was 0.84. The D′ peak on the right shoulder of the G peak is 

less obvious for this sample compared with that of graphene deposited 

at 900°C. The above results indicate that the quality of graphene is im-

 

Fig. 5. XPS spectra characteristic of B (a), C (b), and N (c) on G/h-BN film sur-
face. 
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proved when the deposition temperature is increased from 900°C to 

1000°C. 
 In the process of CVD, deposition time is also an important parame-
ter that significantly affects the quality of graphene. Figure 7, c shows 

that when the deposition time is 30 min, there is no Raman signal 
characteristic of graphene. This is because 30 min is too short for the 

carbon atoms to be deposited on the substrate and to form a continuous 

graphene film. When the deposition time was increased from 30 to 60 

min, the characteristic peaks of graphene are obvious. The values of 

ID/ID′, ID/IG, and I2D/IG are listed in the Table 2. There is only a slight 

difference in the value of I2D/IG with change in the deposition time 

from 60 to 120 min. However, when the deposition time is 120 min, the 

value of ID/IG is significantly higher than that of graphene deposited 

for 60 min. Therefore, it can be  concluded that the number of gra-
phene layers remains unchanged, but the defects of graphene increase 

considerably when the deposition time is prolonged. In Figure 7, a, the 

 

Fig. 6. Raman spectra of G/h-BN fabricated at different deposition tempera-
ture: 1000°C (a); 900°C (b); 800°C (c), all deposition time was 120 min. 
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peak at about 1300 cm−1
 is superposed by a cubic BN phase peak (peak 

A, located at 1305 cm−1), hexagonal BN phase peak (peak C, located at 

1366 cm−1), and D peak of graphene (peak B, located at 1340 cm−1). 

When the growth time is 60 min, the D′ peak appears to the right side 

of the G peak (Fig. 7, b), indicating that there are still a lot of defects in 

the graphene film. In Figure 7, a, there is no obvious shoulder to the 

right side of the G peak, which indicates that the type of defects in the 

graphene deposited for 120 and 60 min might be different. 

3.3. Investigation of the Deposition Mechanism of Graphene 

To investigate the deposition mechanism of graphene, we prepared the 

G/h-BN films at different cooling rates on h-BN substrates. It was ob-
served that graphene was deposited on all substrates at a slow cooling 

rate of approximately 20°C/min, and the specimens cooled within the 

furnace. However, when cooling at a faster rate, i.e., the quartz tube 

holding specimens was brought out of the furnace and cooled in air, the 

characteristic peaks of graphene were not evident in the Raman spec-
tra. This indicates that the growth mechanism of the deposited gra-
phene on the h-BN substrate is epitaxial growth, as previously report-
ed [30, 31]. The deposition of graphene on h-BN is not simply the ac-

TABLE 1. Raman spectral analysis data of G/h-BN films fabricated at differ-
ent deposition temperatures. 

Deposition temperature (°C) ID/ID′ ID/IG I2D/IG 

1000 1.23 0.84 1.07 

900 3.87 1.75 1.22 

800 – – – 

TABLE 2. Raman spectral analysis data of G/h-BN films fabricated under dif-
ferent deposition times. 

Deposition time (min) ID/ID′ ID/IG I2D/IG 

120 – 2.04 1.21 

60 2.35 0.66 0.86 

30 – – – 
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cumulation of carbon atoms on the substrate surface; the slow cooling 

rate is important for carbon atoms to have enough time to grow along 

the crystal growth direction of h-BN. Therefore, it is necessary to ex-
plore the impact of the h-BN substrate on the growth of graphene of 

different film thicknesses by varying the sputtering time. 
 Figure 8 depicts the Raman spectra of graphene films deposited on 

h-BN fabricated under different sputtering durations. The wide peak 

on the left can be fitted into three peaks of cubic boron nitride, hexag-
onal boron nitrogen and the D peak of graphene (Fig. 8, d). The shoul-
der D′ located to the right of the graphene G peak appears for all the 

samples prepared at different sputtering durations. However, the 

shoulder was significantly shorter for the sample with the h-BN fabri-
cated with 30 min of sputtering time. 
 We analysed the peaks in Fig. 8 and summarized the data in Table 3. 

The ID/IG ratio of graphene deposited on the h-BN substrate which the 

thickness was 32 nm reached the highest value 1.62. When the h-BN 

thickness reached 280 nm, the ID/IG decreased to 0.85 and I2D/IG ratio 

exceeded 1, indicating the high-quality graphene has formed. It can be 

presumed that with the increase of the h-BN film thickness, the size of 

the synthesized graphene regions increases and therefore the role of 

edge effects in such regions decreases. That is, the structural defects 

 

Fig. 7. Raman spectra of G/h-BN fabricated under different deposition times: 
120 min (a); 60 min (b); 30 min (c), all deposition temperature was 1000°C. 
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caused by unclosed aromatic rings of graphene decreased when the h-
BN film turned thicker with less defects. 
 Furthermore, we deposited graphene on h-BN prepared using dif-
ferent sputtering powers. With an increase in the sputtering power, 

the full width at half maximum (FWHM) of the Raman characteristic 

2D peak increased gradually (Fig. 9), indicating that the crystallinity 

of graphene decreased gradually. As can be seen from Table 4, this 

FWHM increases with an increase in the sputtering power, indicating 

that the crystallinity of graphene decreases by increasing the sputter-
ing power of BN. Furthermore, the gradual decrease in I2D/IG indicates 

that the number of graphene layers increased with the increase in sput-

 

Fig. 8. Raman spectra of G/h-BN fabricated under different BN sputtering 

times: 5 min (a); 10 min (b); 20 min (c); 30 min (d), all deposition temperature 

and time of graphene were 1000°C and 120 min, respectively, and BN sputter-
ing power was 80 W. 
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tering power. When the sputtering power is 100 W, the ID/IG value is 

minimum, indicating the presence of the least number of defects. 

4. CONCLUSIONS AND PROSPECT 

G/h-BN stacked films were successfully synthesized by RF-magnetron 

sputtering and subsequent LPCVD. The parameters of deposition time 

and RF power during sputtering were optimized to fabricate h-BN, 
which also functioned as a catalyst for the epitaxial growth of gra-
phene. Furthermore, a high deposition temperature, long deposition 

time and low cooling-down speed were proved to be necessary to facili-
tate the growth of graphene. The h-BN film with low roughness and 

high thickness was experimentally verified to be an effective alterna-
tive to metal catalysts in the CVD of graphene. The B–C bond and N–C 

bond caused by B and N co-doping have been found in the G/h-BN com-
posite film, and the existence of these bonds makes it possible for this 

composite to be applied in the field of physics one day when the perfect 

single- or double-layer graphene synthesized through this proposed 

technology. The influence of the morphology, structure and crystallin-

TABLE 3. Raman spectral analysis data of graphene on h-BN films fabricated 

under different sputtering times. 

Sputtering time (min) Film thickness (nm) ID/IG I2D/IG 

30 280 0.85 1.01 

20 150 0.79 0.85 

10 72 0.92 0.99 

5 32 1.62 0.73 

TABLE 4. Raman spectral analysis data of graphene on h-BN films fabricated 

under different BN sputtering power. 

Sputtering power (W) FWHM (cm−1) ID/IG I2D/IG 

150 103 0.81 0.34 

100 68 0.41 0.71 

80 61 0.91 0.99 
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ity of BN film on the deposition of graphene is also worthy to be inves-
tigated in future. 
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Electrical and Magnetic Properties of Polymeric Nanocomposites 

Based on Nickel Ferrites Modified by Copper Sulphide 

R. V. Mazurenko, S. L. Prokopenko, G. M. Gunja, L. P. Storozhuk, 

S. M. Makhno, and P. P. Gorbyk  

O. O. Chuiko Institute of Surface Chemistry, N.A.S. of Ukraine, 
17 General Naumov Str., 
UA-03164 Kyiv, Ukraine 

Nanosize nickel ferrite was synthesized by the sol–gel autocombustion meth-
od. The surface of nickel ferrite was modified by copper sulphide with the 

volume fractions from 0.2 to 0.42. For the CuS/NiFe2O4 composites the val-
ues of complex permittivity and permeability in the microwave range, values 

of conductivity at low frequencies and magnetic characteristics were investi-
gated. Polymer composites CuS/NiFe2O4–polychlorotrifluoroethylene 

(PCTFE) were obtained by hot pressing technique. With an increase in the 

content of copper sulphide of polymer composites, an increase in the values of 

the complex dielectric constant in the microwave range of 2–3 times was ob-
served. The values of electrical conductivity for the 0.2CuS/NiFe2O4–PCTFE 

system are 4–5 orders of magnitude lower than for the 0.42CuS/NiFe2O4–
PCTFE system with an increase in the concentration of copper sulphide in 

polymer composites. The change in the ratio of the conducting and magnetic 

components in the studied system makes it possible composites with adjusta-
ble permittivity and permeability in the microwave range. 

Key words: polymer nanocomposite, nickel ferrite, copper sulphide, complex 

permittivity, complex permeability, specific magnetization. 

Методою золь–ґель-автогоріння синтезовано нанорозмірний ніклевий 

ферит. Було проведено модифікування поверхні ніклевого фериту суль-
фідом міді з об’ємним вмістом від 0,2 до 0,42. Для композитів 

CuS/NiFe2O4 досліджено комплексну діелектричну та магнетну проник-
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ності в надвисокочастотному діяпазоні, електропровідність на низьких 

частотах та магнетні характеристики. Методою гарячого пресування оде-
ржано полімерні композити CuS/NiFe2O4–поліхлортрифторетилен 

(ПХТФЕ). При збільшенні вмісту сульфіду міді в полімерних композитах 

спостерігалось збільшення в 2–3 рази значень комплексної діелектричної 
проникности в НВЧ діяпазоні. Значення електропровідности для системи 

CuS/NiFe2O4–ПХТФЕ на 4–5 порядків величини нижчі, ніж для системи 

CuS/NiFe2O4–ПХТФЕ із збільшенням вмісту сульфіду міді в полімерних 

композитах. Зміна співвідношення провідної та магнетної складових у 

досліджуваній системі дає змогу створювати композити з реґульованою 

діелектричною та магнетною проникностями в надвисокочастотному дія-
пазоні. 

Ключові слова: полімерний нанокомпозит, ферит ніклю, сульфід міді, 

комплексна діелектрична проникність, комплексна магнетна проник-
ність, питома намагнетованість. 

(Received December 16, 2021; in final version, August 4, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

The interaction of nanomaterials with an electromagnetic (EM) wave 

has been of great interest for many years [1, 2]. The using of electronic 

and microelectronic devices has a negative impact on work electronic 

equipment and human body. It causes the necessity for effective elec-
tromagnetic interference shielding. Particular interest is focused on 

absorption in the microwave range, since the number of new sources in 

this range is increasing (mobile and satellite communications, radar, 

wireless networks, etc.). 
 The creation of coatings with controlled electrophysical characteris-
tics based on structures with nanoscale cluster and dispersed compo-
nents is necessary for effective absorption of an electromagnetic wave. 
The absorption of coatings at one frequency or in a certain frequency 

range depends on an optimal combination of dielectric, magnetic prop-
erties, thickness of absorbing layers, and their impedance and attenua-
tion coefficient. Absorbing coatings can work on the principle of inter-
ference, scattering of EM waves, absorption of electromagnetic energy. 
Often, different principles are combined to create absorbing electro-
magnetic coatings [3, 4]. Such coatings can be created based on ferrites 

(characterized by high magnetic losses), complex organic compounds, 
carbon and semiconductor materials. In particular, nanostructured spi-
nel ferrites with the formula MeFe2O4 (where Me = Co2+, Ni2+, Fe2+, Zn2+, 
Cu2+

 etc.) can be obtained of various structures, shapes, sizes by chang-
ing their chemical composition (which leads to the occurrence of multi-
ple dielectric and magnetic resonances [5]) in order to select the neces-
sary magnetic properties [6, 7]. 
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 For intensification of the EM wave adsorption use of magnetic na-
noparticles modified at the interface by conductive components (car-
bon and semiconductor materials, metallic particles, conductive poly-
mers etc. [4, 8–11]. 
 Copper sulphide (CuS), a type of semiconductor transition-metal 
sulphide, has been used in a variety of fields owing to its metal-like 

electronic conductivity [12, 13], the dominant dipolar polarization and 

the associated relaxation phenomena [14]. The EM wave absorbing per-
formance of CuS-based composites such as graphene 

ZnFe2O4@RGO@CuS [15], CuS/PANI [16], CuS/RGO/PANI/Fe3O4 

[17], and Fe3O4/CuS [14], have been explored. Due to the dielectric 

characteristic, a combination of CuS and other absorption materials 

can obtain higher absorption performance. 
 It should be noted that the introduction of dispersed ferrites into the 

polymer matrix leads to an increase in the absorption of EM wave due 

to the influence of interphase interactions on the processes of struc-
ture formation [18]. The use of a polymer matrix makes it possible to 

combine the advantages of both polychlorotrifluoroethylene (flexibil-
ity, resistance to mechanical and chemical influences) and properties 

of functional fillers [19]. 
 The aim of the paper was the synthesis and study the electrophysical 
and magnetic properties in matrix-dispersed filled systems based on 

polychlorotrifluorethylene (PCTFE) and modified nickel ferrite by 

copper sulphide. 

2. EXPERIMENTAL 

The sol-gel autocombustion method was used to synthesize nickel fer-
rite nanoparticles [20]. Iron nitrate Fe(NO3)3⋅9H2O (pure grade), nickel 
nitrate Ni(NO3)2⋅6H2O (pure grade) in molar ratio 2:1 were dissolved in 

deionized water (DI). Further, citric acid was added to the mixture of 

metal nitrates in a molar ratio of 1:1. The solution was continuously 

stirred using a magnetic agitator. 25% ammonia solution (0.1 М) was 

used to adjust the pH of the solution to 7. A viscous gel from the reac-
tion mixture was formed at a temperature of 100°C during its constant 

stirring. Upon further heating, the gel combusted in a self-
propagation manner to form a brown powdery. Then, the powder was 

heat treated at 600°C in air for 5 h. 
 The synthesized nickel ferrite was dispersed in DI for 10 minutes 

and then it was added to the prepared aqueous of hexadecyltrime-
thylammonium bromide (CTAB) solution and aging for 12 hours under 

continuous stirring solution. CTAB was used as surfactant. Then the 

NiFe2O4 were washed by DI water for several times and redispersed into 

Na2S aqueous solution for further use. This solution was stirred at 

40°C for 3 h. Then the copper sulphate (which act as sources of Cu2+) 
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aqueous solution was added dropwise into the above Na2S aqueous solu-
tion and stirred for 3 h. Finally, the samples were centrifuged, washed 

several times with deionized water and ethanol, and then dried for 12 h 

at 60°C. The concentration of copper sulphide on a surface of ferrite 

was 0.2 and 0.42 volume fractions. 
 Powders of modified ferrite and polymer were mixed mechanically 

and ground in an agate mortar. Thereafter, the mixture of powders 

was compressed with a pressure of 2 MPa at a polymer melting temper-
ature of 240°C to obtain CuS/NiFe2O4–PCTFE composites. 
 A microwave interferometer for measuring the phase velocity of EM 

waves in composite materials was assembled using commercial devices. 
A simplified block diagram is shown in Fig. 1. The method consists in 

measuring the amplitude and the phase of the electromagnetic wave 

passing through the material [21]. 
 The calculation of ε′ and ε′′ was carried out using the obtained exper-
imental values of attenuation (At) when the EM wave passes through 

the sample, the phase change ∆ϕ EM wave and the standing wave ratio 

(S). The reflection coefficient (R) of EM wave from the material is giv-
en according to equation 

 
−

=
+

2

2

( 1)
.

( 1)

S
R

S
 (1) 

 

Fig. 1. The block diagram of the experimental setup for measurement the 

complex permittivity: 1—microwave generator, 2—indicator block of the 

voltage standing wave ratio, 3, 4—an ordinary broad-wall waveguide direc-
tional coupler, 5, 6—the transmitting and receiving antennas, 7—sample, 

8—microwave paths, 9—phase meters (RFK2-18), 10—analog-to-digital con-
verter, 11—computer. 
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 EM wave absorption (A) by material is given by 

 = − .tA A R  (2) 

 The real (ε′) and imaginary (ε′′) components of the complex permit-
tivity were determined by the real (k′) and imaginary (k′′) parts of the 

complex wave number for a given frequency (ω) as follows: 

 ( ) ′ ′ ′′ε = − ω 

2

2 2 ,
c

k k  (3) 

 
 ′′ ′ ′′ε =  ω 

2

2 ,
c

k k  (4) 

where c is the speed of light in vacuum. 
 Equations for the indexes k′ and k′′ can be obtained by determining 

the modulus of vector addition of two interfering waves of the measur-
ing and reference paths: 

 
ω ∆φ′ = + ,k
c d

 (5) 

 
−′′ =

0.5ln( )
,tA R

k
d

 (6) 

where d is sample thickness. 
 The formula for loss tangent is 

 
′′ε

δ =
′ε

tg .  (7) 

 The experimental error did not exceed 5%. 
 The immittance meter (E7-14, USSR) was used to determine the pa-
rameters of conductivity (σ) of composites by two-contact method [22]. 
These measurements were carried out at low frequency (100 Hz). 
 Crystalline structure of the samples was characterized by x-ray dif-
fractometer DRON-4-07 (Lomo, USSR) with CoKα radiation. Scher-
rer’s equation (Eq. (8)) [23] was used to determine the crystal sizes of 

the samples from the width of the most intense line in XRD patterns. 

 
λ

=
β θ
0.9

.
cos

D  (8) 

where λ is the x-ray wavelength (0.1789 nm), θ is the Bragg diffraction 

angle, β is the full width at half maxima of the peak [24]. 
 Information about the morphologies and microstructures of compo-
sites was determined using transmission electron microscope (TEM) 
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(JEOL-1200 EX, Jeol, Japan) images of the as-synthesized products. 
 Magnetic properties for synthesized materials were investigated us-
ing a vibrating sample magnetometer [25, 26]. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The TEM images of the synthesized ferrite nanoparticles NiFe2O4 and 

nanocomposites CuS/NiFe2O4 are presented in Fig. 2. Partially ag-
glomerated and individual particles are found in all images. The re-
sults of a TEM study indicated that nanoparticles of nickel ferrite were 

a size of about 60 nm (Fig. 2, a). Smaller nanoparticles (∼15–20 nm) in 

TEM images (Fig. 2, b–d) after modification of nickel ferrite with cop-
per sulphide were observed probably correspond to CuS. 
 The results of an x-ray diffraction study shown that the main reflec-
tions synthesized ferrite corresponded to the cubic structure of 

NiFe2O4 (JCPDS No. 86-2267) (Fig. 3, curve 1) and to the (111), (220), 

(311), (222), (400), (422), (511), (440) crystalline planes. The size of 

the NiFe2O4 crystallites was 35 nm. Additional reflections also were 

observed. These reflections corresponded to the hexagonal structure of 

Fe2O3 (JCPDS 33-664), which was formed after extended annealing the 

ferrite sample in air at 650°C. Cubic phase CuS (JCPDS 75-2235) cor-
responded to reflections on diffraction curves (Fig 3, curve 2, 3) for 

nickel ferrites modified with copper sulphide. The crystallite sizes of 

copper sulphide for all samples were 22–25 nm. 
 Figure 4 shows the TG/DTA thermograms of synthesized ferrite and 

nanocomposites CuS/NiFe2O4 recorded between 25 and 1000°C. The 

TG/DTA thermograms of nickel ferrite sample showed weight loss of 

about 6.5% in the temperature range 25–950°С due to of desorption 

water from the sample surface (Fig. 4, curves 1a, 1b). The obtained re-
sults confirm the formation of a stable crystal structure of ferrite at an 

annealing temperature of 650°C for 5 hours. For ferrite samples modi-
fied with copper sulphide, as a result of transformations CuS → CuO 

with an increase of temperature to 800°C, a weight loss of up to 32% 

was observed (Fig. 4, curves 2a, 3b) [27]. It should be noted that the 

character of the TG and DTA curves for the modified samples 

(CuS/NiFe2O4) changed symbiotically. There are four stages of thermal 
decomposition of copper sulphide [28]: 
 – CuS was converted into Cu1.8S and Cu2S due to the release of sul-
phur and its oxidation to SO2 (290°С–320°С); 
 – oxidation of sulphides: to copper oxides (Cu2O and CuO (can also be 

formed by oxidation of Cu2O)) or to copper sulphates (Cu2SO4, CuSO4 

(formed by direct oxidation of Cu2O or by reaction between the released 

SO2 and Cu2O) (345°С–400°С); 
 – the formation of oxysulphides (CuSO4 and CuO, CuSO4) as a result 

of the reaction between copper oxide, oxygen and released SO2 (322°С–
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584°С); 
 – decomposition of oxysulphates with the subsequent formation of 

CuO (608°С–783°С). 
 A shift of the DTA peaks (Fig. 4, curves 2b, 3b) to higher tempera-
tures with an increase in the volume content of copper sulphide in the 

modified samples was observed. It is known that the particle size af-
fects the intensity and shift of the peaks of endo- and exothermic ef-
fects [29]. With a decrease in the particle size, the intensity of the 

thermoanalytical curves decreases with a simultaneous shift of reflec-
tions to the region of low temperatures. From the TEM images data 

 
a 

 
b 

 
c 

 
d 

Fig. 2. TEM images of synthesized ferrites and corresponding modified fer-
rites a—NiFe2O4, b—0.2CuS/NiFe2O4, c—0.38CuS/NiFe2O4, d—
0.42CuS/NiFe2O4. 
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(Fig. 2), different sizes of CuS particles on the NiFe2O4 surface with a 

change in the volume content of the components in the composites were 

determined. 
 The experimental results of the complex permittivity for the system 

CuS/NiFe2O4 are presented in Fig. 5. The nonlinear character of the 

increase of the values of ε′, ε′′ in three-component systems with an in-
crease of the volume content of the conducting component was ob-
served. Well-separated clusters of copper sulphide are formed on the 

surface of nickel ferrite during the growth of CuS particles with a con-
centration below 0.38. If the concentration of copper sulphide is higher 

than 0.38, more branched clusters are observed (Fig. 2, c, d). The for-
mation of a layer of copper sulphide on the surface of the ferrite is sim-
ilar to the formation of electrically conductive spheres. It is known 

that an EM wave penetrates the conductive material to the skin depth 

[30]. Specific absorption of EM radiation is more effective using hol-
low conductive balls. It is shown that the highest values of the complex 

permittivity are obtained for polymer composites 0.32CuS/NiFe2O4 

and 0.42CuS/NiFe2O4. The high values ε′ and ε′′ conditioned by the pe-
culiarities of structuring CuS/NiFe2O4 in the polymer matrix and the 

influence of the boundary layers of the polymer on the electrophysical 
parameters [31]. 
 The change in the electrophysical characteristics depending on the 

concentration of the conducting component was also observed for pol-

 

Fig. 3. X-ray diffraction patterns of synthesized samples: 1—NiFe2O4, 2—
0.38CuS/NiFe2O4, 3—0.42CuS/NiFe2O4. 
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ymer composites based on modified oxides (CuI/BaFe12O19 [32], 

CuI/CoFe2O4, CuI/NiFe2O4 [33], CuI/MgO [34]). 
 The dependences of the electrical conductivity at a low frequency on 

the volumetric content of copper sulphide for three-component sys-
tems are shown in the Fig. 6. The electrical conductivity of polymer 

composites 0.38CuS/NiFe2O4-PCTFE and 0.42CuS/NiFe2O4–PCTFE 

(curves 3, 4) is 4–5 orders of magnitude higher than for composites 

with a low content of copper sulphide on the surface of nickel ferrite 

(curves 1, 2). Perhaps, this is due to a change of the sizes of copper sul-
phide particles or the structure of their clusters on the surface of nick-
el ferrite. 
 The conductivity results were analysed using percolation theory. 
According to equation (9), the values of the percolation threshold for 

polymer composites were calculated (Table 1). 

 σ = σ φ − φ( ) ,ti c  (9) 

where σ—the electrical conductivity of composite, σi—the electrical 
conductivity of the filler; φ—the filler volume fraction; φc—the perco-
lation threshold, t—the critical exponent. 
 It is shown that an increase of the volume content of conductivity 

component in polymer composites lead to shift of the percolation 

threshold to the region of low concentrations of to the region of low 

concentrations copper sulphide. 
 It should be noted that for systems 0.42CuS/NiFe2O4–PCTFE and 

0.38CuS/NiFe2O4–PCTFE, the values of electrical conductivity differ 

 

Fig. 4. Derivatograms of synthesized nanoparticles: 1—NiFe2O4, 2—
0.38CuS/NiFe2O4, 3—0.42CuS/NiFe2O4. (а—TG, b—DTA). 



1188 R. V. MAZURENKO, S. L. PROKOPENKO, G. M. GUNJA et al. 

insignificantly. At such concentrations of copper sulphide, an increase 

in the size of CuS particles is observed on the ferrite surface. Such an 

increase of the size of particles has no significant effect on the for-
mation of conducting cluster structures in the polymer. 
 Figure 7 shows the study of the temperature dependences of the 

electrical conductivity of CuS/NiFe2O4 with different contents of the 

conducting component. The conductivity values of the modified com-
posites changed insignificantly with increasing temperature. At the 

volumetric fractions (0.2 ≤ φ ≤ 0.42) of copper sulphide in CuS/NiFe2O4 

system, the electrical conductivity of the nanocomposites is deter-
mined by the conductive component—copper sulphide. 
The values of the real (µ′) and imaginary component (µ′′) of complex 

permeability at 9 GHz for the synthesized nickel ferrite and it modi-
fied by copper sulphate are presented (Table 2). 
 The magnetization hysteresis loops CuS/NiFe2O4 composites and 

NiFe2O4 were obtained at room temperature (Fig. 8). With an increase 

of the volumetric content of copper sulphide in composites 

CuS/NiFe2O4, a decrease in the values of the specific saturation mag-
netization was observed. Magnetic characteristics for the all samples 

 
a 

 
b 

Fig. 5. Dependences of the ε′ (a) and ε′′ (b) at 9 GHz of the of copper sulphide 

volume fractions (φ) in polymer composite systems 1—0.2CuS/NiFe2O4, 2—
0.32CuS/NiFe2O4, 3—0.38CuS/NiFe2O4, 4—0.42CuS/NiFe2O4. 

TABLE 1. Parameters of the percolation transition of polymer composites. 

Samples φc t 

0.32CuS/NiFe2O4–PCTFE 0.996 ± 0.05 2.2 ± 0.1 

0.38CuS/NiFe2O4–PCTFE 0.05 ± 0.05 1.62 ± 0.1 

0.42CuS/NiFe2O4–PCTFE 0.06 ± 0.05 1.6 ± 0.1 
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are listed in Table 3. 
 The presence of a ‘demagnetized’ hematite layer on a ferrite particle 

leads to a decrease of the specific saturation magnetization. Thus, for a 

bulk ferrite with a particle size of ∼ 60 nm, the calculated specific satu-
ration magnetization is 58.7 G⋅cm3/g, and for synthesized ferrite this 

value is 35.6 G⋅cm3/g. The electrophysical parameters of polymer 

nanocomposites based on modified ferrites can be regulated due to 

changes in the thickness of the α-Fe2O3 layer on the ferrite surface dur-
ing its synthesis. It should be noted that small spontaneous magnetiza-
tion of the antiferromagnetic hematite in the temperature range (−27–
670)°C is ∼10−5

 of the sum of the magnetizations of the sublattices [35]. 
The ‘demagnetized’ hematite layer on ferrite particles make for reduce 

of the total magnetic moment [36]. 

 

Fig. 6. Dependences of the electrical conductivity logarithms of the copper 

sulphide volume fractions (φ) in polymer composite systems at a frequency of 

100 Hz: 1—0.2CuS/NiFe2O4, 2—0.32CuS/NiFe2O4, 3—0.38CuS/NiFe2O4, 4—
0.42CuS/NiFe2O4. 

TABLE 2. Permeability of as-synthesized and modified ferrite. 

Sample µ′ µ′′ 

NiFe2O4 1.01 0.02 

0.2CuS/NiFe2O4 1.05 0.03 

0.32CuS/NiFe2O4 1.08 0.03 

0.38CuS/NiFe2O4 1.15 0.04 

0.42CuS/NiFe2O4 1.18 0.04 
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 The core–shell model [36] was used to determine the specific satura-
tion magnetization of a complex nanoparticle with external diameter 

D. 

 α

 
= − + 

 
2 3

3

-Fe O 0

2
1 ( ) ,n b

s s
m

M M h a
D

 (10) 

where 
n
sM —specific saturation magnetization of α-Fe2O3/ferrite par-

TABLE 3. Magnetic characteristics of as-synthesized ferrites and their deriv-
atives. 

Sample 
composition* 

Hc, (Oe) Ms (G⋅cm3/g) Mr (G⋅cm3/g) Mr/Ms φ 
(NiFe2O4) 

NiFe2O4 131 35.6*) 3.50 0.098 1 

0.2CuS/NiFe2O4 106 31.8*) 3.26 0.102 0.89 

0.32CuS/NiFe2O4 94 29.7*) 3.02 0.101 0.83 

0.38CuS/NiFe2O4 107 27.9*) 2.94 0.105 0.78 

0.42CuS/NiFe2O4 169 23.9*) 2.45 0.102 0.66 

where Hc—coercive force, Ms—specific saturation magnetization, Mr—
residual specific magnetization and Mr/Ms—relative residual specific mag-
netization; *—with α-Fe2O3 on the surface of the ferrite particles [37]. 

 

Fig. 7. Temperature dependence of the logarithm of electrical conductivity (σ) 
at a frequency of 100 Hz for nanocomposites CuS/NiFe2O4. Volume fractions 

of copper sulphide: 1—0; 2—0.25; 3—0.32; 4—0.38; 5—0.42; 6—1. 
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ticle, 
b
sM —specific saturation magnetization bulk ferrite, Dm—an av-

erage external diameter of particles, α 2 3-Fe Oh —layer thickness of the α-
Fe2O3, a0—a lattice constant of the ferrite. 
 The thickness of the hematite layer on the surface of NiFe2O4 calcu-
lated according to equation (10) is ∼ 3.7 nm. The density of the magnet-
ic moment of composites decreases due to the presence of copper sul-
phide and a hematite shell on the surface of nickel ferrite nanoparti-
cles. 

4. CONCLUSIONS 

Nanosized nickel ferrite with average particles size of 60 nm was syn-
thesized by the sol-gel autocombustion method. The surface of nickel 
ferrite was modified by copper sulphide with particles size of 15–20 

nm. The volume fractions of copper sulphide in CuS/NiFe2O4 nano-
composites were from 0.2 to 0.42. 
 The electrical and magnetic properties of polymer composites based 

on nickel ferrite modified by copper sulphide were studied. An increase 

of 2–3 times in the values of ε′, ε′′ in the microwave range for 

CuS/NiFe2O4–polychlorotrifluoroethylene systems with an increase in 

the volume content of copper sulphide from 0.32 to 0.42 was observed. 

The values of electrical conductivity for the 0.2CuS/NiFe2O4–PCTFE 

system are 4–5 orders of magnitude lower than for the 

0.42CuS/NiFe2O4–PCTFE system with an increase in the concentration 

 

Fig. 8. Hysteresis loops and their primary areas of nanocomposites 

CuS/NiFe2O4. Volume fractions of copper sulphide: 1—0; 2—0.2; 3—0.32; 

4—0.38; 5—0.42. 
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of copper sulphide in polymer composites. Such effects are due to the 

increase in the interfacial surface of the polymer and CuS/NiFe2O4, as 

well as the formation of more branched clusters of ferrite particles 

modified by copper sulphide. It is shown that the regulation of the val-
ues of the permittivity and permeability of polymer nanocomposites is 

achieved by modifying dispersed fillers by conductive components. 
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PACS numbers: 61.05.cp, 61.43.Gt, 64.70.kd, 68.37.Hk, 75.50.Cc, 81.07.Wx 

Мессбауерові та магнетні дослідження високодисперсних 

порошків системи FeNiCrCoCu, виготовлених  

електроіскровою методою у різних рідких середовищах 

В. М. Надутов, А. О. Перекос, Є. О. Свистунов, Д. Л. Ващук, 

В. З. Войнаш, С. Ю. Макаренко  

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

Електроіскровим дисперґуванням вперше одержано високодисперсні (до 

5 мкм) порошки високоентропійного стопу (ВЕС) FeNiCoCrCu в різних 

рідких середовищах (етанол, пропанол та вода) і визначено їх вплив на 

фазовий склад і співвідношення об’ємних часток ГЦК γ1- і γ2-фаз порівня-
но з цим співвідношенням у вихідному зливку. За даними аналізи пара-
метрів структури і характеристик надтонкої магнетної взаємодії показа-
но, що одержані порошки наслідують фазовий склад литого стопу, але 

має місце утворення ОЦК-фази, а також простих та складних оксидів піс-
ля дисперґування в етанолі і воді, а дисперґування в пропанолі спричиняє 

також зміну співвідношення γ1- і γ2-фаз і появу спеціяльних карбідів. 

Одержані результати можуть бути основою розробки нової методи одер-
жання високодисперсних і нанорозмірних порошків ВЕС. 

Ключові слова: високоентропійні стопи, високодисперсні порошки, елек-
троіскрове дисперґування, Мессбауерова спектроскопія, рентґенострук-
турна аналіза, електронна мікроскопія, магнетні вимірювання. 

By electric spark dispersion were produced for the first time ultrafine pow-
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ders (up to 5 µm) of high-entropy alloy (HEA) FeNiCoCrCu in various liquid 

media (ethanol, propanol, and water), and their effect on the phase composi-
tion and the ratio of the volume fractions of γ1 and γ2 phases was determined 

in comparison with this ratio in the original ingot. According to the analysis 

of the structure parameters and characteristics of the hyperfine magnetic 

interaction, as shown, the obtained powders inherit the phase composition of 

the cast alloy, but the formation of the b.c.c. phase, as well as simple and 

complex oxides after dispersion in ethanol and water, and dispersion in pro-
panol also causes a change in the ratio γ1 і γ2 phases and the appearance of spe-
cial carbides. The results are the basis for the development of a new method 

for obtaining highly dispersed and nanosized HEA powders. 

Key words: high-entropy alloys, ultrafine powders, electric spark dispersion, 

Mössbauer spectroscopy, x-ray structural analysis, electron microscopy, 

magnetic measurements. 

(Отримано 14 квітня 2021 р.; остаточн. варіянт — 4 серпня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Більшість промислових конструкційних та інструментальних ме-
талевих стопів — це стопи на основі якогось одного базового елеме-
нту, наприклад, криці на основі Fe, стопи на основі Al, жаростійкі 
стопи на основі Ni та Со та ін. Лише останнім часом з’явилися бага-
токомпонентні стопи на базі декількох основних елементів, так 

звані високоентропійні стопи (ВЕС), основним механізмом зміц-
нення яких є твердорозчинне зміцнення [1–5]. Термін «висока ент-
ропія» у ВЕСах є результатом високої ентропії змішування (>1,61R, 
де R — газова стала), коли більш ніж п’ять елементів змішуються в 

рівномолярній пропорції. ВЕСи, які утворені з простих кристаліч-
них структур мають цікаві властивості, такі як високотемператур-
на міцність, та збереження міцности за підвищеної температури [1, 
2, 5]. 
 Існує декілька технологій для виготовлення ВЕСів — шляхом 

лиття, напилення, подрібнення швидким охолодженням, механіч-
не стоплення і серед цих процесів ВЕСи, які виготовлені шляхом 

лиття, що широко вивчені. Детальні дослідження ВЕСів показали, 
що метода лиття зазвичай призводить до типової дендритної струк-
тури з деякою сеґреґацією в дендритних та міждендритних облас-
тях [3–7]. Метастабільні фази, пов’язані з литтям, формуються та-
кож з використанням метод подрібнення швидким охолодженням 

чи напилення, причому показано, що вони можуть стати стабіль-
ними після відпалу за високої температури [3]. Навпаки, ВЕСи, які 
сформовані за допомогою механоактивації, утворюються більш од-
норідними та зі стабільною нанокристалічною мікроструктурою [8–
14]. Крім того, добрі характеристики ущільнення та високу твер-
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дість спостерігали для ВЕСу, що також був синтезований механоак-
тиваційною методою з наступним іскро-плазмовим спіканням [13]. 
 Разом з тим, було показано, що формування твердих розчинів у 

ВЕСах, одержаних методою механоактивації, не завжди має місце 

[15, 16]. Для вирішення питання про формування твердих розчинів 

у ВЕСах в процесі їх одержання було запропоновано використати 

методу електроіскрового дисперґування для стопу рівноатомового 

складу системи FeNiCoCrCu, у якому після механоактивації досто-
вірно утворюється декілька твердорозчинних ГЦК- і ОЦК-фаз, а 

також має місце виділення після іскро-плазмового спікання σ-фази 

[17], на противагу тому, що під час напорошення покриття нано-
розмірної товщини утворюється лише ГЦК-фаза [18]. 
 Метода електроіскрового дисперґування широко застосовується 

для одержання високодисперсних порошків [19]. Суть методи по-
лягає у збудженні та підтримці електроіскрового розряду між дво-
ма електродами або частинками електропровідного матеріялу, під 

дією якого має місце локальне топлення чи випарування матеріялу. 
Формування частинок порошку здійснюється за рахунок конденса-
ції парів металу чи затвердіння його розтоплених крапельок. Сти-
каючись з робочою рідиною, вони охолоджуються з великою швид-
кістю (біля 109

 К/с). Як правило, високодисперсні порошки, одер-
жані цією методою, складаються із двох фракцій — нанорозмірної 
10–50 нм (за рахунок конденсації з парової фази) та високодисперс-
ної — від 0,2 до 5 мкм (за рахунок охолодження з рідкої фази). 

2. МАТЕРІЯЛИ І МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Досліджували високоентропійний стоп системи FeNiCoCrCu, хемі-
чний склад якого визначено методою рентґенофлюоресцентної ана-
лізи і представлено в табл. 1. 
 Структуру стопу та порошків після електроіскрового дисперґу-
вання в різних середовищах досліджували рентґеноструктурною 

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад стопу системи FeNiCoCrCu. 

TABLE 1. Chemical composition of alloy of system FeNiCoCrCu. 

№ Хемічний елемент Концентрація (ат.%) Концентрація (% мас.) 

1 Cu 18,45 20,32 

2 Ni 20,19 20,60 

3 Co 20,67 21,02 

4 Fe 20,86 20,19 

5 Cr 19,83 17,87 
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методою з використанням дифрактометра «ДРОН-3М» та CoKα-
випромінювання. Для опису профілів дифракційного відображення 

використовували функцію псевдо-Фойгта: 

 
− θ−θ 

θ = + − 
π θ − θ + π  

02

4 ln2
( )

2 2
0

2 4 ln2
( ) (1 ) ,

4( )
w

V

w
V A c c e

w w
 (1) 

яка є суперпозицією функції Лоренца (перший доданок) і Гауса 

(другий доданок). В (1) c — відносний внесок функції Лоренца, AV 

— площа дифракційного піку, θ0 — положення максимуму функції 
псевдо-Фойгта та w — значення повної ширини відображення на 

половині висоти FWHM (full width at half maximum). При прове-
денні розрахунків приймали згідно [20], що с ≅ 0…1 та w є FWHMЛо-

ренца ≅ FWHMГауса. Таке наближення дало змогу визначити інтенсив-
ність дифракційної лінії згідно [21] 

 =
π

2 ,VA
h

w
 (2) 

де h — інтенсивність дифракційної лінії, AV — її площа та w — зна-
чення повної ширини відображення на половині висоти FWHMЛорен-

ца. Всі дифрактограми були зняті при однаковій експозиції з кроком 

0,05°/с. 
 Мессбауерові спектри одержано на спектрометрі MS1101E в ре-
жимі з постійним пришвидшенням. В якості джерела γ-квантів бу-
ло використано 

57Co(Cr). Зразками слугувала фольга товщиною 40 

мкм для вихідного стану стопу FeNiCoCrCu та порошки після елек-
троіскрового дисперґування в різних середовищах. Спектри були 

збережені в багатоканальному аналізаторі з 512 каналами. Всі спе-
ктри були описані за допомогою методи Window [22] з додатковою 

можливістю відновлення функції розподілу ізомерних зсувів. Калі-
брування ізомерного зсуву здійснювали відносно металічного α-
заліза. 
 Мікроструктуру порошків та вихідний стан стопу FeNiCoCrCu 

досліджували за допомогою сканувального електронного мікроско-
па SEM JEOL JSM-6490LV. 
 Температурна залежність магнетної сприйнятливости була вимі-
ряна за допомогою індукційної методи на змінному струмі в діяпа-
зоні температур від 77–570 К зі швидкістю 3–5 К/хв. Величина ма-
гнетного поля і частота складали 400 А/м і 1 кГц, відповідно. Нама-
гнетованість насичення вимірювали в «Державному науково-
практичному центрі НАН Білорусі з матеріалознавства» (Інститут 

фізики твердого тіла та напівпровідників) за допомогою балансної 
методи Фарадея в магнетному полі 684 кА/м в температурному дія-
пазоні 77–1010 К. Під час вимірювань намагнетованости насичення 

зразки перебували у вакуумі. 
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3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Результати рентґенівських досліджень структури стопу 

FeNiCoCrCu у вихідному литому стані наведено на рис. 1, а. Наяв-
ність лише двох фаз у вихідному стопі, виявлених рентґенівською 

аналізою, — прояв високоентропійного ефекту, згідно з яким приг-
нічується утворення бінарних або/та потрійних інтерметалевих 

сполук і, таким чином, підсилюється утворення простих фаз твер-
дого розчину [23, 24]. 
 Положення максимуму θ0 кожного піку визначали апроксимаці-
єю дифракційних відображень функцією (1) сумісно з (2). За знай-
деними значеннями θ0 за рівнянням Вульфа–Бреґґа були розрахо-
вані міжплощинні відстані dhkl і для кожного рефлексу було розра-

ховано період кубічної кристалічної ґратниці = + +2 2 2
hkla d h k l  

для кожної фази (рис. 2, табл. 2). Систематична похибка визначен-
ня періоду a, яка пов’язана як з неідеальними умовами експериме-

  

  

Рис. 1. Дифрактограми стопу FeNiCoCrCu: у вихідному стані (а) і порош-
ків цього стопу, які одержані в етанолі (б), пропанолі (в) та воді (г). 

Fig. 1. X-ray pattern of alloy FeNiCoCrCu: as cast (а) and powders produced 

from this alloy in ethanol (б), propanol (в) and water (г). 
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нту, так і з властивостями кристалу була згладжена за допомогою 

екстраполяційної функції Нельсона–Райлі 
 θ θ

+ θ θ 

2 21 cos cos
.

2 sin
 

 Дифракційні піки у вихідному стані для стопу FeNiCoCrCu пока-
зують утворення простих ГЦК-фаз: γ1 з параметром ґратниці a = 

= 0,3579 нм та другої ГЦК-фази γ2 з a = 0,3606 нм (рис. 2, а, табл. 2). 
За основу ідентифікації фаз взята робота [23]. Значення параметрів 

ґратниць ГЦК-фаз γ1 (a = 0,358 нм) та γ2 (a = 0,360 нм) прототипного 

стопу з роботи [23] добре узгоджуються з параметрами фаз іденти-
фікованих нами у досліджуваному стопі. 

  

  

Рис. 2. Визначення параметру ґратниці екстраполяцією на кут 90° з вико-

ристанням функції Нельсона–Райлі 
 θ θ

+ θ θ 

2 21 cos cos

2 sin
 для основних фаз 

(● — γ1, ○ — γ2, □ — α) стопу FeNiCoCrCu: у вихідному стані (а) і порошків 

цього стопу, які одержані в етанолі (б), пропанолі (в) та воді (г). 

Fig. 2. Lattice parameter founded by extrapolation to an angle 90° applied 

Nelson–Riley function 
 θ θ

+ θ θ 

2 21 cos cos

2 sin
 for base phases (●—γ1, ○— γ2, □—α) 

FeNiCoCrCu alloy: as cast (а) and powders of this alloy produced in ethanol 
(б), propanol (в), and water (г). 
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 На дифрактограмі порошку високоентропійного стопу (рис. 1, б), 

який одержано у середовищі етанолу, крім дифракційних ліній від 

двох основних ГЦК-фаз — γ1 та γ2 чітко ідентифікуються лінії окси-
дів CuCr2O4, Cu2Cr2O4, CoCr2O4, CoO, CuO та ОЦК-фази (рис. 2, б, 

табл. 2) з параметром ґратниці a = 0,2891, що є наближеною до хро-
му [25]. Параметер ґратниці ГЦК-фази γ1 більший на 1,7 пм, а для 

фази γ2 більший на 0,4 пм в порівнянні з високоентропійним стопом 

у вихідному стані (табл. 2). Доля частки ГЦК-фази γ1 по відношен-
ню до фази γ2 трохи зменшилась до співвідношення 2:1 у порівнянні 
з вихідним станом, де вона складає 3:1 (табл. 3). 
 Рентґенівська аналіза порошку високоентропійного стопу, який 

одержано у середовищі пропанолу (рис. 1, в), показала, що параме-

ТАБЛИЦЯ 2. Параметри ґратниць фаз вихідного стопу FeNiCoCrCu, та 

порошків, одержаних з цього стопу у різних середовищах. 

TABLE 2. Lattice parameter of phases of starting alloy FeNiCoCrCu and pow-
ders produced from this alloy in different medium. 

Стан 
а, нм 

γ1 γ2 α 

Вихідний 0,35790 ± 0,00015 0,36058 ± 0,00027 – 

Одержано 

в етанолі 
0,35956 ± 0,00023 0,36099 ± 0,00023 0,28907 ± 0,00117 

Одержано 

в пропанолі 
0,35815 ± 0,00131 0,36006 ± 0,00139 0,28895 ± 0,00097 

Одержано у воді 0,35851 ± 0,00003 0,36145 ± 0,00012 0,28870 ± 0,00050 

ТАБЛИЦЯ 3. Розрахована інтенсивність вибраних ліній фаз стопу 

FeNiCoCrCu. 

TABLE 3. Calculated intensity some reflections of phases of alloy FeNiCoCrCu. 

Стан 

hi, ум. од. 

γ1 γ2 α 

hkl hkl hkl 

(220) (311) (222) (220) (311) (222) (110) (211) (220) 

Вихідний 276 193 58 87 68 22 – – – 

Одержано в етанолі 138 244 136 193 252 40 62 33 35 

Одержано в пропанолі 191 287 64 278 321 147 94 52 68 

Одержано у воді 421 410 202 109 116 35 56 35 39 

Похибка визначення h — ±20%. 
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тер ґратниці ГЦК-фази γ1 більший на 0,3 нм, а для фази γ2 менший 

на 0,5 нм у порівнянні зі стопом FeNiCoCrCu у вихідному стані 
(табл. 2). На дифрактограмі, що на рис. 1, в, присутні додаткові лі-
нії від оксидів — NiO, Cr2O3, CuO, карбідів — Cr3C2, (Cr, Co, Ni)23C6 

та ОЦК-фази. Спостерігається превалювання частки ГЦК-фази γ2 по 

відношенню до фази γ1 у співвідношенні 1,5:1 (табл. 3). 
 Після електроіскрового дисперґування високоентропійного сто-
пу у воді параметер ґратниці ГЦК-фази γ1 більший на 0,00006 нм, а 

фази γ2 також більший на 0,00009 нм в порівнянні з вихідним ста-
ном (табл. 2). На дифрактограмі, що на рис. 1, г, ідентифіковані до-
даткові лінії оксидів — CoO, CuO, Cr2O3, CuCr2O4 та ОЦК-фази. Час-
тка ГЦК-фази γ1 до фази γ2 зросла у співвідношенні 4:1 у порівнянні 
з вихідним станом стопу (табл. 3). 
 Таким чином, за даними рентґенодифракційної аналізи вплив 

середовища одержання порошку на параметер ґратниці ГЦК-фаз γ1 

 
а 

 
б 

 
в 

 
г 

Рис. 3. Мікрофотографії сканувальної електронної мікроскопії стопу 

FeNiCoCrCu: у вихідному стані (а) і порошків цього стопу, які одержані в 

етанолі (б), пропанолі (в) та воді (г). 

Fig. 3. SEM photomicrographs of alloy FeNiCoCrCu: of starting state (а) and 

of powders produced from this alloy in ethanol (б), propanol (в) and water (г). 
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та γ2 мінімальний у порівнянні з вихідним станом. Тобто, порошок 

незалежно від середовища, в якому він одержаний, наслідує вихід-
ний високоентропійний стоп FeNiCoCrCu. Крім цього, при електро-
іскровому дисперґуванні високоентропійного стопу у всіх середо-
вищах має місце утворення додаткової ОЦК-фази за параметром 

ґратниці наближеної до хрому, а у середовищі етанолу та води 

утворилися різні оксиди, в той же час в пропанолі має місце утво-
рення і оксидів, і карбідів. 
 Стоп FeNiCoCrCu за даними сканувальної електронної мікроско-
пії у вихідному литому стані, рис. 3, а, має дендритну структуру, 
яка стійка до кислотного середовища. 
 За даними роботи [26] для подібного складу ВЕСу дана структура 

має області з підвищеною концентрацією Co, Cr та Fe, і міждендри-
тні «легкорозчинні» області, які за даними тієї ж роботи [26] мають 

підвищену концентрацію Cu. Розмір дендритів у поперечному пе-
рерізі складає 10 мкм. Частинки порошку, які одержано електроіс-
кровим дисперґуванням стопу FeNiCoCrCu в етанолі, що на рис. 3, 
б, мають розміри до 5 мкм з вкрапленням невеликої кількости кру-
пних частинок розмірами 18–25 мкм. 
 Для частинок порошку, які одержано електроіскровим диспер-
ґуванням стопу FeNiCoCrCu в пропанолі, що на рис. 3, в, характер-
ний розмір до 5 мкм з вкрапленням невеликої кількости крупних 

частинок розміром 15–40 мкм. Електроіскрове дисперґування ви-
сокоентропійного стопу у воді (рис. 3, г) привело до утворення по-
рошку з частинками розміром до 5 мкм з вкрапленням невеликої 
кількости крупних частинок розмірами 15–20 мкм. Всі частинки 

після електроіскрового дисперґування вкраплені в «органічну» 

стоплену матрицю. 
 Мессбауерів спектер стопу FeNiCoCrCu у вихідному стані наведе-
но на рис. 4, а і являє собою суперпозицію двох розширених компо-
нент, одна з яких досить інтенсивна і належить до монолінії. Обро-
блення спектрів за допомогою методи Window [22] з додатковою 

можливістю відновлення функції розподілу ізомерних зсувів дала 

можливість одночасно відновити функції розподілу надтонких ма-
гнетних полів P(H) та ізомерних зсувів P(δ). Для спектру стопу у 

вихідному стані спостерігається дві низькопольові компоненти на 

кривій P(H) (рис. 4, б): одна інтенсивна парамагнетна з надтонким 

магнетним полем до 4,6 Тл та друга слабо розщеплена на два піки з 

надтонкими полями 6,6 та 10,3 Тл, відповідно. Аналіза відновленої 
функції розподілу ізомерних зсувів P(δ) стопу у вихідному стані 
(рис. 4, в) виявила два максимуми зі значеннями положення зсувів 

−0,12 і −0,02 мм/с. Таким чином, враховуючи значення ізомерних 

зсувів для γ-Fe в прототипному стопі [27], аналіза надтонких пара-
метрів Мессбауерових спектрів підтверджує рентґенівські дані про 

те, що в стопі FeNiCoCrCu у вихідному стані присутні дві ГЦК γ1- та 
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γ2-фази. 
 Після електроіскрового дисперґування стопу FeNiCoCrCu в ета-
нолі (рис. 4, г) спостерігається більш чітка асиметрія Мессбауерової 
монолінії. На кривій відновленої функції надтонкого магнетного 

поля P(H) (рис. 4, д) спостерігається інтенсивна парамагнетна ни-
зькопольова компонента з надтонким магнетним полем до 6,0 Тл та 

друга компонента, розділена на два піки з надтонкими полями 8,3 

та 13,5 Тл, відповідно. Має місце проявлення на кривій відновленої 
функції надтонкого магнетного поля P(H) слабко інтенсивних сере-
дньопольових компонент. На відновленій функції розподілу ізоме-
рних зсувів P(δ) стопу після електроіскрового дисперґування в ета-

   

   

   

   

Рис. 4. Мессбауерові спектри стопу FeNiCoCrCu: у вихідному литому стані 
(а) і порошків, які одержані в етанолі (г), пропанолі (ж) та воді (к); розпо-
діл відновлених функцій надтонких магнетних полів P(H) (б, д, з, л) та 

ізомерних зсувів P(δ) (в, е, и, м) приведено відповідно. 

Fig. 4. Mössbauer spectra of alloy FeNiCoCrCu: of the original cast state (а) 
and of powders produced from this alloy in ethanol (г), propanol (ж) and water 

(к); probability density for the hyperfine field distribution P(H) (б, д, з, л) 

and isomer shift P(δ) (в, е, и, м) given accordingly. 
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нолі (рис. 4, е) спостерігається три максимуми зі значеннями поло-
ження зсувів −0,15; −0,03 та 0,09 мм/с. Як бачимо, два перших піки 

відносяться до ГЦК-фаз γ1 та γ2. 
 Електроіскрове дисперґування високоентропійного стопу 

FeNiCoCrCu в середовищі пропанолу приводить до більшої асимет-
рії резонансної кривої на Мессбауеровому спектрі (рис. 4, ж). На 

кривій відновленої функції надтонкого магнетного поля P(H), що 

на рис. 4, з, спостерігається інтенсивна парамагнетна низькопольо-
ва компонента з надтонким магнетним полем до 6,2 Тл та друга 

компонента з надтонким полем 8,0 Тл; компонента з надтонким по-
лем 13,6 Тл зливається з інтенсивними середньопольовими компо-
нентами. На відновленій функції розподілу ізомерних зсувів P(δ) 
стопу після електроіскрового дисперґування в пропанолі (рис. 4, и) 
спостерігається два максимуми зі значеннями положення −0,09 та 

−0,03 мм/с, що відносяться до ГЦК-фаз γ1 та γ2, і ще два максимуми 

зі значеннями 0,04 та 0,19 мм/с. 
 Дисперґування стопу FeNiCoCrCu у воді привело до розщеплення 

резонансної кривої на дві монолінії та, в доданок, до появи малоін-
тенсивних секстетів з низькими значеннями надтонкого магнетно-
го поля на Мессбауеровому спектрі (рис. 4, к). На кривій відновле-
ної функції надтонкого магнетного поля P(H) (рис. 4, л) спостеріга-
ється інтенсивна парамагнетна низькопольова компонента з надто-
нким магнетним полем до 4,8 Тл та друга компонента з поєднаних 

двох піків з надтонким полем 7,7 та 12,6 Тл, відповідно. Суттєво 

проявляють себе на кривій відновленої функції надтонкого магнет-

 
а б 

Рис. 5. Залежності магнетної сприйнятливости (а) та квадратична залеж-
ність намагнетованости насичення (б) від температури для стопу 

FeNiCoCrCu у вихідному литому стані. 

Fig. 5. Dependencies of magnetic susceptibility (а) and quadratic dependence of 

saturation magnetization (б) from the temperature for the alloy FeNiCoCrCu in 

the original cast state. 
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ного поля P(H) (рис. 4, л) середньопольові та високопольові компо-
ненти. На відновленій функції розподілу ізомерних зсувів P(δ) сто-
пу після електроіскрового дисперґування у воді (рис. 4, м) спостері-
гається два максимуми зі значеннями положення зсуву −0,18 та 

−0,06 мм/с, що відносяться до ГЦК-фаз γ1 та γ2, і ще два максимуми 

зі значеннями зсуву 0,03 та 0,22 мм/с. 
 Таким чином, за даними Мессбауерової спектроскопії при диспе-
рґуванні високоентропійного стопу FeNiCoCrCu в середовищі ета-
нолу, пропанолу та води має місце тотожність прояву ГЦК γ1- та γ2-
фаз як за даними аналізи функції надтонкого магнетного поля 

P(H), так і функції розподілу ізомерних зсувів P(δ). 
 На рисунку 5, а наведена крива залежности від температури дій-
сної частини магнетної сприйнятливости для стопу FeNiCoCrCu у 

вихідному литому стані. Магнетна сприйнятливість в інтервалі те-
мператур від 140 до 450 К має незначний підйом за зниженої темпе-

 
а 

 
б 

 
в 

Рис. 6. Залежності намагнетованости насичення від температури порош-
ків стопу FeNiCoCrCu, які одержані в етанолі (а), пропанолі (б) та воді (в). 

Fig. 6. Dependences of saturation magnetization on the temperature of alloy 

powders FeNiCoCrCu produced in ethanol (а), propanol (б) and water (в). 
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ратури. При подальшому зниженні температури від 140 до 77 К 

(рис. 5, а) на кривій спостерігається незначний спад з подальшим 

різким зростанням, що може вказувати на магнетний фазовий пе-
рехід. Така поведінка магнетної сприйнятливости повторюється і 
при нагріванні стопу. Разом з тим має місце гістерезис на залежнос-
ті χ′(Т). Також варто зазначити, що визначення температури Кюрі 
для даного стопу неможливе через те, що крива не виходить на на-
сичення до нижньої робочої температури установки 77 К (темпера-
тури кипіння рідкого азоту). 
 Для підтвердження характеру фазового переходу за низьких те-
мператур з урахуванням того, що значне зовнішнє прикладене маг-
нетне поле підвищує температуру Кюрі на 10–65 К [28], були про-
ведені вимірювання температурної залежности намагнетованости 

насичення для стопу FeNiCoCrCu у вихідному литому стані. За да-
ними квадратичної залежности намагнетованости насичення для 

стопу FeNiCoCrCu у вихідному стані від температури, яка наведена 

на рис. 5, б, температура Кюрі склала 160 К. 
 Таким чином, одержані дані свідчать про те, що за кімнатної те-
мператури досліджуваний стоп FeNiCoCrCu у вихідному литому 

стані перебуває в парамагнетному стані, а при зменшенні темпера-
тури нижче 200 К, відбувається магнетний перехід. 
 Результати вимірювання температурної залежности намагнето-
ваности насичення порошків стопу FeNiCoCrCu наведені на рис. 6. 

Ці рисунки свідчать про те, що криві питомої намагнетованости на-
сичення σѕ при нагріванні і охолодженні виявляють розходження 

(гістерезис). 
 При цьому криві, виміряні при охолодженні, ідуть вище кривих, 
виміряних при нагріванні порошків. Причину цього розходження 

можна пояснити, беручи до уваги результати рентґеноструктурних 

досліджень порошків у вихідному стані (рис. 1) та після проведення 

магнетних вимірювань. Як видно із рис. 6, в процесі магнетних ви-
мірювань зразки нагрівали до температури ∼ 600 К (стоп та поро-
шок, одержаний в етанолі) чи до ∼ 1000 К (порошки, одержані у воді 
та пропанолі). Зміни фазового складу порошків, які були результа-
том цього нагрівання, за даними дифракційної аналізи свідчать про 

те, що після магнетних вимірювань в порошках значно зменшилась 

кількість оксидів (порошки, одержані у воді та етанолі) та карбідів 

(порошок, одержаний у пропанолі). 
 Це явище пов’язане зі термічною нестабільністю та розкладом 

оксидів і карбідів в високодисперсному стані при нагріванні, яке 

спостерігалось в порошках заліза та ніклю раніше [29, 30]. Значен-
ня питомої намагнетованости заліза, кобальту та ніклю вищі за від-
повідні значення цих величин для їх оксидів і карбідів, що й приво-
дить до збільшення загальної питомої намагнетованости порошку 

при нагріванні і наступному охолодженні. 
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4. ВИСНОВКИ 

1. Методою електроіскрового дисперґування вперше одержано ви-
сокодисперсні (до 5 мкм) порошки високоентропійного стопу сис-
теми FeNiCoCrCu в різних рідких середовищах (етанол, пропанол та 

вода). 
2. За даними рентґендифракційної аналізи одержані порошки міс-
тять в собі переважно ГЦК-фази γ1 та γ2, а також ОЦК-фазу, і прості 
та складні оксиди після дисперґування в етанолі і воді, та спеціяль-
ні карбіди після дисперґування в пропанолі. 
3. Мессбауерова спектроскопія показала, що при дисперґуванні ви-
сокоентропійного стопу системи FeNiCoCrCu в середовищі етанолу, 
пропанолу та води має місце тотожність прояву ГЦК γ1- та γ2-фаз. З 

характеристики розподілу відновлених функцій надтонких магне-
тних полів P(H) та ізомерних зсувів P(δ) для Мессбауерових спект-
рів показано, що одержані порошки наслідують фазовий склад ли-
того ВЕСу FeNiCoCrCu. 
4. За даними вимірювань температурних залежностей магнетної 
сприйнятливости та намагнетованости насичення досліджуваний 

стоп системи FeNiCoCrCu у вихідному литому стані має температу-
ру Кюрі біля 160 К, а за кімнатної температури він перебуває в па-
рамагнетному стані. 
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PACS numbers: 43.35.+d, 61.05.cp, 61.43.Gt, 64.70.kd, 75.50.Cc, 81.07.Wx 

Вплив вмісту міді на фазовий склад та магнетні властивості 
високодисперсних порошків високоентропійних стопів 

AlCoCrCuxFeNi (x = 0, 1, 2), одержаних методою  

ультразвукового оброблення в кульовому млині 

А. О. Перекос, Б. М. Мордюк, В. З. Войнаш, Н. В. Данько, 

Т. Г. Кабанцев  

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

Ультразвуковим обробленням в кульовому млині (УЗКМ) крупнозернис-
тих порошкових сумішей алюмінію, заліза, кобальту, міді, ніклю та хро-
му одержано високодисперсні порошки (ВДП) багатокомпонентних стопів 

системи AlCoCrCuFeNi та досліджено вплив міді на їх фазовий склад та 

магнетні властивості. Методами рентґеноструктурної аналізи та магнето-
метрії показано, що всі ВДП, одержані УЗКМ, знаходяться в високоент-
ропійному стані та містять в собі два твердих розчини — ОЦК і ГЦК. При 

цьому кількість ОЦК-фази і величина питомої намагнетованости наси-
чення в ВДП зменшуються зі збільшенням вмісту міді в вихідних КЗПС. 

Показано також, що феромагнетизм одержаних ВДП обумовлений голов-
ним чином присутністю в порошках ОЦК-фази. Коерцитивна сила і за-
лишкова індукція оброблених ультразвуком порошків значно вища, ніж 

у вихідних порошках, що обумовлено високою дисперсністю і мікронап-
руженнями в оброблених порошках. Розходження між розрахованими і 
експериментальними значеннями коерцитивної сили оброблених порош-
ків обумовлені їх суперпарамагнетизмом. 
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Ключові слова: високоентропійні стопи, високодисперсні порошки, ульт-
развукове оброблення, рентґеноструктурна аналіза, магнетні вимірюван-
ня, суперпарамагнетизм 

Using ultrasonic ball milling (USBM) of coarse grain powder mixtures 

(CGPM) of aluminium, iron, cobalt, copper, nickel and chromium, ultra-fine 

powders (UFP) of AlCoCrCuFeNi system are produced. The influence of the 

copper content on the phase composition and magnetic properties of these 

powders are investigated. As shown, by x-ray analysis and magnetic meth-
ods, all UFP produced by USBM are in a high-entropy state and contain two 

solid solutions, i.e., the f.c.c. and b.c.c. phases. Quantity of the b.c.c. phase 

and magnitude of specific saturation magnetization of UFP decrease with 

increasing of the copper content in the original CGPM. It is also shown that 

ferromagnetism of the obtained UFP is caused by the presence of the b.c.c. 
phase. Coercive force and residual magnetization of the USBM processed 

powders are much higher than those of the original powders due to ultra-fine 

powder size and the microstresses formed in the treated powders. Divergence 

between experimental and calculated values of coercive force of the treated 

powders is due to superparamagnetism. 

Key words: high-dispersion alloys, ultra-fine powders, ultrasonic treatment, 

x-ray structural analysis, magnetic measurements, superparamagnetism. 

(Отримано 1 липня 2022 р.) 
  

1. ВСТУП 

Прогрес сучасної техніки у значній мірі визначається пошуком і 
створенням  нових матеріялів із більш високими службовими хара-
ктеристиками. Традиційні багатокомпонентні стопи (БКС) з відно-
сно низьким вмістом леґувальних елементів, в основному, вичер-
пали свої можливості. Дослідження, проведені протягом останньо-
го десятиліття, розкрили нові позитивні можливості у галузі розро-
бки нових конструкційних і функціональних матеріялів, серед 

яких особливе місце належить так званим високоентропійним сто-
пам (ВЕС) [1–3]. Вказані стопи певних композицій мають у першу 

чергу високий рівень механічних властивостей, зокрема високі 
твердість і зносостійкість порівняно з традиційними конструкцій-
ними та функціональними матеріялами. Проте більша частина з 

них є нетехнологічними, а фізична природа формування як механі-
чних, так і фізичних властивостей цих стопів досліджена не достат-
ньо. Тому розвиток цього напряму з точки зору як фундаменталь-
ної, так і прикладної науки є вкрай необхідним. 
 Значного розширення можливостей практичного використання 

ВЕС можна досягти з застосуванням порошкових технологій. Дуже 

важлива перевага порошкових технологій полягає в тому, що із по-
рошків методами порошкової металурґії можна виготовляти різно-
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манітні деталі та вироби різної форми і призначення, тоді як для ли-
тих стопів це є великою проблемою через їх низьку пластичність і 
значну крихкість. У той же час, більшість досліджень на ВЕС прове-
дені на литих стопах, а для порошків ця робота лише починається. 
 Останнім часом для створення матеріялів із підвищеними експлу-
атаційними характеристиками все більшого поширення набувають 

методи, що ґрунтуються на інтенсивному механічному навантажен-
ні на речовину. До числа цих метод у першу чергу варто віднести ін-
тенсивну пластичну деформацію під високим тиском і механічне об-
роблення в кульових млинах різного типу [4, 5]. Зовсім нещодавно 

з’явились роботи, у яких високого ступеню механічного оброблення 

досягали за допомогою комбінованих метод впливу на оброблюваний 

матеріял. Так, автори [6–10] в робочу камеру кульового млина дода-
тково вводили ультразвукові коливання, а сам процес розмелювання 

проводили із накладанням змінного магнетного поля. В цих роботах 

було показано, що спільна дія механічного навантаження і ультраз-
вукового оброблення в кульовому млині, а також додаткове накла-
дання змінного магнетного поля приводить до значного прискорення 

дифузійних процесів і твердофазних реакцій в оброблюваному мате-
ріялі, що у свою чергу дає змогу суттєво скоротити тривалість меха-
нічного оброблення у порівнянні з іншими методами. 
 У даній роботі поставлено мету сформувати високоеннтропійний 

стан у багатокомпонентних стопах на основі системи AlCoCrCuFeNi 
методою ультразвукового оброблення (УЗО) в кульовому млині 
крупнозернистих порошкових сумішей (КЗПС) із різним вмістом 

міді, а також дослідити вплив міді на структуру, фазовий склад і 
магнетні властивості сформованих ВЕС. Мідь вибрана тому, що, по-
перше, вплив алюмінію та хрому вже було вивчено в попередніх 

наших роботах [10], а по-друге, мідь є третім неферомагнетним 

елементом в стопах системи AlCoCrCuFeNi, який може суттєво 

впливати як на фазовий склад багатокомпонентних стопів, так і на 

їх магнетні властивості. 

2. МАТЕРІЯЛИ І МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Об’єктами досліджень у даній роботі були крупнозернисті порош-
кові суміші алюмінію, кобальту, хрому, міді, заліза та ніклю у ви-
хідному стані та після УЗО. Хемічний склад в атомних процентах 

відповідає формулі AlCoCrCuхFeNi, де х = 0; 1 і 2. Крупнозернисті 
порошкові суміші виготовляли із механічно подрібнених крупнозе-
рнистих порошків окремих металів розмішуванням у дистильова-
ній воді за допомогою ультразвукового диспергатора УЗДН-2Т та 

наступним висушуванням за кімнатної температури. Ультразвуко-
ве оброблення порошкових сумішей проводили у так званому ульт-
развуковому кульовому млині, у робочу камеру якого вводили уль-
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тразвукові коливання (1 кВт, 20 кГц), а сам процес механічного об-
роблення проводили в етиловому спирті протягом 5 годин із накла-
данням змінного магнетного поля (640 А/м, 50 Гц) [9, 10]. Рентґе-
ноструктурні дослідження проводили на рентґенівському дифрак-
тометрі ДРОН-3.0 у кобальтовому випромінюванні. Розміри облас-
тей когерентного розсіювання (ОКР) і мікронапруження визначали 

за розширенням рентґенових ліній на дифрактограмах за методою 

Вільямсона–Холла) [11–13]. Якісну фазову аналізу здійснювали за 

відношенням інтенсивности найсильніших ліній наявних криста-
лічних фаз на дифрактограмах. Параметри ґратниць розраховува-
ли за формулою Вульфа–Бреґґа з похибкою ±0,00005 нм. Магнетні 
вимірювання (питома намагнетованість насичення, коерцитивна 

сила, залишкова індукція) проводили за допомогою балістичного 

магнетометра в інтервалі полів до 800 кА/м за кімнатної темпера-
тури з похибкою ±1 А⋅м2/кг. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Результати рентґенових структурних і фазових досліджень, а та-
кож вимірювання магнетних властивостей КЗПС в вихідному стані 
та після ультразвукового оброблення в кульовому млині впродовж 

5 годин показані в табл. 1 та на рис. 1–5. 
 Із наведених на рис. 1 і рис. 2 дифрактограм видно, що на відміну 

від дифрактограм вихідних КЗПС, які містять у собі лінії всіх мета-
лів-компонентів багатокомпонентних стопів, дифрактограми КЗПС 

після УЗО складаються лише із кількох розширених ліній. Прове-
дена детальна аналіза дифрактограм показала, що ці лінії належать 

до двох фаз — ГЦК і ОЦК — параметри ґратниць яких відрізняють-
ся від параметрів ґратниць чистих металів (табл. 1). Наведені екс-
периментальні результати свідчать про те, що УЗО в кульовому 

млині лише протягом 5 годин формує у КЗПС високоентропійний 

стан, який характеризується наявністю двох (ГЦК + ОЦК) твердих 

розчинів і незначної кількости оксидів металів. Про формування 

саме твердих розчинів у першу чергу свідчать відповідні зміни па-
раметрів ґратниць ГЦК- і ОЦК-фаз порівняно з параметрами ґрат-
ниць чистих металів, а також зміни величини питомої намагнето-
ваности насичення (ПНН) КЗПС після УЗО. Як видно із табл. 1, па-
раметри ґратниць і ОЦК- і ГЦК-фаз відрізняються від параметрів 

ґратниць чистих заліза та міді (параметри ґратниць чистих заліза і 
міді рівні 0,2866 і 0,3615 нм, відповідно), а величини питомої нама-
гнетованости насичення КЗПС після УЗО менші порівняно з відпо-
відними величинами вихідних КЗПС (табл. 1, рис. 5, a). Необхідно 

зазначити, що стосовно знаку зміни параметрів кристалічних ґрат-
ниць КЗПС після УЗО ситуація дещо складніша. Справа у тому, що 

атоми одних металів можуть збільшувати параметри ґратниць ме-
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талів-розчинників, а атоми інших — зменшувати [14]. (Наприклад, 
Al, Cr і Fe збільшують параметер ґратниці Cu, а Co і Ni — зменшу-
ють; Cu, Ni, Cr і Al збільшують параметер ґратниці Fe, а Co — зме-
ншує). Це означає, що наші результати можуть лише фіксувати 

зміну параметрів (а значить, свідчити про формування твердих роз-
чинів), але без певних конкретних висновків щодо причини цих 

змін. Варто також вказати на ще одну особливість дифрактограм 

оброблених ультразвуком КЗПС, а саме: ширини рентґенових ліній 

на дифрактограмах від цих КЗПС значно більші за відповідні ши-
рини рентґенових ліній металів вихідних КЗПС. Це, звичайно, сві-
дчить про те, що при УЗО вихідних КЗПС у них відбувається суттє-
ве подрібнення структурних елементів і зменшення розмірів ОКР, а 

також виникненням значних мікродеформацій ґратниці і 
пов’язаних з ними мікронапруженнями (табл. 1). 
 Про формування твердих розчинів у КЗПС із різним вмістом міді 
після УЗО свідчать також зміни величини ПНН, адже подібні зміни 

напряму пов’язані із розчиненням атомів неферомагнетних металів 

— Al, Cr та Cu в феромагнетних — Co, Fe та Ni (рис. 5, a). Дійсно ві-

ТАБЛИЦЯ 1. Фазовий склад, дисперсність та параметер ґратниці КЗПС 

на основі системи AlCoCrCuFeNi з різним вмістом міді в вихідному стані та 

після УЗО. 

TABLE 1. Phase content, dispersion and lattice parameter of CGPM based on 

AlCoCrCuFeNi system with different copper content in original state and af-
ter USBM. 

КЗПС Фази Фазовий 

склад, 
% 

Дисперсність, 
нм 

Параметер 
ґратниці, 

нм 

Мікродеформація 

ґратниці (∆d/d) 

Сu0NiFeCoAlCr      

Вих. стан Cu0NiFeCoAlCr  100–400 –  

УЗО, 5 год ОЦК 
ГЦК 

Оксиди 

90 
6 
4 

– 
20 
– 

0,2865 
0,3601 

– 

0,009 

Сu1NiFeCoAlCr      

Вих. стан Сu1NiFeCoAlCr  100–400 –  

УЗО, 5 год ОЦК 
ГЦК 

Оксиди 

60 
36 
4 

26 
21 
– 

0,2889 
0,3617 

– 

0,002 

Сu2NiFeCoAlCr      

Вих. стан Сu2NiFeCoAlCr  100–400 –  

УЗО, 5 год ОЦК 
ГЦК 

Оксиди 

48 
50 
3 

21 
22 
– 

0,2864 
0,3598 

– 

0,001 
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домо, що розчинення неферомагнетних металів у феромагнетних, 
приводить до часткової втрати їх магнетних властивостей, у тому 

числі до зменшення ПНН [15]. Таким чином, на відміну від змен-
шення ПНН у вихідних КЗПС із ростом кількости міді, яке просто 

пов’язане із відповідним зменшенням вкладу від феромагнетних 

металів у ПНН, падіння ПНН у КЗПС після УЗО напряму пов’язане 

із розчиненням неферомагнетних металів у феромагнетних, тобто із 

формуванням у них твердих розчинів. 
 Варто також звернути увагу на те, що на дифрактограмах КЗПС 

із 1 і 2% міді (рис. 2, б і рис. 2, в, відповідно) спостерігаються дві 
системи ліній, що, скоріше за все, відповідають двом ГЦК-фазам із 

близькими параметрами ґратниць. Подібний результат спостеріга-
ли автори роботи [2, 3] на масивних стопах системи AlхCoCrCuFeNi 
з різним вмістом алюмінію. Як і у згаданому випадку з літератури, 
можна припустити, що основною причиною формування двох ГЦК-
фаз у нашому випадку є різна концентрація металів-компонентів у 

об’ємі зерен і на їх границях. 
 Ще один висновок можна зробити, виходячи із даних, наведених 

у табл. 1 і на рис. 1. Збільшення концентрації міді в КЗПС приво-
дить до росту в них кількости ГЦК-фази і відповідного зменшення 

кількости ОЦК-фази. Така залежність кількости ГЦК-фази від 

 

Рис. 1. Дифрактограми КЗПС AlCoCrFeNi (а), Сu1NiFeCoAlCr (б) і 
Сu2NiFeCoAlCr (в) в вихідному стані. 

Fig. 1. X-ray diffraction pattern of CGPM of AlCoCrFeNi (а), Сu1NiFeCoAlCr 

(б) and Сu2NiFeCoAlCr (в) in original state. 
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концентрації міді у вихідних КЗПС повністю узгоджується з літе-
ратурними даними [3]. 
 Наявність ГЦК-фази в КЗПС після УЗО та залежність її кількос-
ти, як і у литих стопах, від вмісту міді у вихідних сумішах ймовірно 

можна пояснити тим, що в процесі УЗО порошки хоча і можуть на-
гріватися до досить високих температур [16–18], але все ж ці тем-
ператури значно нижчі тих, що розвиваються в процесі ЕІД [19], і 
залишаються в області діяграм твердого стану. Ця обставина відк-
риває міді можливість зіграти свою стабілізувальну роль по відно-
шенню до ГЦК-твердого розчину в процесі УЗО. 
 Поява оксидів у КЗПС після УЗО, як і для ВДП, одержаних ЕІД, 

очевидно пов’язана із окисненням металів завдяки їх взаємодії з 

атомами Оксиґену, які виникають у результаті дисоціації і розкла-
ду дистильованої води під впливом високих температур і кавітацій-
них процесів, характерних для УЗО матеріялів в ультразвуковому 

млині [16–19]. 
 Кількість оксидів при цьому залишається майже незмінною, хо-
ча, виходячи із результатів рентґенової фазової аналізи, наведених 

у табл. 1, все ж можна говорити про тенденцію її незначного змен-
шення із ростом концентрації міді у КЗПС. Напевно це можна 

пов’язати із високою корозійною стійкістю міді. 

 

Рис. 2. Дифрактограми КЗПС AlCoCrFeNi (а), Сu1NiFeCoAlCr (б) і 
Сu2NiFeCoAlCr (в) після УЗО. 

Fig. 2. X-ray diffraction pattern of CGPM of AlCoCrFeNi (а), Сu1NiFeCoAlCr 

(б) and Сu2NiFeCoAlCr (в) after UST. 
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 Стосовно польових залежностей ПНН КЗПС як до, так і після 

УЗО можна сказати, що вони мають вигляд, типовий для масивних 

феромагнетиків (рис. 5, a): майже лінійне зростання в малих (мен-
ших за 200 кА/м) магнетних полях і поступовий вихід на насичен-
ня в великих (більших за 700 кА/м). Результати магнетних вимі-
рювань, наведені на рис. 5, також свідчать про зростання як коер-
цитивної сили Hc (рис. 5, б), так і залишкової індукції Br (рис. 5, в) 

КЗПС після УЗО. Як правило, таке зростання магнетних характе-
ристик у феромагнетних матеріялах пов’язують із їх подрібненням 

за умов УЗО, в результаті якого змінюються розміри феромагнет-
них областей і рівень механічних напружень у матеріялі. 
 У загальному випадку, коли процес намагнетування матеріялу 

пов’язаний із дією різних чинників (анізотропія форми, кристалог-
рафічна магнетна анізотропія, механічні напруження), величину 

коерцитивної сили Hc за рахунок обертання магнетних моментів 

феромагнетних частинок можна оцінити за формулою [20, 21]: 

 Hc ∼ aIs + b(K/Is) + c(λτ/Is), (1) 

де Is — намагнетованість насичення, K — константа кристалогра-
фічної магнетної анізотропії, λ — константа магнетострикції, τ — 

мікронапруження, а a, b і c — безрозмірні коефіцієнти, величина 

яких залежить від форми феромагнетних частинок та розподілу ча-

 

Рис. 3. Питома намагнетованість насичення КЗПС AlCoCrFeNi і 
Сu2NiFeCoAlCr в вихідному стані. 

Fig. 3. Specific saturation magnetization CGPM AlCoCrFeNi and 

Сu2NiFeCoAlCr in original state. 
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стинок і мікронапружень в матеріялі. Безрозмірні коефіцієнти, ви-
користані в формулі (1), для ансамблів хаотично орієнтованих ізо-
льованих феромагнетних ВДЧ сферичної форми, рівномірно розпо-
ділених у немагнетній матриці, мають наступні значення: a = 0, b = 

= 0,64, c ∼ 3 [20, 21]. При відсутності анізотропії форми для сферич-
них наночастинок (a = 0) в формулі (1) залишаються два вклади в 

коерцитивну силу — за рахунок кристалографічної магнетної ані-
зотропії і механічних напружень. 
 Вклад у коерцитивну силу за рахунок обертання магнетних мо-
ментів у полі власної кристалографічної магнетної анізотропії для 

ВДЧ заліза, кобальту і ніклю можна оцінити за другим членом у 

формулі (1): 

 Hc ∼ 0,64(K/Is). (2) 

Відповідна оцінка із використанням відомих значень константи 

кристалографічної магнетної анізотропії і намагнетованости наси-
чення цих металів [20–24] приводять до значень 15,4; 190 і 6,0 

кА/м для заліза, кобальту і ніклю, відповідно. Якщо для КЗПС піс-
ля УЗКМ проводити розрахунок коерцитивної сили (КС) не для чи-
стих Co, Fe і Ni, а для усереднених для цих металів значень як кон-
стант магнетної анізотропії, так і ПНН, то величина КС буде близь-

 

Рис. 4. Питома намагнетованість насичення КЗПС Сu2NiFeCoAlCr в вихід-
ному стані та після УЗО. 

Fig. 4. Specific saturation magnetization CGPM Сu2NiFeCoAlCr in original 
state and after USBM. 
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кою до 175 кА/м. 
 Для того, щоб оцінити вклад, який вносять у коерцитивну силу 

мікродеформації (мікронапруження), скористаємося методою Ві-

 

Рис. 5. Питома намагнетованість насичення (а), коерцитивна сила (б) і за-
лишкова індукція (в) КЗПС на основі системи AlCoCrCuFeNi з різним вмі-
стом міді у вихідному стані та після УЗО в ультразвуковому млині. 

Fig. 5. Specific saturation magnetization σs (a), coercive force Hc (б) and re-
sidual induction Br (в) of CGPM based on AlCoCrCuFeNi system with differ-
ent copper content in the original state and after USBM. 
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льямсона–Холла [11–13, 23]. Відомо, що напівширина β рентґено-
вих рефлексів на дифрактограмі, окрім інструментального розши-
рення пов’язана із розмірами ОКР D і мікродеформаціями криста-
лічної ґратниці (∆d/d) наступною формулою: 

 βcosθ = λ/D + 4(∆d/d)sinθ, (3) 

де λ — довжина хвилі, а θ — кут дифракції рентґенових променів. 
Ця формула та побудова графіків залежности βcosθ від sinθ дає змо-
гу визначити розміри ОКР і мікродеформації кристалічної ґратни-
ці, а також їх вклади у напівширину β рентґенових рефлексів. Ре-
зультати таких розрахунків поміщені в табл. 1. Ці дані показують, 
що має місце певна кореляція між кількістю міді у вихідних КЗПС і 
величиною мікродеформацій. Можливо це пов’язано із меншими 

значеннями модулів пружности міді у порівнянні з модулями пру-
жности інших компонентів КЗПС. Загальне пом’якшення модулів 

пружности при збільшенні кількости міді в вихідних КЗПС може 

бути причиною зменшення мікродеформацій за тих же механічних 

навантажень. 
 Зв’язок між мікронапруженнями τ і мікродеформаціями ∆d/d 

задається формулою [11, 23]: 

 τ = Е(∆d/d), (4) 

де Е — модуль Юнґа. Це дає можливість оцінити мікронапружен-
ня, а також їх вклад у коерцитивну силу, користуючись третім чле-
ном із формули (1). Результати розрахунків показують, що вклади 

в коерцитивну силу за рахунок мікронапружень для ВЕС із різним 

вмістом міді знаходяться в інтервалі 35–70 кА/м. 
 Із проведених вище оцінок слідує, що розраховані сумарні зна-
чення коерцитивної сили, що враховують внески за рахунок крис-
талографічної магнетної анізотропії та мікронапружень, як прави-
ло, більші експериментальних значень (рис. 5, б). Це може бути 

пов’язано з кількома причинами: перемагнетуванням деякої част-
ки високодисперсних частинок (ВДЧ) за механізмом зміщення ма-
гнетних стінок між доменами що, як правило, приводить до змен-
шення коерцитивної сили. Це обумовлено тим, що розміри значної 
частини ВДЧ можуть бути більшими за величину критичного дія-
метру переходу ВДЧ до однодоменного стану: для заліза, кобальту і 
ніклю він дорівнює 17,1, 14,2 і 60,7 нм відповідно [24]; проникнен-
ням атомів немагнетних металів в кристалеві ґратниці заліза, ко-
бальту і ніклю, що приводить до зменшення величини константи 

кристалографічної магнетної анізотропії і, як наслідок, до змен-
шення величини напружености магнетного поля, необхідного для 

перемагнічування ВДЧ; переходом деякої частини феромагнетних 
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частинок до суперпарамагнетного стану, для якого характерна від-
сутність гістерезису. Критичний діяметер Db однодоменних феро-
магнетних частинок сферичної форми, нижче якого вони перехо-
дять до суперпарамагнетного стану, можна підрахувати за форму-
лою [24, 25]: 

 Db ≅ [(150kT/πK)]1/3, (5) 

де k — Больцманнова константа, T — абсолютна температура. 
 Значення діяметру переходу до суперпарамагнетного стану фе-
ромагнетних частинок заліза, кобальту і ніклю, розраховані за цією 

формулою, становлять 17, 8 і 27 нм, відповідно. Ці значення досить 

близькі до результатів обчислення дисперсности фазових складо-
вих, наведених в табл. 1, що свідчить про високу ймовірність вка-
заного вище переходу. 
 На користь такого переходу свідчить також характер польових 

залежностей питомої намагнетованости КЗПС до і після УЗО, наве-
дених на рис. 3 та рис. 4. Очевидним є не лише суттєве падіння пи-
томої намагнетованости після УЗО у порівнянні з відповідними ве-
личинами для вихідних КЗПС, а також значне зменшення нахилу 

кривих, що може бути пов’язане як із зміною фазового складу 

КЗПС, так і з суперпарамагнетизмом феромагнетних наночастинок. 
 Нарешті варто нагадати ще про одну причину можливого змен-
шення коерцитивної сили КЗПС після УЗО. Справа у тому, що фор-
мули (1) і (2) для коерцитивної сили виведені для системи ізольова-
них феромагнетних однодоменних частинок. В порошках, особливо 

у спресованих, можлива взаємодія між магнетними моментами 

ВДЧ, яка, як правило, теж приводить до зменшення коерцитивної 
сили [25–27]. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Ультразвуковим обробленням у кульовому млині крупнозернис-
тих порошкових сумішей алюмінію, заліза, кобальту, міді, ніклю 

та хрому вперше одержано високодисперсні порошки багатокомпо-
нентних стопів системи AlCoCrCuFeNi у високоентропійному стані 
із різним вмістом міді. 
2. Досліджено вплив міді на фазовий склад і магнетні властивості 
оброблених порошків. Показано, що усі ВДП, одержані УЗКМ, зна-
ходяться у високоентропійному стані та містять в собі два твердих 

розчини — ОЦК і ГЦК. При цьому кількість ОЦК-фази і величина 

питомої намагнетованости насичення в ВДП зменшуються зі збі-
льшенням вмісту міді в вихідних КЗПС. 
3. Показано також, що феромагнетизм одержних ВДП обумовлений 

головним чином присутністю в порошках ОЦК-фази. При цьому 
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коерцитивна сила і залишкова індукція оброблених ультразвуком 

порошків значно вища, ніж у вихідних порошках, що обумовлено 

високою дисперсністю і мікронапруженнями в оброблених порош-
ках. 
4. Встановлено, що розходження між розрахованими і експеримен-
тальними значеннями коерцитивної сили оброблених порошків зу-
мовлені їхнім суперпарамагнетизмом. 
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New Developments for Wet Underwater Mechanized 

and Automatic Arc Welding 

V. A. Lebedev  

E. O. Paton Electric Welding Institute, N.A.S. of Ukraine, 
11 Kazymyr Malevych Str., 
UA-03150 Kyiv, Ukraine 

Electric welding in the aqueous medium was wet, developed in the E. O. Paton 

Electric Welding Institute, produced by automatic or semi-automatic equip-
ment of the new type gets an increasing distribution when performing weld-
ing, surfacing, repair of ships, port equipment, and oil and gas pipelines. 

There is experience in conducting work at depths of more than 200 m. For 

this process, special electrode powder type electrode wires are worked out, 
which provide high-quality welding in all spatial positions. Semi-automatic 

and automatic welding machines are constantly improving. Currently, one of 

the main ways to improve the efficiency of equipment and the welding pro-
cess is the use of pulsed supply of electrode wire with controlled motion pa-
rameters. The pulse feed is wicked by welded compound parameters, weld 

quality, the possibility of obtaining a qualitative result in the positions of 

different from the bottom and much more. An important result of the use of a 

pulsed feed is to obtain increased strength of the welded joint. The results of 

welding and surfacing in the aqueous medium are wettable depending on the 

parameters of the pulses (frequency, amplitude, form). 

Key words: wet underwater welding, pulsed supply of electrode wire fed. 

Мокре електрозварювання у водному середовищі, що розроблене в інсти-
туті електрозварювання ім. О. О. Патона, із застосуванням серійного ав-
томатичного або напівавтоматичного обладнання нового типу, набуває все 

більшого поширення при виконанні зварювання, натоплення, ремонту 

суден, портового обладнання, нафто- та газопроводів. Є досвід ведення 

робіт на глибинах понад 200 м. Для цього процесу розроблені спеціяльні 
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електродні дроти порошкового типу, що забезпечують якісне зварювання 

у всіх просторових положеннях. Зварювальні напівавтомати та автомати 

постійно вдосконалюються. В даний час одним з основних способів під-
вищення ефективности обладнання та процесу зварювання є використан-
ня імпульсної подачі електродного дроту з реґульованими параметрами 

руху. Імпульсна подача відрізняється параметрами зварюваного 

з’єднання, якістю шва, можливістю одержання якісного результату у рі-
зних положеннях ведення зварювання, відмінних від нижнього та ін. 
Важливим результатом застосування імпульсної подачі є одержання під-
вищеної міцности зварного з’єднання. Результати зварювання та натоп-
лення у водному середовищі залежать від ступеню змочування, що зале-
жить від параметрів імпульсів (частоти, амплітуди, форми). 

Ключові слова: мокре підводне зварювання, імпульсне подавання елект-
родного дроту. 

(Received March 1, 2022; in final version, July 15, 2022) 
  

1. INTRODUCTION 

Arc welding in an aquatic environment by mechanized or automatic 

equipment is one of the types of welding, which is becoming increas-
ingly distributed in the different spheres of human activity, with prob-
lems inherent in it and various solutions in technical and technological 
areas, as well as the choice of electrode materials [1]. 
 We indicate that hand-made arc wet welding with the use of special 
electrodes, as well as a method where the venue of work is localized by 

special devices (caissons) with water to pump water from the place of 

welding. In the latter case, manual and mechanized welding using con-
ventional electrode materials are used. Wet manual arc welding is low 

and does not provide the desired quality of work. Welding under water 

in the caisson is very expensive and limited to use. 
 In E. O. Paton Electric Welding Institute, it was developed a method 

of mechanized wet-type welding with the use of submersible electrode 

wire supply devices. To implement this method of welding, a number of 

technical means have been developed—semi-automatic colours. The 

development of special powder electrode wires and technological tech-
niques of their use is performed. 
 Developed at the E. O. Paton Electric Welding Institute Powder 

Wire (diameter of 1.2–2.0 mm) allows you to ensure stable burning of 

the arc and the preparation (on low carbon and low-alloy structural 
steels) of welded compounds, equal main metal. The wire is practically 

no analogues and to date is the main electrode material for semi-
automatic and automatic, which are used for wet underwater welding. 
 Among the proposed designs of submersible devices can be allocated: 
 – with the placement of the feed node in the insulating-lubricating 
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fluid, and the entire feed system—in the aqueous medium; 
 – with the placement of the entire semi-automatic, including the 

source of the welding current, in the submersible unit. 
 Based on the above proposals in the E. O. Paton Electric Welding In-
stitute developed a number of semi-automotive mats. The highest dis-
tribution was semi-automatic A-1660, A-1450, PSh-141 and PSh-156. 
 Currently, semi-automatic arc welding of arc welding appeared in 

the Russian Federation, which practically repeat the developments of 

the E. O. Paton Electric Welding Institute of the 70s last century. Be-
hind rubbles, as far as we know, the mechanized and automatic welding 

under water-wet gesture is practically not applied. The exception is 

PRC, where based on contractual relations with E. O. Paton Electric 

Welding Institute develops techniques and technology of mechanized 

welding under water-wet method. Mechanized welding in an aqueous 

medium using powder electrode wires found quite widespread use [2, 

3]. In the process of developing this welding method, interesting and 

very useful areas of its use were proposed with the provision of appro-
priate technical means to implement mechanized welding with a wet 

method. Among them, for example, the following: 
 – welding of the underwater part of ships and shipping ships (body 

formation) [4]; 
 – a specialized mechanized device for welding under water pipes; 
 – automated welding for sealing compound pipes, including at high 

depth on oil and gas objects and when creating complexes with thermal 
pumps [5]; 
– welding and cutting during emergency rescue work in the aquatic 

environment; 
 – automated welding at large depths using coordinate-
programmable systems based on computerized controls and regulation; 
 – use of mechanized and automatic equipment for recycling cutting 

under water, including when closing the used oil and gas wells. 
 Some of the systems are used on industrial facilities. For example, 

the machine for welding plugs inside the pipes developed in the E. O. 
Paton Electric Welding Institute successfully operates at 230 m 

depths. Part of the developments need to be improved. 

2. BASE PROBLEMS AND SOLVES OF ITS 

The problem with the use of mechanized and automated technologies of 

arc methods of underwater welding with a wet method and equipment 

for them really exists and at present. However, only individual specific 

tasks were previously solved, the results of which to some extent satis-
fied manufacturers. However, as known, universal solutions in tech-
nical and technological systems do not exist, so it is important to find 

such solutions to this problem that would generally fully meet the re-



1232 V. A. LEBEDEV 

quirements. 
 One of the significant problems for submersible assemblies of the 

SIS-topic of the supply of electrode wire of mechanized equipment and 

systems of welding displacement of automatic equipment for wet un-
derwater welding is the reliability of the bots of DC drive electric mo-
tors with a collector-brush node. In the development of E. O. Paton 

Electric Welding Institute, this problem has been solved using under-
counter electric motors—stepping industrial production and special 
valve electric motors, the use of which with computerized control and 

regulation gives additional advantages [6]: 
 – small dimensions, mass and inertia, including due to the lack of 

need to use mechanical gearboxes (feed roller directly on the motor 

shaft); 
 – the possibility of programming the movement of the electrode wire 

with a sufficiently high frequency. 
 That testing is the setting of the task or the coordinate movement of 

the welding tool on the plane or in space. 
 Special attention should be paid to constructs in which the assem-
blies of the submersible block are placed. In the latest semi-automotive 

constructions for underwater welding, the electric motor is concluded 

in a stainless-steel compensator with a pressure compensator, and the 

system of feed rollers, made of special steels, is protected from conven-
tional corrosion and electroerosion with special means. The overall 
body is formed from plastic, which is usually used in the construction 

of yachts and other small vessels. One of the latest semi-automatic de-
velopments in a strong plastic case with an outer drive based on a high-
generable step electric motor is shown in Fig. 1. Such semi-automatic 

can be operated in fresh and salt water at depths of up to 40 m, i.e., the 

 

Fig. 1. The semi-automatic latter generation (with an open lid) for underwater 

welding with wet method. 
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depths where diver-welders can work. In addition, besides welding, us-
ing special electrode wires, it is possible to conduct effective cutting of 

the metal. 
 In the technique and technology of arc welding, the main direction 

of improvement in the present time is the use of impulse algorithms for 

the functioning of the main active equipment systems. In particular, 
inverter sources with impulse formation of output parameters, includ-
ing synergistic ones, are widely used. 
 Recently, the development of modulation methods with modulation 

of modes and selected (partially based on theoretical surveys with the 

solution of the formation of the formation and crystallization of the 

weld metal, partially based on experimental studies) frequency and 

wellness of the modulated parameters, are obtained. Such a technolo-
gy, for example, turns out to be applied with underwater arc welding 

with a wet method when performing vertical compounds, the execution 

of which represents a certain complexity, both on the formation of the 

seam and the quality of the metal. Figure 2 shows an example of per-
forming the surfacing of structural steels in an aqueous medium on a 

vertical plane with a powder electrode wire with parameters: current—
170–180 A; voltage—26–27 V. 
 The feed rate is modulated with time: the pulse—0.6 s and pause—
0.4 s. The process is carried out by the feeding mechanism with any 

types of drive electric motors, both collective and unbattotor, includ-
ing stepper and valve with modulation frequencies 0.2–2.0 Hz. 

   

Fig. 2. The vertical plane under water rollers and voltage oscillograms U and 

current I when surfacing with modulation of wire feed speed: 1—formulation 

without modulation; 2, 3 are rollers with modulation with different direc-
tions of processing. 
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 The application of the process with the modulation of the feed rate 

of the electrode wire allows solving the welding task on the vertical 
plane to obtain the formed rollers. Such a process, according to metal-
lographic studies, has practically no significant effect on the structure 

of the weld metal obtained in the aquatic environment. This, in our 

opinion, is a consequence of an increased rate of crystallization of the 

deposited metal in an aqueous medium in comparison with welding in 

atmospheric conditions. 
 Investigation of the process of underwater welding with a wet meth-
od using the sources of the inverter welding current having the ability 

to generate current pulses with controlled parameters, noticeable ef-
fects, as far as we know, did not give, in particular, by changing the 

metal seam or roller metal structure. We believe that this circum-
stance can be explained by special high-speed conditions for crystalli-
zation of the metal of the seam. 
 Recently, relying on the study of electrode wire supply systems, as 

well as the latest developments in the field of electrical engineering 

and computerized management, considered as complete mechatronic 

systems, is being developed for pulsed in duct, according to a specific 

electrode program in semi-automatic agents and arc welding machines. 
In addition, the automatic welding is developed and used by an outer-
leaf drive based on serially produced stepper and specially designed 

valve electric motors with a computerized control system, which allows 

you to implement practically to any electrode of the electrode wire. At 

the same time, the recent electric drive is provided by frequency, well 
and amplitude pulsed power wire with maximum frequencies 50–60 

Hz. The specified electric drive was studied as part of automatic and 

mechanized equipment during welding—surfacing in an aqueous me-
dium was wet. 
 It is of particular interest to obtain vertical and horizontal welds on 

a vertical plane with sufficient characteristics for the formation and 

quality of the weld metal. The use of a pulse supply of electrode wire 

with efficiently selected parameters allows you to solve this task. With 

a pulsed supply of electrode wire with rationally selected parameters, a 

controlled transfer of the electrode metal is implemented according to 

the principle: each pulse corresponds to the transfer of a molten metal 
drop of a certain size. Acceleration, which in pulsed movement is at-
tached drop, contributes to accurate transportation of the drop in the 

molten bath, which is very effective when conducting a process on the 

vertical plane. The features of the transfer of the electrode metal dur-
ing underwater welding with a wet method with the use of pulsed feed 

require a separate consideration. 
 Figure 3 shows samples of rollers deposited in an aqueous medium 

using a pulsed wire supply with different characteristics of the pulse 

movement, but with almost the same current values, voltage and pro-
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cess speed. The current and voltage of the arc process is 160–170 A and 

26–28 V, respectively. The speed of surfacing is 10–12 m/h. 
 It can be noted that the formation of rollers is significantly more 

evenly filled, has a more regular character. An important is the possi-
bility of fairly intensive influence on the parameters of the rollers: 
width, amplification, the depth of the regulation. Characteristic mi-
cro-fluffs of some rollers presented in Fig. 3 are given in Fig. 4. 
 It should be noted that the tendencies of changes in the geometric 

sizes of the deposited rollers correspond to those obtained when surfac-
ing under normal conditions, although less pronounced, which is gen-
erally explained by a significantly higher cooling rate of the liquid 

bath. 
 Special attention is paid to the qualitative analysis of the metal 
welded in an aqueous medium, which was carried out based on the 

 

Fig. 3. Rolls that are welded in an aqueous medium using a pulse feed. 

 

Fig. 4. Microsection of rollers, weld-using control pulses of supply electrode 

wire. 
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study of microcycles of cross sections of rollers, strength (mechanical) 
characteristics, roller metal composition and the near-view zone. In 

practically all the parameters, the electrode wires that are welded with 

pulsed supply exceeds the rollers obtained using the conventional feed 

with the trends of improvement characteristic with the processes ob-
tained on open spaces during welding-surfacing with a pulsed powder 

electrode wire. However, there are differences. For example, the vol-
ume fraction of non-metallic inclusions in the metal roller metal de-
creases only after increasing the frequency of feed pulses, which can be 

seen on the graph. Figure 5 obtained in experimental studies. 
 This again, it seems to us, is associated with the peculiarities of the 

characteristics of the crystallization of the weld metal and the nearby 

zone in the aquatic environment. Some improvement in the mechanical 
properties of the seams obtained under comparative welding studies 

using the conventional and pulsed supply of electrode wire with con-
trolled parameters, the graphs shown in Fig. 6. 
 These results indirectly confirm the fact that in the metal of seams 

or appliances in the aqueous medium of rollers using the pulsed supply 

of electrode wire, a change in the crystal structure associated with 

some disorientation of crystallites occurs. This process is less intense 

than it happens under normal conditions, which, as already noted, is 

associated with the special conditions for cooling the liquid bath in wa-
ter. 
 It should be noted that most of the positive effects of the pulsed sup-
ply of the electrode wire are noticeably manifested at a certain increase 

in the frequency of the pulse movement. 
 It is well known that high-quality welding with minimizing defor-
mations of various types is possible if minimal thermal investments in 

the implementation of the process are provided. The welding with a 

 

Fig. 5. Graphs for the presence of non-metallic inclusions in the metal of the 

faces when surfacing with different ways of supplying the wire. 
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pulsed supply of electrode wire is characterized by low energy con-
sumption, which in combination with intensive cooling provides small 
deformations of the weldable structure, in particular from thin-leaf 

materials. 
 Welding methods with pulsed power wires are constantly being im-
proved and developed. Some of them, according to our beliefs, based on 

the experience of studying the development of such systems, can be 

successfully applied to implement highly efficient welding in aquatic 

environment of structures with different spatial positions. 
 To the number of promising welding methods with a pulsed supply 

of electrode wire applicable in an aqueous medium, include: 
 – sharing a pulse feed and modulation of modes (current and weld-
ing voltage of both synchronization and without synchronization of 

influences); 
 – use of a new welding method with dosage supply of electrode wire; 
 – synchronized by a certain algorithm. Pulse effects of pulsed filing. 
 New welding methods with the application of new development. 
 Technical means make it possible to largely improve both the results 

of the arc process, and ensure the new quality of the equipment—to re-
duce its mastery characteristics and increase its reliability, which is 

very important for the equipment of underwater welding. 
 Each of the indicated new methods of underwater welding with the 

use of an adjustable pulsed supply of electrode wire can solve a certain 

complex of tasks when conducting a water welding process with a wet 

method, while in most ways almost any type of welding current source 

can be applied, including the easiest constructions and WHO capabili-
ties. 
 It should be noted that electric drives with computerized valve and 

stepper electric drives are used to equip welding and adjustment sys-
tems in automated equipment for underwater welding with a wet 

method. 

 

Fig. 6. Regulations between the pre-cases of fluidity and time resistance. 
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3. CONCLUSIONS 

1. To date, several different semi-automatic with powder self-
protecting electrode wire are wet, but the highest distribution of both 

general purposes, and to solve specific tasks, equipment with an isolat-
ed feed knot, whose cavity is filled with insultingly lubricating liquid. 
2. The semi-automatic and machine guns for underwater welding are 

constantly improved, and the main direction of their improvement is 

the use of electrode wire supply systems with controlled pulse motion 

parameters, the rational choice of which provides possible highly effi-
cient welding in the lower and vertical positions with the possibility of 

regulating the geometric sizes of seams and rollers, obtaining a com-
pound with improved mechanical characteristics. 
3. The complexity of the use of pulsed technologies when welding in an 

aqueous medium was wet, both due to pulsed algorithms for the func-
tioning of the sources of the welding current and due to the pulsed 

supply of the electrode wire lies in the high cooling rate of the weld 

bath, which significantly exceeds the speed under normal conditions. 
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