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We examine thin film on a dielectric substrate (vacuum/Al/SiO2) in the stabi-
lized jelly model. We investigate the surface and size effects on the effective 

potential and the electron work function for the weak quantization regime. 

We find that a dielectric environment generally leads to the decrease of the 

work function. We introduce the position of a conduction band for the dielec-
tric as the input parameter in the self-consistency procedure. The effect of 

dielectric confinement for the energy characteristics of the asymmetric met-
al–dielectric sandwiches is reduced to only by the surface-area weighted av-
erage value of the dielectric constants. This conclusion follows from the ap-
plication of the Gauss theorem for a conducting sphere with an inhomogene-
ous dielectric coating. The flow of electrons from the dielectric face to the 

vacuum one due to the contact-potential difference manifests itself in the 

appearance of a potential barrier above the vacuum level or positive values of 

the effective potential. The barrier height depends on the used local or non-
local approximation of the exchange–correlation energy. The nontrivial 
origin and behaviour of the calculated effective potential on the vacuum side 

of the film, as well as the reasons for it, are discussed. In the focus of our rep-
resentations, we analyse the recent results of measurements of the contact-
potential difference depending on the number of Si atoms deposited on the 

free face of ytterbium nanofilms on the Si(111) substrates. Comparison and 

discrepancies between our self-consistent calculations for simple metals and 

these experiments are discussed. 
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jelly models. 

В моделю стабільного желе для режиму слабкого квантування досліджено 

вплив поверхневого та розмірного ефектів на ефективний потенціял і ро-
боту виходу електрона металевої наноплівки на діелектричній підклади-
нці (вакуум/Al/SiO2). Виявлено, що контакт з діелектриком, як правило, 
приводить до зменшення роботи виходу електрона. У процедурі самоузго-
дження в якості вхідного параметра введено положення зони провідности 

для діелектрика. Вплив контакту з діелектриками на енергетичні харак-
теристики асиметричних метал-діелектричних сандвічей зводиться лише 

до середнього зваженого за площею контакту значення діелектричних 

проникностей обкладинок. Цей результат є наслідком застосування Ґау-
сової теореми для провідної сфери з неоднорідним діелектричним покрит-
тям. Зсув електронів у плівці від діелектричної підкладинки до вакуум-
ного інтерфейсу за рахунок контактної ріжниці потенціялів проявляється 

у появі потенціяльного бар’єру над вакуумним рівнем або позитивних 

значень ефективного потенціялу. Висота бар’єру залежить від використо-
вуваного локального або нелокального наближення для обмінно-
кореляційної енергії. Обговорюються нетривіяльна поведінка розрахова-
ного ефективного потенціялу на вакуумній стороні плівки, а також при-
чини цього. На основі одержаних результатів проаналізовано нещодавні 
результати мірянь контактної ріжниці потенціялів в залежності від кіль-
кости атомів Si, нанесених на вільну грань наноплівок ітербію на підкла-
динці Si(111). Обговорюються порівняння та розбіжності між нашими 

самоузгодженими розрахунками для простих металів і цими експеримен-
тами. 

Ключові слова: поверхневі явища, робота виходу електрона, поверхневий 

потенціял, контактна ріжниця потенціялів, метал-діелектричні інтер-
фейси, сандвічі, плівки, модель стабільного желе. 

(Received August 12, 2023; in final version, August 13, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

Thin films of metals, dielectrics and semiconductors are widely used in 

many fields of technology, primarily in micro- and nanoelectronics. 
Physical processes in thin films proceed differently than in bulk mate-
rials. As a result, film elements have characteristics that differ from 

those of bulk samples and allow one to observe effects that are not 

characteristic of bulk samples. 
 Films in the nanometer range exhibit the size and quantum effects. 
The Friedel oscillations of the electron density are always present in a 

metallic film. Their amplitude depends on the contact with the sub-
strate. For thick films, these oscillations are localized near the surface 

and decay deep into the bulk of the film. With a decrease in the film 

thickness, the quantum-size density oscillations (standing waves) 
begin to appear, superimposed on the Friedel oscillations. In addition, 
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the substrate material can have a significant effect on the energy char-
acteristics of thin films [1, 2]. One of the fundamental characteristics 

of metal nanostructures is the electron work function. 
 The possibility of light localization makes it possible to demon-
strate, based on the surface plasmon resonance spectroscopy, their ef-
ficiency and performance as the hybrid plasmonic waveguides, the bio-
logical and chemical sensors, nanoantennas, metamaterials, and the 

highly reflective coatings (see Refs. [3–5] and references therein). 
 The complexity of obtaining objects and measurement methods is 

evidenced by a relatively small number of experiments devoted, as a 

rule, to quantum size effects [5–12]. 
 Various approaches and models make it possible to calculate the 

electron structure of the slabs suspended in vacuum and consisting of 

several monolayers (ML), finite in one direction and quasi-continuous 

in two other directions [13–17]. Within the framework of the density 

functional theory and the stabilized jelly, we calculated the electron 

characteristics of metal–dielectric nanosandwiches for the strong 

quantization regime [18–21]. 
 The aim of the present work is the calculation and analysis of the en-
ergy diagram, the electron work function, and near-surface space dis-
tribution of a one-electron effective potential for an aluminium film on 

a promising substrate SiO2 [22]. 
 To control calculations by the Kohn–Sham method of the energy di-
agram of a metal film with an inhomogeneous dielectric coating, the 

simplest electrostatic analogue of the problem, for example, about a 

point charge [23] at the interface with several dielectrics, is required. 

Subsequently, we will present its solution in the form necessary for our 

purposes, as it was proposed in [21]. 

2. ELECTROSTATIC ANALOGUE 

Let us consider a conducting sphere in an inhomogeneous dielectric 

environment: from a straight line passing through the centre of the 

sphere of radius R and charge Q, the i half-planes diverge fan-shaped, 

forming dihedral angles β1, β2, …, βi such that (Fig. 1, a) 

 i
i

β = π∑ 2 .  

In the region r > R, the space inside each of the corners is filled with 

homogeneous dielectrics with constants ε1, ε2, …, εi, respectively. De-
termining the potential on the surface of a sphere, we first assume that 

the general form of the solution for the potential in the region r ≥ R has 

the form 

 i iC Q rφ = .  
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 From the boundary conditions for the equality of the potential at the 

corresponding boundaries with dielectrics, we obtain 

 R R R
i iC Cφ = φ = = φ ⇒ =1 2  .  

 The unknown coefficient C is determined by the Gauss theorem 

 
S

d Q= π∫ D S 4


. (1) 

To find the area of a segment Si = αiS on a radius R (αi is the fraction of 

the surface covered by a dielectric with a constant εi), we introduce a z-
axis along the line of separation of the dielectrics. Then, according to 

the Cavalieri’s principle, each i-th area will be determined by the angle 

βi (Fig. 1, a) or 

 i
i

β
α =

π2
,  

and the integral in Eq. (1) is divided into i parts 

 n
i i

i

S D Qα = π∑ 4 . (2) 

 Substituting the area of the sphere and 
n
i iD CQ R= ε 2 , we get 

C = ε1  , where 

 i i
i

ε ≡ ε α∑ . (3) 

 

Fig. 1. The illustrations of a conducting sphere in contact with dielectrics (a) 
(the planes separating the dielectrics are perpendicular to the plane of the 

figure), metal film in the contacts (b). 
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 Thus, the area-weighted average dielectric constant ε  is introduced 

into the theory, and the potential of the sphere surface 
R Q Rφ = ε( )  is 

common for all contacts with dielectrics, as well as the asymptotics of 

the potential in the limit r/R >> 1: 

 
Q

r
r

φ =
ε

( )


. (4) 

 For a metal sphere in contact with two dielectrics (inhomogeneous 

coating), we have 

 ε ε= ε α + α1 1 2 2
 . (5) 

 Mentally ‘flattening’ the metal ball [21], let us consider a metal 
film. In the Cartesian co-ordinate system, it is more convenient to use a 

macroscopic metal cube [24] with a volume Ω = Lx×Ly×Lz, symmetrical-
ly located between the dielectrics in the plane xy. Then, flattening the 

cube along the z-axis, we consider a slab with a thickness L (Fig. 1, b). 
Neglecting the ends, the total film area S, parameters α and ε  have the 

trivial form: 

 x y
x

L
S L L O

L

 
= + α = α = ε + ε 

 
=1 2 2

1 1
2 , , 1 )

2
(

2
 . (6) 

 Next, we use the Kohn–Sham method to analyse the energy diagram 

for the passive contact of film with an insulator. Previously, we con-
sidered such a problem for a quantum metal film in dielectric environ-
ment [18–20]. 

3. MODEL OF FILM 

For an electrically neutral metal film (slab), the total charge of the 

subsystem of conduction electrons and ions is zero. Therefore, there is 

no electric field at infinity.  
 In the stabilized jelly model, the field is nonzero only near the sur-
face, where the electron density profile n(z) changes from the bulk val-
ue in metal bulk = ρn  to zero beyond the boundary of the positive ion 

charge distribution given in a stepwise form 

 

z L

z n z L n
r

z L

 < −

ρ = ≤ = π
 >

3
s

0, 2,

1
( ) , 2, ,

(4 3)

0, 2.

 (7) 

 Let us conventionally divide the space distribution of conduction 
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electrons into regions (Fig. 1, b): 

 n z n z n z n z= + +1 0 2( ) ( ) ( ) ( ) ,  

in which the charges are accumulated 

 ( )
L L

L

Q e S n z dz Q e S z dz
−

−∞ −

= − = + ρ∫ ∫
/2 /2

1
el 1 ion

/2

1 1
( ) , ( )

2 2
,  

(8) 

 ( ) ( )
L

L L

Q e S n z dz Q e S n z dz
∞

−

= − = −∫ ∫
/2

0 2
el 0 el 2

/2 /2

1 1
( ) , ( )

2 2
,  

where e is the unit positive charge. The sum of charges satisfies the 

electrical-neutrality condition 

 ( ) ( ) ( )Q Q Q Q++ + =1 0 2
ion el el el 0 . (9) 

 The spatial electron distribution is determined by the Poisson equa-
tion 

 
z

e
z

z n z z

ν
∇ φ = − π

ε
ν = − ρ

2 ( )
4 ,

( )

( ) ( ) ( ).

 (10) 

 The step function 

 

z L

z z L

z L

ε < −


ε = ε ≤
ε >

1

(0)

2

, 2,

( ) , 2,

, 2

 (11) 

fixes the area of contacts with vacuum and dielectric; ε(0)
 = 1 (ions and 

electrons in a metal are always in a vacuum). 
 The count of the potential is selected from its value φ = 0 at a sphere 

of infinite radius (this is true for a finite sample of arbitrary shape). 
 From the joint solution of the Kohn–Sham equations and the Pois-
son equation (10), the equilibrium profiles n(z), φ(z), veff(z) and the 

electron work function W under the condition of the co-ordinate-
independent chemical potential of electrons are found: 

 x y z Wµ ε ε = = −1 2( , , , , ) const . (12) 

Thus, condition (12) also fixes the mutual influence of dielectrics on 

the asymptotic potential veff(z) behaviour [25]. 
 The one-electron effective potential is defined as the sum 
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 v z e z v z v L z L z= φ + + δ θ + θ −eff xc WS
( ) ( ) ( ) ( 2 ) ( 2 ) , (13) 

where vxc is the exchange–correlation potential in the local density ap-
proximation (LDA), <δv>WS is the stabilization potential (zero point 

energy), and θ(z) is the Heaviside unit function. 
 It is assumed that the electron escaping from the metal film is ac-
companied by a spherically symmetric hole, which is trapped in the im-
age plane and spreads out within this plane as the electron moves apart 

from the surface [26]. 
 In the version of [20], the Ritz method was used to obtain an analyti-
cal expression for the nonlocal Coulomb potential of a hole, which was 

then matched on the image plane with the local exchange–correlation 

potential calculated by the Kohn–Sham method under condition (12). 

Thus, the effective potential is self-consistently and asymmetrically 

matched outside the film with the image potentials (‘short-range as-
ymptotics’ for the faces) 

 
e e

z L z L
+ −

ε + ε −

2 2

1 2

and
4 ( 2) 4 ( 2)

. (14) 

 For thin films, in which the bottom of the effective potential is not 

flat due to the Friedel and size oscillations of the electron density, the 

work function, as for clusters of atoms, is defined as 

 FW = −ε . (15) 

Here, the Fermi energy εF < 0 is counted down the energy scale from a 

value φ = 0 on infinity. 
 The convergence problems of the iterative procedure significantly 

complicate the calculations for large film thicknesses, when the quan-
tum-size oscillations of the work function are negligibly small. 
 For thick films, in which the bottom of the one-electron effective 

potential in film is flat in the vicinity of z = 0, the work function can be 

found, as in a semi-infinite metal, in the form: 

 FW v v e v v m n= − − ε = φ + + δ ε = π2 2 2/3
eff eff xc FWS

, , ( (2 ))(3 ) , (16) 

where effv  is the bottom of the conduction band in a massive metal, 

ε > 0F  is the Fermi energy of a homogeneous degenerate electron gas 

in the Sommerfeld model (here, it is already generally accepted to 

choose εF  a reading up the energy scale from <eff 0).v  
 If the terms φ  and xcv  are of Coulomb origin, then, in addition to 

the exchange–correlation contribution, <δv>WS also contains the non-
Coulomb contribution of εF . 
 In Figure 1, b pluses and minuses show the distribution of charges 



942 V. V. POGOSOV 

providing the ordinary dipole barrier − φ( )e  near faces. 

4. CALCULATION RESULTS AND DISCUSSION 

Calculations are made for the asymmetric and symmetric ‘sandwiches’ 

 

ε ε

ε ε ε = ε + ε

ε ε χ

  

1 2

1
1 22

1 2 2

: { | Al | },

: { | Al | }, ( ),

: { | Al | , }

1

2

3

 (17) 

in two approximations (χ2 = 0 and χ2 ≠ 0): vacuum on the left; polycrys-
talline Al film (rs = 2.07a0, a0 is the Bohr radius) of thickness 

L = 32a0 = 7 ML in the centre; SiO2 on the right (ε2 = 4, χ2 = 1.1 eV) with-
in the framework of our approaches [18–20]. For sandwich 3, a non-
local exchange–correlation potential was used [19]. 
 Figures 2 and 3 demonstrate the most interesting fragments of the 

equilibrium profiles of the electron density and electrostatic potential. 

The tails of electronic profiles 1 and 3 almost coincide, but at the same 

time, they shift asymmetrically relative to the symmetrical sandwich 2 

towards the dielectric. For all cases, the electronic charge 
(0)
elQ  in the 

z L≤ 2  area remains almost the same. This is manifested in the equal-
ity of the potential for points A and B in Fig. 3, which exactly corre-
sponds to theorem (1) and result (4). 
 The tails in Figure 2, which make up the charges 

(1)
elQ  and 

(2)
el ,Q  visu-

ally differ slightly. However, these tails are present in the Poisson 

equation with different weights: n1(z)/ε1 and n2(z)/ε2. Due to the sig-

 

Fig. 2. Calculated electron density profiles in accordance with the notation 

(17). 



EFFECT OF DIELECTRIC CONFINEMENT ON ENERGETICS OF QUANTUM FILMS 943 

nificant difference in ε1 and ε2, a small difference in n1 and n2 cannot 

fundamentally affect the wings of the potential φ(z) (Fig. 3) and the 

Maxwellian stress tensor in the system. 
 The boundary conditions for φ(z) provide reliable equipotential sur-
faces passing through points A, B, and = ∞.z  For sandwich 2, the 

wings of the potential are expectedly symmetrical. For a sandwich in 

approximations 1 and 3, as well as for small film thicknesses, the po-
tential wings behave quite differently. 
 In Figure 3, the potential wings in the dielectric for 1 and 3 lie lower 

than for the symmetrical sandwich 2 and tend to φ = 0, much more 

slowly. It is important not only that in this region the action of the 

charge + >(0)
ion el( ) 0Q Q  predominates, but also its spatial distribution 

inside the film. Indeed, the electronic charge inside the film is distrib-
uted asymmetrically (the extreme peak on the left is higher than the 

extreme peak on the right), which creates an additional dipole between 

the left and right faces (it is indicated in Fig. 2 by large pluses and mi-
nuses). This leads to the fact that in vacuum the potential φ(z) increas-
es sharply (the effect of two infinitely charged ‘planes’), exceeding the 

potential for a symmetrical sandwich, crosses φ = 0, reaches a maxi-
mum, crosses again φ = 0 and tends to φ = 0 at infinity from the lower 

half-plane. Thus, Figure 2 shows the flow of electrons inside the film 

from the dielectric side to the vacuum side due to the contact potential 
difference. In turn, this is clearly manifested in the appearance of a 

potential barrier above the vacuum level or, in other words, positive 

values on the left wing of the potential in Fig. 3. The contact potential 
difference is determined by the dependence of the work function [27] 

of half-infinite Al in passive contact with a dielectric (Fig. 4) or, 
equivalently, of an ‘infinitely’ thickness film in identical faces with 

constant ε. 

 

Fig. 3. Calculated electrostatic potential profiles. 
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 The difference in versions 1 and 3 did not affect the value of 

εF = −3.17 eV in (15). For comparison, the work function (16) exceeds 

this value by only 5% (weak quantization regime). On the other hand, 
the difference in the versions noticeably changed the wings of the po-
tential veff(z) (Fig. 5). The use of the nonlocal exchange–correlation po-
tential in the iterative procedure led to a significant suppression in 

 

Fig. 4. The work function vs dielectric coating in the absence of size oscilla-
tions. 

 

Fig. 5. Calculated effective potential profiles. 
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vacuum of the potential barrier of the effective potential (now its 

height is only 0.16 eV). For the electrostatic potential, this change is 

much smaller (dependences 1 and 3 are compared in Fig. 3). In the 

z < −L/2 area, effective electric field  

 = −∇eff eff( ) ( ) /E z v z e   

changes sign twice. In theorem (1), apparently, one should make the 

change D → Deff. 
 In a metal, it is not enough to confine oneself to taking into account 

only the electrostatic potential calculated in accordance with the prin-
ciple of superposition; the prevailing contribution to energy is made by 

the exchange–correlation potential due to the small distance between 

electrons rs [26]. Therefore, at distances smaller than the lateral di-
mensions of the film (z << Lx), both asymptotics (14) work. At a much 

greater distance from the faces, when the exchange–correlation effects 

become negligible with increasing distance rs, the superposition princi-
ple is dominant. In this case, one ‘long-range’ asymptotics of the form 

(4) with a weighted average dielectric constant ε  should work. Numeri-
cal investigation of the asymptotic behaviour of the potential does not 

allow the calculation algorithm instability near the vacuum level. 
 To analyse the complex behaviour of the potential, it is necessary to 

go beyond the model with stepwise distributions of a homogeneous pos-
itively charged background (7) and the dielectric constant in (11). It is 

also necessary to take into account not only the response of the elec-
tronic, but also the ionic subsystem to the presence of a dielectric. If 

atomic planes are introduced into the film model, then the interplanar 

distances will be determined by the balance of forces on the left and 

right on each of them. The effective force acting from the outside on 

the film is due to the inhomogeneous distribution of electrons and 

should lead to its compression in z direction. As the thickness decreas-
es, the role of alternating deformation increases. Most likely, this will 
lead to some refinement of the electron work function, but not a signif-
icant change in the potential wings. 
 Modernization of the stepwise manner into function ε(z) (11) can be 

carried out using, for example, a more realistic inclusion function in 

the region of dielectrics: 

 
z L a z L

z
z L a z L

 ε − ε − + < −ε = ε + 
ε − ε − − − >

(0)
1 1(0)

(0)
2 2

( )(1 exp[( 2) / ]),  2,
( )

( )(1 exp[ ( 2) / ]),  2.
 (18) 

In general, the parameters a1,2 should be comparable with the diame-
ters of dielectric atoms on both sides of the film. Numerically, this 

somewhat softens the asymmetry of the dielectric near the surface and 

lowers the potential barrier in Figs. 3 and 4. The final answer about the 



946 V. V. POGOSOV 

presence of anomalies in the behaviour of the potential near the sur-
face can be given by a detailed analysis of the experimental dependenc-
es of the STM tunnelling current on the probe-surface distance. It is 

possible that the variation of the potential affects the rate of adsorp-
tion on the free plate of the film, which is a sensitive point in the de-
sign of sensors. 
 In a recent work [12], it was reported on the study by the Kelvin 

method (contact potential difference) of ytterbium nanofilms at Si 
(111) substrates. The probe fixed changes in the average surface po-
tential e∆ϕ (or local work function of electrons) depending on the num-
ber of Si atoms deposited on the free Yb face. Silicon was deposited in 

portions up to approximately 1 ML. 
 In our calculation scheme, the value e∆ϕ corresponds to the change 

in the effective potential on the image plane veff(z = z0), z0 < −L/2 (see 

Table II in [28]). The value ε1 in the experiment [12] can be estimated 

using the Clausius–Mossotti relation, using the polarizability of the Si 
atom 

3
0(10.17 )a  and detailed information about the islands. Then, 

formula (5) will look like 

 j j
j

+ε α ε= ε∑ 2 2 , (19) 

where j is the number of Si islands on the left face. The transition to 

vacuum means εj = 1, j
j

α =∑ 1 2  that will lead to expression (6). 

 On the one hand, the use of such a concept as the dielectric constant 

for dielectric nanoislands is doubtful, but, on the other hand, the use 

of formula (19) leads to its value being greater than that according to 

formula (18) for ε1 = 1. If we also use Fig. 4 (metal in this case is not 

important, but it is important that the contact is passive), it turns out 

that the work function: the total energy (15) and (16) should decrease 

with the appearance of adsorbent islands. 
 In Ref. [12], the value e∆ϕ for Yb films with a thickness of 7.8 and 

16 ML, on the contrary, increases by approximately 0.02 eV with an 

increase in the Si coverage. 
 The reasons for the opposite change in e∆ϕ and W have already been 

discussed by us earlier [27, 28] (see, for example, formula (23) in [27]). 

There are additional reasons for the discrepancy between theory and 

experiment: (i) the film is not continuous and homogeneous, this is es-
pecially evident for a film with a thickness of 7.8 ML, (ii) the oscilla-
tions of the Fermi energy are consistent with the oscillations of the 

electron pressure on the walls, which leads to size oscillations of the 

film thickness itself and of the potential wings, one of which is used 

for measurements, (iii) when using a probe, edge effects have an influ-
ence. Here, one should also point to the work [29] and the book [30], 

where it was reported on the measurement by means of photoelectron 
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spectroscopy of nonmonotonic curves of the change in the work func-
tion with a decrease in the size of Ag, Al, Fe, Mg particles deposited on 

a quartz substrate. 

5. CONCLUSIONS 

This paper presents the results of the numerical solution of the many-
electron problem: self-consistent profiles of the electron density, po-
tentials, and electron work function for 7 ML thickness polycrystalline 

Al film deposited on a passive insulator SiO2 (asymmetric metal–
dielectric sandwich). An analysis based on the Gauss theorem points to 

the universality of using the constant ε , weighted average over the 

surface area of the contacts with dielectrics. Comparison with the val-
ue of the electrostatic potential calculated by the Kohn–Sham method 

for the film covered homogeneous dielectric ε  confirms the conclu-
sions of classical electrodynamics.  
 The effective force acting on the film from the outside is due to the 

inhomogeneous distribution of electrons and should lead to its size de-
formation. 
 The flow of electrons from the side of the dielectric to the vacuum 

side due to the contact potential difference manifests itself in the ap-
pearance of a barrier above the vacuum level or positive values of the 

effective potential. The barrier height depends on the used local or 

non-local approximation of the exchange–correlation energy. There-
fore, the answer about the presence of anomalies in the behaviour of 

the potential should be sought in the behaviour of the STM tunnelling 

current near the vacuum face of the film. The variation of the potential 
here affects the rate of adsorption on the free plate of the film, which 

is a sensitive point in the design of sensors. 
 The work function and lifetime of a positron in the surface states of 

a metal film is sensitive to the presence of a potential barrier and, if its 

presence is experimentally confirmed, this will require a critical revi-
sion of the measured values. 
 The author is grateful to W. V. Pogosov and A. V. Korotun for read-
ing the manuscript. 
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Sintered Al–Si–Ni Alloy: Structure and Properties. I. Powder 

Obtaining 
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The work is aimed at the development of a new sintered aluminium alloy with 

a low temperature coefficient of linear expansion that opens fundamentally 

new opportunities for solving the modern needs of domestic machine-
building and instrument-making enterprises in light materials with special 
physical properties. Phase composition, structure and properties of cast alu-
minium alloys Al–Si–Ni with different contents of silicon and nickel, as well 
as powders obtained by grinding rapidly-quenched metal ribbons of these al-
loys in a high-energy ball mill are studied using various methods of structur-
al analysis. The obtained values of the coefficient of linear expansion of the 

studied alloys in the cast state are significantly lower than those of pure alu-
minium, and they amount to ≅ (11–15)⋅10−6

 K−1. The method of obtaining a 

powder of a rapidly-crystallized alloy by manufacturing a rapidly-quenched 

metal ribbons using melt spinning followed by its dispersion in a high-energy 

ball mill is proposed for the fabrication of finely-dispersed powder and subse-
quent hot pressing. 

Key words: sintered aluminium alloy, Al–Si–Ni, powder metallurgy, com-
paction, alloying, melt spinning, rapidly-quenched ribbons, coefficient of 

linear expansion. 
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Роботу спрямовано на розробку нового спеченого алюмінійового стопу з 

низьким температурним коефіцієнтом лінійного розширення, що відкри-
ває принципово нові можливості вирішення сучасних потреб вітчизняних 

підприємств машинобудування, приладобудування у легких матеріялах з 

особливими фізичними властивостями. З використанням різних методів 

структурної аналізи вивчено фазовий склад, структуру та властивості ли-
тих алюмінійових стопів Al–Si–Ni з різним вмістом Силіцію та Ніклю, а 

також порошків, одержаних розмелюванням у високоенергетичному ку-
льовому млині швидкозагартованих металевих стрічок цих стопів. Одер-
жані значення коефіцієнта лінійного розширення досліджених стопів у 

литому стані істотно нижчі, ніж у чистого алюмінію, і становлять ≅ (11–
15)⋅10−6

 К−1. Запропоновано метод одержання порошку швидкозакриста-
лізованого стопу шляхом виготовлення швидкозагартованої металевої 
стрічки за допомогою спінінґування розтопу з подальшим її дисперґуван-
ням у високоенергетичному кульовому млині для одержання дрібнодис-
персного порошку та наступного гарячого пресування. 

Ключові слова: спечений алюмінійовий стоп, Al–Si–Ni, порошкова мета-
лурґія, компактування, леґування, спінінґування, швидкозагартовані 
стрічки, коефіцієнт лінійного розширення. 

(Received August 9, 2023; in final version, August 11, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

The field of device construction, in particular the creation of aerospace 

equipment, requires lightweight materials with specific physical prop-
erties [1, 2]. One such property is the coefficient of thermal expansion 

(CTE) consistent with other materials they are in contact with, such as 

steel, copper alloys, etc. In particular, this parameter is crucial for fly-
ing object orientation and navigation devices. The error in determin-
ing the coordinates of navigation sources due to the part's dimensions 

instability could be up to 20–50% of the total error of the device [3]. 
Thus, the light materials design with a low CTE for special instrumen-
tation of the aerospace complex is one of the urgent problems of mod-
ern metallurgy and materials science. 
 The basis of many lightweight materials is aluminium, which is not 

surprising because of its undeniable advantages: low density 

(2700 kg/m3), high corrosion resistance and elasticity. Furthermore, it 

is relatively inexpensive, not toxic, malleable, and technological in 

processing [4], especially compared with other light metals and alloys 

based on magnesium, beryllium, or lithium. However, one of alumini-
um’s disadvantages is its high coefficient of linear thermal expansion, 

which is 23.4⋅10−6
 K−1

 in the temperature range of 20–100°C [5]. For 

example, for steels it is ≅ (11–15)⋅10−6
 K−1

 [6] and 16.8⋅10−6
 K−1

 [7] for 

copper, respectively. Thus, it is crucial to reduce CTE for aluminium-
based instrument-making materials. It could be achieved mainly 
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through special alloying. 
 In Figure 1, plots based on data from Ref. [4] are given and demon-
strate the influence of the main alloying components used for alumini-
um on the materials’ CTE. 
 It could be seen from the plots, Cr, Si, Be, and Cu reduce the CTE of 

aluminium, but Zn and Mg increase it. The primary attention should be 

given to Si. It is not only a popular doping element for aluminium al-
loys and could be used in a significant amount; moreover, it has a den-
sity even lower than Al, which means that its additive does not make 

the alloy any heavier. However, increasing its content by more than 

30–35% is strongly not recommended because of the markedly reduced 

mechanical properties. Thereby, an additional alloying with other ele-
ments is needed. Such elements could be Cr, Ni, and Fe. Among them, 
Cr has a more significant influence in its high amounts. Fe is usually 

considered a not beneficial impurity, and the properties will be lower 

than when Ni is used. Ni has an appropriate impact on CTE in relatively 

low amounts. Thus, the final choice has fallen to the Al–Si–Ni system. 
The alloying components’ contents are 25–35% of Si and 5–7% of Ni. 
 The main technological challenge during such material manufacture 

is to produce a homogenous product with appropriate structure and 

properties. In this case, it is strictly not recommended to use casting 

products as it usually could be done for ordinary Al–Si alloys (silu-
min). The main reason is its wide range of solidification temperatures. 
From the phase diagram shown in Fig. 2, it can be seen that for the al-
loy with 30% Si liquidus temperature is about 850°C, but the solidus 

temperature is 557°C. The phases present at this temperature interval 
are Si and intermetallic compounds, which are brittle and tend to grow 

 

Fig. 1. Influence of alloying elements on CTE of aluminium alloys [4]. 
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being placed in a liquid-phase solution. Furthermore, such alloy is like-
ly to liquate because of the density distinction between phases. 
 Isothermal sections of the corresponding ternary diagram could be 

found in works [9, 10] for temperatures 550, 750, and 850°С. It can be 

seen from those diagrams that at a temperature of 550°C, the range of 

compositions corresponding to the considered alloy corresponds to the 

zone of three-phase equilibrium (Al)–Si–NiAl3. There is no liquid 

phase in the equilibrium state for the conditions. At the temperature 

of 750°С, the liquid phase is present at this region of the phase dia-
gram. The more quantity of the liquid phase, the less silicon contains 

in the system. The other equilibrium phases at this temperature are Si, 

and the ternary intermetallic compound is marked as τ3. At a tempera-
ture of 850°С, the composition range corresponding to the alloy be-
longs to the liquid phase zone on the state diagram. This one means 

that the material will completely melt at this temperature. However, 

the oxide frame inherent to the aluminium powder-made materials will 
probably allow keeping the form of the product even during liquid 

phase presence. 
 For the mentioned reasons, the high limit of Si content for cast Al–
Si alloys is about 20–23% [11]. Therefore, powder metallurgy is the 

only appropriate method that could be applied for such a material pro-
duction. Thus, the first primary task to appear is a production of a pre-

 

Fig. 2. A polythermal section of the Al–Si–Ni phase diagram for a Ni content 

of 10% [8]. 
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alloyed powder of the given composition for the usage of elemental 
components powders mixture does not seem to be a good idea because of 

the lower sinterability, porosity, and rough structure of the material 
obtained in such a way. Taking into account the problems mentioned 

above in a cast product of the desired composition manufacture, the 

production of the pre-alloyed powder turns into a challenge that needs 

a complex study for its solution. 
 The principal purpose of the part of the study presented here is the 

development of the fabrication technique of the Al–Si–Ni pre-alloyed 

powder, which contains ≅ 25–30% Ni and 5–7% Ni useful for subse-
quent sintered material manufacture. 

2. RESEARCH MATERIAL AND METHODOLOGY 

The experimental alloys were obtained in the shape of rapidly 

quenched ribbons. The ribbon thickness was in the range of 30–50 µm. 

The strips were obtained by spinning them on a rotating copper disk. 
The entire process control was provided in terms of the melt tempera-
ture, the pressure value in the crucible with the melt, and the barrel 
rotation speed. The initial materials were melted in the quartz cruci-
bles. The strips were produced in a sealed chamber under a protective 

helium atmosphere. The linear disk surface speed was of 50 m/s, and 

the melt temperature was of 1080°С. 
 The chemical compositions and the strips’ cross-sections dimensions 

are presented in Table 1. 
 The alloy powder was produced by the mechanical grinding of the 

original ribbons in a Fritsch Pulverisette P-6 planetary ball mill in a 

stainless steel bowl. The total duration of grinding was of 30 min. The 

number of steel balls with a diameter of 20 mm was of 12, and the mass 

TABLE 1. Chemical composition of the alloys and the ribbon cross-section di-
mensions. 

Material form 
Chemical composition, % wt. Ribbon cross-sections dimensions 

Al Si Ni Fe Width d, mm Thickness t, µm 

Alloy 1 

base 

23.61 4.73 0.05 

– Alloy 2 27.73 4.68 0.05 

Alloy 3 19.48 6.13 0.05 

Ribbon 1 26.5 6.95 0.05 9 30–40 

Alloy 4 25.45 5.94 0.05 
– 

Alloy 5 25.58 5.88 0.05 

Ribbon 2 25.58 5.88 0.05 12 30–40 
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of the powder was of ≅ 37 g. The milling speed and ball-to-powder mass 

ratio mb:mp were 200 rpm and 10:1, respectively. The specified synthe-
sis conditions were applied to all the samples. 
 Dilatometric measurements were carried out using a dilatometer 

with an inductive transducer. The error of CTE estimation on the final 
experimental curves was of ± 0.3⋅10−6

 K−1. Calorimetric analysis was 

performed on a DSC 404 F1 Pegasus® instrument (NETZSCH) in dy-
namic mode at a heating rate of 20 K/s in the temperature range from 

20 to 700°C. The phase composition study of the alloys was carried out 

on a DRON-4 diffractometer using radiation CuKα. Metallographic 

  
a b 

Fig. 3. Microstructure of the initial cast alloy: ingot top (a), ingot bottom (b). 

 

Fig. 4. X-ray pattern of the initial alloy obtained by crystallization with a 

cooling rate of 102
 K/s. 
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studies were carried out on a NEOPHOT-2 optical microscope. A solu-
tion of 0.5 ml of HF in water was used to identify structural features. 

3. RESEARCH RESULTS AND DISCUSSION 

The typical microstructure of the initial alloys (used for subsequent 

quick-quenched ribbons obtaining) is presented in Fig. 3. The overall 
look of the structure given corresponds to a hypereutectic Al–Si alloy 

(so-called ‘silumin’). Large-size fragile primary silicon crystals, which 

are peculiar to it, are up to 300 µm in size. The matrix is a ternary eu-
tectic structure containing the α-solid solution of Si in Al (close to pure 

aluminium), Si, and intermetallic Al3Ni particles. Primary silicon 

crystals have the form of equiaxed polyhedra with different numbers 

of faces. The observed structure causes low elasticity and a limited de-
formation processing possibility [11]. 
 The structural difference between various parts of the ingot (Fig. 3) 

is clear evidence of the mentioned above volumetric liquation to which 

such alloys tend. 
 The phase composition of the initial alloys was also confirmed 

through x-ray diffraction (Fig. 4). The phase composition seems to be 

equilibrium. Non-equilibrium intermetallic compounds and silicides 

are not found. There are reasons to believe that such phase composition 

will also be in the sintered products after the solid phase sintering. 
 Metallographic studies obtained by the spinning method ribbons 

showed the presence of two zones with different etch abilities (Fig. 5, 

a): 1) a homogeneous structure on the contact side adjacent to the bar-
rel (with 15–20 µm thickness), 2) a columnar structure with features 

  
a b 

Fig. 5. The cross-sectional structure of the rapidly-quenched ribbon (а) and 

the powder particle shape produced by ball milling of the strips within 30 

minutes (b). 
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of fibrousness on the free side of the ribbon. 
 Since the ribbons of the alloy are obtained at high crystallization 

rates (105–106
 K/s), their structure differs significantly from the equi-

librium one. Primary silicon crystals in the ribbon structure cannot be 

detected under the optical microscope magnification. 

 

Fig. 7. Typical DSC heating–cooling curves of the alloy powder. 

 

Fig. 6. The powder particles size distribution curve. 
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 The alloy powder was manufactured by grinding the quick-hardened 

metal ribbons in a high-energy ball mill. The powder was produced by 

grinding the original rapidly-quenched metal ribbons into 300–400 µm 

particles. 
 Figure 5, b presents optical microscope photos of the obtained pow-
der particles. It is seen that the particles have an irregular shape with a 

wide range of sizes. The powder particles’ average size was of ≅ 200 µm 

with observed variation from 4 to 380 µm. The size distribution curve 

of alloy powder particles is shown in Fig. 6. 
 Using the differential scanning calorimetry (DSC) method, it is 

shown that no phase transformations observed in the alloy powders in 

the temperature range up to the solidus temperature (Fig. 7). The ob-
served solidus temperature is of ≅ 545–549°С, which is approximately 

of 10°С lower than the melting temperature of the (α-Al + Al3Ni + Si) 
ternary eutectic in the Al–Si–Ni system [12]. Such solidus tempera-
ture lowing compared with the equilibrium phase diagram is in high 

accordance with the investigation and results from [3]. They explained 

the phenomenon by non-equilibrium intermetallics appearance during 

a rapid crystallization. 
 The alloys’ CTE calculations were carried out by the dynamometric 

method for the initial (cast) state. 
 Figure 8 shows the experimental data of CTE measurement, and the 

calculation results are presented in Table 2. The obtained CTE values 

are quite close to steel ones, which are of ≅ (11–15)⋅10−6
 K−1. 

 

Fig. 8. The dynamometric curve of the studied alloy. 
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4. CONCLUSIONS 

A technique was developed for pre-alloyed Al–Si–Ni powders manu-
facture. The proposed method consists of mechanical grinding of the 

rapidly-quenched (105–106
 K/s) from the liquid state ribbons in a high-

energy planetary ball mill for 30 minutes with a rotation frequency of 

200 rpm and the mass of the balls to the mass of the powder ratio 10:1. 
 Using different methods of structural analysis, the phase composi-
tion and structure of the original cast aluminium alloy with ≅ 24–28% 

of Si and ≅ 5–7% of Ni and powders obtained by grinding in a high-
energy ball mill of rapidly-quenched metal ribbons of such an alloy 

were studied. 
 The rapidly-quenched ribbons have two structural zones: a 15–
20 µm homogeneous structure on the contact side adjacent to the bar-
rel and a columnar structure with signs of fibrousness on the free side 

of the strip. No phase transformations were observed in the alloy pow-
ders in the temperature range up to the solidus temperature. It was 

found the solidus temperature declined compared with the equilibrium 

phase diagram to ≅ 545–549°С, which is ≅ 10°С lower. This shows that 

the structure obtained after the rapidly cooling solidification differs 

significantly from the equilibrium one. 
 It was established that the powders of these alloys have an irregular 

shape with a wide range of sizes from 4 to 500 µm, and the structure of 

the powders is optimal for further usage in powder metallurgy produc-
tion. 
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PACS numbers: 06.60.Vz, 68.35.Fx, 68.37.Hk, 68.55.J-, 81.15.Pq, 81.20.Vj, 82.45.Qr 

Morphology of Barrier Coatings and Formation of an Interphase 

Boundary by Brazing of Dissimilar Alloys 

S. V. Maksymova, P. V. Kovalchuk, and V. V. Voronov  

E. O. Paton Electric Welding Institute, N.A.S. of Ukraine, 
11 Kazymyr Malevych Str., 
UA-03150 Kyiv, Ukraine 

As established by the conducted studies of brazing dissimilar joints of Kovar 

with titanium alloy, applying a standard procedure of barrier nickel coating 

deposition on a titanium alloy by electrolytic method does not ensure its in-
tegrity during vacuum heating in the brazing mode. The structure, chemical 
heterogeneity of brazed joints and surface morphology of the nickel coating 

are studied by applying the chemical method of producing a barrier nickel 
coating. Proceeding from the derived investigation results, a 4-stage tech-
nology of electrolytic application for the barrier nickel coating is proposed. 
This coating preserves its integrity during vacuum brazing of the following 

dissimilar metals: BT1-0 titanium alloy with 29NK precision alloy. A de-
tailed study of the Kovar + BT1-0 brazed joints with the application of elec-
tron microscopy and x-ray microspectral analysis confirm the formation of 

dense brazed seams with full penetration fillet regions with a eutectic rod-
like structure, when using silver brazing filler metal. 

Key words: structure, barrier coating, vacuum brazing, Kovar, titanium alloy. 

Проведено дослідження з лютування різнорідних з’єднань ковару з тита-
новим стопом. Встановлено, що застосування стандартної методики нане-
сення бар’єрного ніклевого покриття електролітичним шляхом на тита-
новий стоп не забезпечує його цілісність під час нагріву за режимом висо-
котемпературного лютування у вакуумі. Досліджено морфологію поверх-
ні ніклевого покриття, структуру та хемічну неоднорідність паяних 

з’єднань із застосуванням хемічного методу одержання бар’єрного нікле-
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вого покриття. На основі одержаних результатів досліджень запропоно-
вано 4-стадійний технологічний процес електролітичного нанесення 

бар’єрного ніклевого покриття, яке зберігає свою цілісність під час висо-
котемпературного вакуумного лютування різнорідних металів: титаново-
го стопу ВТ1-0 з прецизійним стопом ковар (29НК). Детальне досліджен-
ня лютованих з’єднань ковар (29НК) + ВТ1-0 із застосуванням електрон-
ної мікроскопії та мікрорентґеноспектральної аналізи підтвердило фор-
мування щільного лютованого шва з утворенням повних плавних галте-
льних ділянок з евтектичною стрижнеподібною структурою із застосу-
ванням срібної люти. 

Ключові слова: структура, бар’єрне покриття, вакуумне високотемпера-
турне лютування, ковар, титановий стоп. 
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1. INTRODUCTION 

Brazed components from dissimilar metals are widely applied in the fab-
rication of various-purpose structures in nuclear, petrochemical, cryo-
genic, aerospace, shipbuilding and other industries. They include joints 

of titanium alloys with copper and nickel alloys, corrosion-resistant 

steel, and Kovar-type precision alloys. When producing this type of 

joints, the main objective is reducing the finished structure weight by 

preserving the special properties of its individual elements [1−5]. 
 It should be noted that producing dissimilar joints of titanium alloys 

with Kovar is extremely poorly covered in the literature. However, the 

general approaches to producing dissimilar joints of this type are simi-
lar to those for titanium joints with corrosion-resistant steel. 
 Ensuring a reliable joint of bimetal titanium-steel (Kovar) struc-
tures is limited by two aspects: first, a considerable difference in the 

physical properties, such as the coefficient of thermal expansion, den-
sity and heat conductivity, which may lead to microstructural hetero-
geneity in the interphase region and high residual stresses [6−8]; and 

second, formation of intermetallic compounds at direct contact of tita-
nium with other metals and alloys, which is due to the presence of a 

concentration gradient on the interface active running of the diffusion 

processes and seam metal saturation with base metal elements. Such 

structural features may lower the service properties of the combined 

dissimilar joints [9−11]. 
 In order to avoid the formation of intermetallic phases, which may 

appear at the contact of molten brazing filler metal with titanium and 

Kovar (copper, corrosion-resistant steel, nickel, etc.), barrier coatings 

are used, which should prevent direct contact and their active interac-
tion. Applying such coatings in combination with optimal tempera-
ture–time parameters of the brazing process promotes the improved 
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performance of the produced brazed joints. 
 Metal, which is compatible with the brazing filler metal and forms 

strong bonds with the main structural material, is used for such barri-
er coatings. Coatings are produced using different methods: electro-
chemical, chemical, plasma deposition, or by vapour phase deposition 

on a cold substrate at electron beam heating, etc. [12−17]. Different 

elements, ensuring the required level of protection, are used as coat-
ings. Barrier nickel coatings became widely applied at brazing. Their 

disadvantages include possible delamination at furnace treatment, 
which is attributable to hydrogenation during electrolysis with subse-
quent evolution of gaseous hydrogen, which impairs the physical-
mechanical properties of the cathodic deposit, promotes the increase of 

internal stresses, leading to brittleness, the appearance of cracks, and 

delamination in some regions [18]. 
 The purpose of the work is to study the structure of barrier nickel 
coatings on the BT1-0 titanium alloy and their behaviour, when heated 

according to the brazing thermal cycle, and to create a bearing tech-
nology that ensures integrity by brazing dissimilar materials and pre-
vents chemical interaction of the molten brazing filler metal with the 

titanium substrate. 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

BT1-0 titanium alloy, Kovar precision alloy (29NK), and BAg8 brazing 

filler metal were used to perform the experiments (Table 1). 
 The barrier nickel coating was applied on BT1-0 titanium alloy using 

chemical and electrolytic methods. 
 For chemical deposition of nickel on BT1-0 titanium alloy, the fol-
lowing solution was used (g/l): nickel chloride—12−15, sodium hypo-
phosphite—15−25, sodium citric acid—30−50, ammonium chloride—
30−40, aqueous ammonia 25%—70−100, pH = 8−9. The time, during 

which the nickel layer was deposited, varied from 1 to 1.5 h. The solu-
tion was heated to the temperature of 80−90°С, and the temperature 

was monitored during the entire deposition process. 
 Electrolytic deposition of the barrier nickel coating was performed, 

TABLE 1. Chemical composition of experimental materials. 

Material/Grade 
Chemical elements, wt. % 

Fe Ni Co Ti Cu Ag 

BT1-0 up to 0.15 − − 99.58−99.9 − − 

Kovar 51.14−54.5 28.5−29.5 17−18 up to 0.1 up to 0.2 − 

BAg8 up to 0.1 − − − 27.29−28.4 71.5−72.5 
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using the following electrolyte (g/l): nickel sulfuric acid (Ni-
SO4)250−300; nickel chloride (NiСl2)50−60; boric acid (H3BO3); 
 τ = 25−30 s. The schematic of the electrolytic method of barrier coat-
ing deposition is given in Fig. 1. 
 Further, the samples with the deposited nickel layer were heated in a 

 

Fig. 1. Schematic of electrolytic method of barrier coating deposition: 

1anode; 2electrolyte; 3cathode; 4container. 

 

Fig. 2. Experimental procedure of brazing. 
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vacuum of 5·10−5
 mm Hg up to the temperature of 800°С with 3 min 

soaking and were brazed with the application of silver brazing filler 

metal (BAg8). Experimental procedure of brazing is shown in Fig. 2. 
 The produced samples with coating and samples of brazed dissimilar 

joints were used to prepare microsections by the standard procedure. 
They were studied (without chemical etching) by applying a scanning 

electron microscope Tescan Mira 3 LMU, fitted with energy-dispersive 

spectrometer Oxford Instruments X-max 80 mm2
 with INCA software 

package. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

During the investigation of titanium alloy samples with a nickel coat-
ing, which was produced by chemical method, it was established that 

despite the coating appearance (without any visible defects), it does 

not preserve its integrity at subsequent high-temperature heating in 

vacuum (Fig. 3, a, b). 
 It is related to the presence in the coating composition of a consider-
able amount of phosphorous, which precipitates from the electrolyte. 

During heating by the thermal mode of brazing, phosphorus interacts 

with the titanium substrate to form a brittle layer, which leads to the 

cracking of the coating with its further delamination (Fig. 3, b). The 

increase of phosphorus concentration in the coating along the seam–
titanium alloy interface is confirmed by the results of x-ray microspec-
tral studies, which were derived at electron beam scanning of dissimi-
lar Kovar–titanium alloy joints (Fig. 4, a, b, c, d). 
 Local x-ray microspectral analysis revealed that, after brazing, the 

  
a b 

Fig. 3. Sample of BT1-0 alloy coated by a layer of nickel by the chemical meth-
od: before (а) and after heating (b) in vacuum at the temperature of 800°С, 
3 min. 
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zone of the nickel coating (produced chemically) contains up to 

18.34 wt. % phosphorus (Fig. 5, a, Table 2). 
 A silver-based solid solution with inclusions of copper-based solid 

solution in the central zone and a copper-based solid solution in the pe-
ripheral regions are predominantly crystallized in the brazed seam. 
 The structure of the fillet region differs from the one described 

above. It is characterized by a classical rod-like eutectic structure 

formed by two solid solutions: silver-based and copper-based 

(Fig. 5, b). A classical electrolytic method of coating deposition was 

used to eliminate the presence of phosphorus and improve the quality 

of barrier nickel coating [12]. 
 The main advantages of this method are simplicity, relatively low 

cost, stability and controllability of the process, and the possibility of 

simultaneous deposition on the entire product surface. The scheme of 

this process is given in Fig. 1. 
 Based on the available published data, nickel plating is usually per-
formed using electrolytes, in which nickel is present mainly in the 

  
a b 

  
c d 

Fig. 4. Electronic image (a) and qualitative distribution of the following ele-
ments: phosphorus (b); nickel (c); copper (d); at electron beam scanning of Ko-
var−titanium alloy brazed joint. 
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form of two-valent cations Ni2+
 [12, 13]. 

 Depending on the nickel salt used, the electrolytes are divided into 

three main groups: sulphate, sulfamate and fluoroborate. In addition 

to nickel salts, various organic and inorganic additives are introduced 

into the composition of electrolytes, which promote an increase of the 

solutions’ electrical conductivity and anode solubility, prevent slurry 

formation, allow obtaining shiny deposits on the base metal surface, 

increase the hardness, reduce porosity and eliminate the process of pit-
ting formation in the coatings [12, 13]. 

  
a b 

Fig. 5. The studied regions (a) and the microstructure of the fillet (b) of Ko-
var−titanium alloy brazed joint with chemically produced barrier coating. 

TABLE 2. Chemical composition of individual phases in Kovar−titanium alloy 

brazed joint. 

No. of spectrum Chemical elements, wt.% 

 Al P Ti Fe Co Ni Cu Ag 

1 0.00 0.00 0.25 2.09 0.74 7.61 86.24 3.07 

2 0.00 0.00 0.48 0.24 0.35 0.34 8.40 90.19 

3 0.00 0.20 2.79 2.31 0.65 29.20 64.37 0.48 

4 0.00 18.34 25.63 0.64 0.26 50.08 5.04 0.00 

5 0.25 0.19 92.29 0.24 0.00 7.03 0.00 0.00 

6 0.37 0.00 99.39 0.00 0.00 0.24 0.00 0.00 

7 0.00 0.00 0.39 52.95 18.28 28.38 0.00 0.00 

8 0.10 0.00 0.58 0.76 0.22 4.37 37.28 56.69 
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 It should be noted that the proposed in literature etching and deposi-
tion of underlayers, using a mixture of nitric and hydrofluoric acids in 

any concentration, leads to deterioration of the coating properties and 

its adhesion to the substrate, causing delamination during heating. 
This is related to the formation of titanium hydrate on the surface, 
which decomposes at heating in a vacuum with hydrogen evolution, 
which is exactly what results in coating delamination. As nickel pre-
cipitation on the cathode occurs with a considerable electrode polarisa-
tion and the overvoltage of hydrogen evolution on nickel is low, the 

amount of coating metal decreases at nickel plating. In order to in-
crease it, the solution pH is maintained in the range of 4.0−4.5. Under 

such conditions, there is no formation of nickel hydroxides, which in-
fluence the coating’s mechanical properties. In order to stabilize the 

solution pH, buffer additives are introduced into the electrolyte com-
position (usually boric acid Н3ВО3) [14]. 
 During the performance of experiments on spreading of BAg8 braz-
ing filler metal over the barrier nickel coating (on titanium alloy sam-
ples), it was found that the application of a standard procedure of elec-
trolytic deposition of the barrier coating does not ensure its integrity 

during heating in vacuum (vacuum of 5·10−5
 mm Hg, 800°С, 3 min). In 

some areas, it peels off with the formation of convex regions, which is 

clearly shown in Fig. 6, a, b. 
 Detailed microstructural studies showed that when producing a 

nickel coating on the titanium plate by electrolytic method (without 

deposition of a nickel interlayer), crystallization of a dispersed crystal-
line structure takes place, consisting of particles of a faceted shape. Its 

density is very low in some regions (Fig. 7, a, b). 
 The formation of isolated defects in the form of pores of different 

geometry and dimensions is observed in individual regions of the pro-

  
a b 

Fig. 6. Samples of BT1-0 alloy with barrier nickel coating and BAg8 brazing 

filler metal: before (a) and after heating (b) in vacuum. 
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duced coating surface. It should be noted that the presence of porosity 

in the coating at the brazing of dissimilar materials has an adverse ef-
fect on the brazed joint quality. 
 Proceeding from the obtained investigation results, a 4-stage tech-

  
a b 

  
c d 

  
e f 

Fig. 7. The surface of the nickel coating of a low density (a, b) produced without 

underlayer (heat treatment) and with underlayer and heat treatment (c, d, e, f). 
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nological process of deposition of a barrier nickel coating on the titani-
um alloy was proposed and verified, which ensures its density and in-
tegrity at further vacuum heating [19]. This technology includes the 

following stages: mechanical grinding; chemical deposition of a nickel 
underlayer (solution composition (g/l): 200−220 of NiCl2; 140−150 of 

HCl; ammonium fluoride 20−40, Т = 35−40°С, τ = 3−25 s); annealing in 

the following mode: Т = 500°С, τ = 2.5 h under a vacuum not worse than 

5·10−5
 mm Hg. 

 At the electrolytic deposition of the main nickel layer, the nickel 
particles are formed on the already existing underlayer, their crystal-
lization and growth occurring in different directions and, thus, they 

cover the entire surface of the underlayer and form the main dense 

coating (Fig. 7, c, d, e, f). The dispersed structure of the coating con-
sists of particles of faceted morphology of various sizes from 507 nm to 

1 µm (Fig. 7, c, d). Results of local x-ray microspectral analysis re-
vealed the presence of titanium in the amount not exceeding 7.8 wt.%. 
 During the performance of experiments to produce dissimilar joints 

of Kovar + BT1-0 with the application of BAg8 brazing filler metal in 

keeping with the thermal mode of brazing, it was found that at the ap-
plication of the proposed procedure of nickel coating deposition, it pre-
served its integrity during brazing, and delamination was absent 

(Fig. 8, a, b). The input (Fig. 8, а) and output fillets (Fig. 8, b) are 

clearly visible on the brazed samples. 
 A detailed study of Kovar + BT1-0 brazed joints with the application 

of electron microscopy and x-ray microspectral analysis confirmed the 

sound formation of the coating (Fig. 9, a) and dense brazed seams with 

full fillet regions (Fig. 9, b). 
 During brazing studies, it was established that the proposed proce-
dure of barrier nickel coating deposition on a titanium alloy allows 

producing sound brazed joints and preventing chemical interaction of 

molten brazing filler metal with BT1-0 titanium alloy. 

4. CONCLUSION 

As determined, applying the standard procedure of chemical and elec-
trolytic deposition of barrier nickel coating on the titanium alloy does 

not ensure its integrity at further heating by the mode of the technolo-
gy of brazing Kovar−titanium alloy dissimilar joints (in vacuum). 
 The results of local x-ray microspectral analysis confirmed that at 

the application of the chemical method of producing the nickel coating, 

a nickel layer is deposited, which contains phosphorus (up to 18 wt.%). 
 Proceeding from the performed research, a 4-stage technology of 

electrolytic deposition of a barrier nickel coating on BT1-0 titanium 

alloy was proposed. It includes producing a nickel interlayer and its 

heat treatment (before deposition of the main layer) to ensure the in-
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tegrity under vacuum heating by the mode of brazing Kovar−titanium 

alloy dissimilar joints and to prevent the interaction of molten brazing 

filler metal with BT1-0 titanium alloy. 
 It was proved empirically, using electron microscopy, that, at vacu-
um brazing of Kovar + BT1-0 dissimilar joints, the proposed barrier 

nickel coating promotes the formation of tight sound brazed seams. 
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One of the ways to improve the performance of gas-turbine engine blades is 

improvement the alloying complexes of heat-resistant nickel alloys used for 

casting. The influences of refractory metals on the macro- and microstruc-
ture and the properties of alloys of this type are analysed. It is proposed to 

introduce rhenium and tantalum into a heat-resistant corrosion-resistant 

nickel alloy for the production of working blades of gas-turbine engines. The 

paper presents the results of the study of the influence of chemical composi-
tion on the phase–structural components of heat-resistant alloy. Phase-
transition temperatures for a new heat-resistant corrosion-resistant nickel 
alloy containing rhenium and tantalum have been established: liquidus tem-
perature is of ≅ 1370°С, solidus temperature is of 1320°С. Studies of the mi-
crostructure of the obtained samples in the cast state, after heating and cool-
ing in calorimetric studies, make it possible to confirm that the phase–
structural state corresponds to the alloy of this type, it consists of γ-solid so-
lution including γ′-phase and carbides. Rhenium is mainly part of the γ-solid 

solution, and tantalum strengthens the cell boundaries. When analysing the 

structures of the studied samples after heating in a calorimeter to 1250°C, 
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topologically close-packed phases in the alloy containing rhenium and tanta-
lum are not formed. Comparative studies have shown that the introduction of 

rhenium and tantalum to alloy improves its thermophysical properties, 
namely, liquidus, solidus and complete-dissolution temperatures, by about 

50°C higher than for the standard heat-resistant nickel alloy CM88Y. 

Key words: heat-resistant alloy, phase–structural stability, liquidus, solidus, 

turbine blade, gas-turbine engine. 

Одним із шляхів поліпшення експлуатаційних характеристик лопаток 

газотурбінних двигунів є вдосконалення леґувальних комплексів жаро-
міцних ніклевих стопів, що використовуються для їх лиття. Проаналізо-
вано вплив тяжкотопких металів на макро- і мікроструктуру та властиво-
сті стопів такого типу. Запропоновано введення Ренію та Танталу у жаро-
міцний корозійностійкий ніклевий стоп для одержання робочих лопаток 

газотурбінних двигунів. У роботі представлено результати дослідження 

впливу хемічного складу на фазово-структурні складові жароміцного 

стопу. Встановлено температури фазових переходів для нового жароміц-
ного корозійностійкого ніклевого стопу, що додатково містить Реній і 
Тантал. Дослідження мікроструктури одержаних зразків у литому стані, 

після нагріву й охолодження (калориметричні дослідження) дають мож-
ливість підтвердити, що фазово-структурний стан відповідає вимогам до 

стопу розглянутого типу, тобто складається з γ-твердого розчину з вклю-
ченням γ′-фази та карбідами. Під час аналізи структур досліджених зраз-
ків після нагріву в калориметрі до 1250°С топологічно щільно паковані 
фази у стопі, що містить Реній і Тантал, не утворювалися. Проведені по-
рівняльні дослідження показали, що введення у стоп тяжкотопких мета-
лів сприяє підвищенню його теплофізичних властивостей, а саме, темпе-
ратур ліквідус, солідус та повного розчинення γ′-фази, приблизно на 50°С 

вище, ніж для стандартного жароміцного ніклевого стопу СМ88Y. 

Ключові слова: жароміцний корозійностійкий ніклевий стоп, фазово-
структурна стабільність, ліквідус, солідус, лопатка турбіни, газотурбін-
ний двигун. 

(Received February 15, 2022; in final version, March 16, 2023). 
  

1. INTRODUCTION 

It is known that heat-resistant nickel alloys are used for the production 

of turbine blades for gas turbine engines. The urgency of developing 

new heat-resistant corrosion-resistant alloys is due to the need to in-
crease the service life of the turbine blades, increase the gas tempera-
ture before entering the turbine and save fuel. Simultaneously with 

the increase in operating temperature in the turbines, it is necessary to 

ensure the reliability of the blades, reduce the cost of repairing the en-
gine and the production of spare parts. In accordance with the re-
quirements of the design documentation for modern power and marine 

gas turbine engines, it is necessary to ensure their reliable operation at 



INFLUENCE OF REFRACTORY ELEMENTS ON PHASE–STRUCTURAL STABILITY 977 

the gas inlet temperature at the turbine inlet 1150−1200°C, which will 
increase power compared to previously developed engines. To increase 

heat resistance and reduce high-temperature corrosion of the blades, 
chromium is injected from 12 to 20% of the mass in the alloys. The in-
creased chromium content promotes the formation of carbide phases in 

the alloy, which reduce the ductility of the cast metal [1–7]. 
 Heat-resistant alloys based on nickel, which are alloyed with rheni-
um, tantalum, and ruthenium, are created. The use of these elements 

for alloying modern alloys allows to reduce the concentration of chro-
mium and to increase the strength without reducing the level of corro-
sion resistance of the blades. 
 Scientific and practical developments in recent years of world cen-
tres engaged in materials science of heat-resistant nickel alloys for gas 

turbines, aircraft engines have considered materials for blades with 

low chromium content [8–10]. In this case, the most promising heat-
resistant alloys based on nickel (superalloys) for gas turbine blades are 

alloys doped with rhenium [11–13]. The authors of proceedings [12–
14] showed that rhenium is more effective than Ta, W, Mo and others 

alloying elements and has a high solubility in the γ-phase while the dis-
tribution coefficient of the alloying elements between the γ′- and γ-
phases is K/Ks = 0.1. 
 The predominant dissolution of rhenium in the austenitic matrix of 

the alloy reduces the rate of diffusion processes that control the soften-
ing of the metal under conditions of high-temperature creep, thereby 

inhibiting the rate of coagulation and dissolution of the γ′-phase. This 

helps to maintain long-term strength by increasing the high-
temperature stability of the solid solution. It is empirically proved that 

increasing the concentration of alloying elements with large atomic ra-
dii has a more significant effect on the change in the lattice parameter of 

the γ-phase than the γ′-phase, and since rhenium and tantalum have an 

atomic radius larger than nickel (ratio for rhenium—1.063), they have a 

positive effect on the mismatch between the periods of the crystal lattic-
es of the γ- and γ′-phases—the so-called misfit ∆aγ−γ′ = (aγ − aγ′)/aγ. This is a 

determining factor in the long-term strength of poly- and single crystals 

of heat-resistant alloys at high temperatures. Rhenium has a low diffu-
sion coefficient in nickel and therefore it inhibits the coagulation pro-
cesses of the strengthening γ′-phase, thereby, increasing its thermal sta-
bility. In this case, Re partially displaces tantalum and aluminium from 

the solid solution, which are mainly in the γ′-phase, as a result of which 

it effectively strengthens it [15, 16]. 
 The positive effect of rhenium on the heat resistance of heat-
resistant nickel alloys is due to the increase in solidus temperature, its 

increased solubility in solid nickel solution and decrease in the diffu-
sion coefficients of alloying elements. 
 In recent years, tantalum has been actively used for alloying heat-
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resistant alloys, which leads to a significant increase in the strength 

characteristics of the alloy [17−19]. It belongs to the γ′-phase-forming 

elements and therefore significantly increases the heat resistance and 

heat resistance of alloys, as well as the dissolution temperature of the 

γ′-phase. Tantalum-doped alloys are also used for the manufacture of 

blades of stationary power gas turbines (GTU), for example, of type 

ZMI-3U, TsNK-21, TsNK-7, TsNK-8. In them, the gas temperature at 

the inlet to the turbine is from 750°C to 950°C, which is much lower 

than in aviation gas turbine engines. 
 Studies in recent years have shown that the joint introduction of 

tantalum and rhenium in the alloy provides a sharp decrease in the dif-
fusion mobility of elements in the alloy, especially at high tempera-
tures, significantly strengthens the solid solution and stabilizes the γ′-
phase, in particular slows down the formation of large γ′-phase parti-
cles, due to coagulation and increases the dissolution temperature of 

small [19–21]. This also leads to an increase in heat resistance and 

thermal stability of heat-resistant nickel alloys [17]. However, it was 

found that the replacement of vanadium with tantalum in another al-
loy (ZhS32) also increases its heat resistance by about three times, 

compared with alloys ZhS-6U and ZhS-26U. 
 The high content of refractory metals in alloys of this type increases 

the risk of formation in them of fragile intermetallic topologically 

densely packed (MS) phases and, above all, σ-phases (Cr, Mo)x(Ni, Co)y, 

where x and y can change in ranging from 1 to 7 [2, 9, 12, 17]. The 

crystal structure of the σ-phase belongs to the tetragonal with a com-
plex unit cell containing 30 atoms. Since the crystal lattices of the σ-
phase and Me23C6 carbide are coherent, the σ-phase often originates on 

the secretions of Me 23C6 carbide. This type of phase is formed in the 

form of plates and therefore dramatically reduces the resistance to de-
struction of alloys at high temperatures, adversely affecting ductility 

and durability. 
 The most important role in ensuring the long-term strength of 

heat-resistant alloys, their manufacturability during casting and 

heat treatment belongs to the temperatures of phase transfor-
mations. Temperatures of complete dissolution of the γ′-phase in γ-
solid solution Tc.d. (Tsolvus), temperature solidus TS and liquidus TL are 

not only characteristics of thermal stability, but also determine, in 

the first approximation, the maximum temperature performance of 

the heat-resistant alloy [22−24]. 
 Phase transition temperatures also determine some technological 
properties. In particular, the temperature interval of crystallization 

∆Тcr = ТL − TS, which characterizes the tendency of alloys to form a di-
rectional columnar structure of castings during directional crystalli-
zation and bulk microporosity. The solvus and solidus temperatures 

determine the conditions for the formation of a homogeneous struc-
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ture of γ′-phase particles in the matrix of a homogeneous γ-solid solu-
tion during heat treatment. The value of the ‘heat treatment window’, 

which is expressed by the temperature difference TS − Tc.d., should be 

large enough to carry out high-temperature homogenization without 

the risk of melting [25, 26]. 
 Over the last decade, PTIMA of the N.A.S. of Ukraine has been 

studying the effect of refractory metals such as rhenium, tantalum, 

ruthenium on the structure and properties of heat-resistant corrosion-
resistant alloys for gas turbine blades and created a new composition of 

heat-resistant corrosion-resistant alloy containing additional rhenium 

and tantalum. The purpose of this work is to study the temperatures of 

phase transformations, the study of phase–structural components of 

the experimental heat-resistant corrosion-resistant alloy for the blades 

of the first and second stage turbines of gas turbine engines for energy 

purposes. One of the ways to improve the performance of gas turbine 

engine blades is improvement the alloying complexes of heat-resistant 

nickel alloys used for casting. The influences of refractory metals on 

the macro- and microstructure and the properties of alloys of this type 

are analysed. It is proposed to introduce rhenium and tantalum into a 

heat-resistant corrosion-resistant nickel alloy for the production of 

working blades of gas turbine engines. 
 The paper presents the results of the study of the influence of 

chemical composition on the phase–structural components of heat-
resistant alloy. Phase transition temperatures for a new heat-
resistant corrosion-resistant nickel alloy containing rhenium and 

tantalum have been established: liquidus temperature of ≅ 1370°С, 

solidus temperature of ≅ 1320°С. Studies of the microstructure of the 

obtained samples in the cast state, after heating and cooling in calori-
metric studies make it possible to confirm that the phase–structural 
state corresponds to the alloy of this type, it consists of γ-solid solution 

including γ′-phase and carbides. Rhenium is mainly part of the γ-solid 

solution, and tantalum strengthens the cell boundaries. When analys-
ing the structures of the studied samples after heating in a calorimeter 

to 1250°C, topologically close-packed (TCP) phases in the alloy con-
taining rhenium and tantalum were not formed. 
 Comparative studies have shown that the introduction of rhenium 

and tantalum alloy improves its thermophysical properties, namely 

liquidus, solidus and complete dissolution temperatures, by about 50°C 

higher than for the standard heat-resistant nickel alloy CM88Y. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

Five samples of experimental alloy and known industrial alloy CM88Y 

[5, 27−29] were investigated. The chemical composition of the samples 

of experimental alloys is shown in Table 1. 
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 To obtain prototypes of the heat-resistant alloys, which were pre-
melted from pure materials, that were melted by vacuum-induction 

remelting on a foundry unit UPPF-2 by known technology (pressure in 

the furnace of 1.2−2.5 Pa, pouring temperature in the mould of 

1560−1580°C, mould temperature of 800°C). 
 Determination of the number of main components of alloys and im-
purities was performed by the chemical method according to standard 

methods, microdoping additives were controlled by chemical-spectral 
method with a relative error of ±0.001%. To study the structure, phase 

and local chemical composition of the alloy used a scanning electron 

microscope ‘Jeol JSM6490LV’ (Japan) with an additional node for mi-
cro-x-ray analysis ‘Oxford Jnea Drycool’. 
 Temperatures of phase transformations, TS, TL, Tc.d. (complete disso-
lution of the γ′-phase), were determined by differential scanning calori-
metric (DSC). The studies were performed on a high-precision synchro-
nous thermal analyser Netzsh STA449C (Germany) under heating and 

cooling at a rate of 20°C/min samples of alloys with a size of 2.8×2.8×2.8 

mm3. The accuracy of temperature measurement is of ±1.5°C. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Study of the Microstructure of Alloy Samples in the Cast State 

The structure, phase composition of CM88Y alloys and alloy doped with 

rhenium and tantalum and their chemical composition depending on the 

TABLE 1. Chemical composition of nickel-based heat-resistant alloys. 

 
Heat-resistant alloy 

analog, weight % 
Experimental heat-resistant alloys, weight % 

СМ88Y 1 2 3 4 5 
С 0.07 0.05 0.05 0.05 0.04 0.05 
Cr 15.8 12.75 12.75 12.75 12.30 12.75 
Co 11.7 7.15 7.15 7.15 7.15 7.15 
Mo 1.96 1.15 1.15 1.15 1.15 1.15 
W 5.30 6.30 6.30 6.30 6.30 6.30 
Al 3.00 3.25 3.25 3.25 3.25 3.25 
Ti 4.60 2.20 3.60 2.05 2.05 2.05 
Nb 0.15 0.30 0.30 0.30 0.30 0.30 
Hf 0.3 ≤ 0.1 ≤ 0,1 ≤ 0.1 ≤ 0.1 ≤ 0.1 
Ta − 2.75 2.75 3.30 2.75 3.30 
Re − 4.00 4.00 4.00 4.00 4.00 
B 0.09 0.01 0.01 0.01 0.01 0.01 
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content of refractory elements are shown in Figs. 1, 2. It is seen that the 

alloys have a dendritic–cellular structure consisting of γ-solid solution 

strengthening γ′-phase and carbides. The structure of CM88Y contains 

carbides Me(Cr, Fe, W, Mo)23C6 and carbides МеС based on Ti and Nb. 
 When studying the structure of the experimental alloy, it is seen 

that eutectic carbide formations of different sizes and shapes are lo-
cated at the boundaries of dendritic cells and in the axial space. Re-
fractory chemical elements of the alloy (W, Re) are located in the axes 

of the dendrites, and Ta, Al, Nb, Tienrich the cell boundaries. Rhe-
nium is absent at the boundaries of the dendritic cell. It is mainly part 

of the γ-phase, and tantalum is mainly doped with the γ′-phase (Fig. 3). 

3.2. Determination of Temperature Conditions of Phase Transitions in 

Heat-Resistant Alloy 

For five samples of the experimental alloy and the known industrial 
alloy CM88Y were determined the main temperatures of phase trans-
formations: temperatures of solidus, liquidus, solvus (complete disso-
lution) (Tc.d.) of γ′-phases). The shift of the level of values of critical 
points (TS, TL) in the direction of increase, from temperature 1271°C, 

 

Element Weight,% Atomic,% 
AlK 2.91 6.21 
TiK 4.86 5.83 
CrK 15.93 17.60 
CoK 12.18 11.88 
NiK 57.08 55.86 
NbL 0.00 0.00 
MoL 1.48 0.88 
WM 5.56 1.74 

Totals 100.00  
 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 0.00 0.00 
TiK 50.06 72.50 
CrK 1.05 1.40 
CoK 0.69 0.81 
NiK 2.87 3.39 
NbL 6.80 5.08 
MoL 6.58 4.76 
WM 31.95 12.06 

Totals 100.00  
 

Fig. 1. Microstructures and chemical composition of heat-resistant alloy 

CM88Y phase: microstructure (a); carbide MeC (b). 
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1332°C to 1326°C, 1385°C, respectively, at introduction of rhenium 

and tantalum (Table 2) is established. 
 This is a confirmation of the fact of the positive effect of these ele-
ments on the temperature threshold of dissolution of the reinforcing γ′-
phase of Ni3(Al, Ti) and determines the increase in the temperature lev-

 

Element Weight, % Atomic, % 
Al K 3.25 7.41 
TiK 1.84 2.36 
CrK 13.39 15.81 
CoK 7.00 7.29 
NiK 58.70 61.39 
NbL 0.00 0.00 
MoL 1.51 0.97 
TaM 2.51 0.85 
WM 7.85 2.62 
ReM 3.95 1.30 
Totals 100.00  

 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 0.00 0.00 
TiK 17.12 37.90 
CrK 1.69 3.45 
CoK 0.82 1.47 
NiK 3.76 6.79 
NbL 7.47 8.53 
MoL 2.82 3.12 
TaM 54.16 31.73 
WM 12.15 7.00 
ReM 0.00 0.00 
Totals 100.00  

 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 0.00 0.00 
TiK 16.51 34.73 
CrK 2.65 5.13 
NiK 8.89 15.26 
NbL 6.81 7.39 
MoL 2.66 2.79 
TaM 51.85 28.87 
WM 10.62 5.82 
ReM 0.00 0.00 
Totals 100.00  

 

Fig. 2. Microstructures and chemical composition of experimental heat-
resistant alloy phase: microstructure and Ti-based carbides (a), carbide MeC 

(b, c). 
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el of the alloy containing rhenium and tantalum [17]. In comparison 

with temperatures for CM88Y, the data obtained for it are 50°С higher. 
 Figures 4−6 show the DSC curves and their derivatives during heat-
ing and cooling of an industrial alloy and two samples of alloys contain-
ing rhenium and tantalum (No. 1, No. 5). DSC curves show exothermic 

and endothermic peaks of reactions in samples during heating and 

cooling. At all dependences there is a peak in the temperature range 

from 570°C to 610°C, which is due to the processes of close ordering of 

chromium atoms in solid solution. As Cr in the alloy decreases, this 

peak shifts toward a higher temperature. 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 2.68 6.28 
TiK 0.91 1.20 
CrK 13.49 16.43 
CoK 7.72 8.30 
NiK 56.64 61.08 
NbL 0.00 0.00 
MoL 1.07 0.71 
WM 1.56 0.55 

Totals 100.00  
 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 3.42 7.44 
TiK 2.90 3.55 
CrK 13.68 15.43 
CoK 7.22 7.18 
NiK 62.38 62.32 
NbL 0.82 0.52 
MoL 1.67 1.02 
TaM 2.22 0.72 
WM 5.69 1.82 
ReM 0.00 0.00 
Totals 100.00  

 

Fig. 3. Microstructure and chemical composition of the experimental alloy 

(sample 5) in the axes of the dendrite (a) and at the cell border (b). 

TABLE 2.  Phase-transition temperatures of nickel-based heat-resistant alloys. 

Temperature of 

phase transitions 
Experimental heat-resistant alloy 

СМ88Y 
1 2 3 4 5 

TS, °С 1313 1313 1326 1326 1331 1271 
ТL, °С 1372 1372 1376 1376 1387 1332 

Тsolvus, °С 1158 1162 1174 1174 1172 1180 
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 The intense peak on the DSC curve at 840°C (on a sample CM88Y) 
and on experimental samplesat 876°C (sample 1) and at 806°C (sam-
ple 5) during heating corresponds to the initial processes of dissolution 

of the γ′-phase in solid solution, and in the range up to 1100°C there is 

dissolution of γ′-particles having bimodal size distribution and coagu-
lation process γ′-particles. 
 The study of thermal effects when heating the alloy CM88Y and al-
loys No. 1, No. 5 showed that the intense dissolution of the γ′-phase is 

carried out at T = 1140°C and complete dissolution of the γ′-phase in 

 
a 

 
b 

Fig. 4. Differential scanning calorimetry (DSC)curves (1) and derivatives of 

them (2) alloy CM88Y: heating (a), cooling (b). 
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solid solution occurs at T = 1190°C, 1220°C and 1240°C, respectively. 
The maximum dissolution rate of the γ′-phase in solid solution for al-
loys CM88Y and No. 1, No. 5 corresponds to temperatures of 1165°C, 

1165°C, 1164°C, respectively. 
 In the process of cooling the alloy samples from a temperature of 

1250°С, an exothermic reaction is observed on the DSC curves, which 

indicates the beginning of the decay of the γ-solid solution with the 

formation of γ′-phase particles. The maximum of intense heat release 

during the decay of the γ-phase corresponds to alloys and temperatures 

of 1106°C, 1086°C, 1107°C, respectively. Also on the DSC curves, 

 
a 

 
b 

Fig. 5. Differential scanning calorimetry (DSC)curves (1) and derivatives of 

them (2) experimental heat-resistant alloy (sample 1): heating (a), cooling (b). 
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there are small peaks that are associated with the release of carbides 

MeC and Me23C6. The temperature of the phase transitions in the alloys 

was determined from DSC curves and their derivativesdifferential 
curves (dDSC) (Table 3). 

3.3. Microstructure and Chemical Composition of the Phases of the 

Studied Samples of Heat-Resistant Alloys in the Annealed State 

After heating to a temperature of 1250°C, the structure of the alloys 

 
a 

 
b 

Fig. 6. Differential scanning calorimetry (DSC)curves (1) and derivatives of 

them (2) experimental heat-resistant alloy (sample 5): heating (a), cooling (b). 
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has not changed. For the CM88Y alloy, it consists of a matrix (γ + γ′) 
component with carbides МеС based on Ti, Nb and carbides of the 

Me(Cr, Fe, W, Mo)23C6 (Fig. 7). 
 In samples of other alloys, carbides based on Ta are formed, and Re 

is not part of carbides (Figs. 8, 9). 
 In the analysis of the structures of the investigated samples after 

heating in the calorimeter to 1250°C, TCP-phases in the alloy contain-
ing rhenium and tantalum were not formed. 
 Doping of alloys with tantalum and rhenium, as well as reduction of 

chromium in them significantly increase the thermal stability of the γ′-
phase. At the same time, Tc.d. for γ′-phase increases by ≅ 50°C to the 

value of 1220°C. In addition, the dissolution temperature of the 

nonequilibrium (γ + γ′) eutectic (Teut) increases to 1245°C, due to the 

low partition coefficient (KReγ/γ′ = 0.1) for Re in the γ-solid solution, and 

Taγ′-phase. As a result, the coagulation of the reinforcing particles 

of the γ′-phase proceeds slowly, respectively, and less intense is the 

weakening of the alloy. 
 In the structure of CM88Y there are carbides Me23C6 based on Cr, W 

and МeС based on Ti. 
 It can be seen in Figs. 7−9 that the alloys have a dendritic-cellular 

structure consisting of a γ-solid solution, a strengthening γ′-phase and 

carbides. 
 Thus, from the photo of the structure of alloys doped with rhenium 

and tantalum, it can be seen that carbide formations of different sizes 

TABLE 3. Temperature of phase transitions of nickel-based heat-resistant 

alloys. 

Phase transformation temperature, °С 
heat-resistant alloys 

СМ88Y 
experimental 

No. 1 No. 5 

H
ea

ti
n
g
 

Strengthening atoms Cr on γ-phase 593 618 606 
Dissolution of Ме23С6 carbides in an alloys 

preheated to 950°С 
950 
1040 

950 
1031 

950 
1086 

The beginning of intense dissolution γ′-
phase 

1140 1140 1150 

Maximum dissolution rate γ′-phase 1165 1165 1164 
Complete dissolution of the γ′-phase 1190 1224 1236 
Melting of nonequilibrium eutectic (γ + γ′) 1231 1243 1243 

C
oo

li
n
g
 

Formation of Ме23С6 carbides 1153 1180 1180 
The beginning of the formation of the γ′-
phase 

1140 1160 1150 

The maximum amount of γ′-phase formed 

during the decay of γ-solid solution 
1106 1008 1106 

Carbide formation interval Ме23С6 1050−900 1060−900 1060−900 
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and shapes are located at the boundaries of dendritic cells and in the 

axial space. Carbides are formed on the basis of a strong carbide-
forming elementtantalum. 
 Refractory chemical elements of the alloy (W, Re) are located in the 

axes of the dendrites, and Ta, Al, Nb, Tienrich the cell boundaries. 
Rhenium is absent at the boundaries of the dendritic cell. It is mainly 

part of the γ-phase. 
 As a result of analysis of experimental data and literature sources 

[29−31] on temperatures and kinetics of phase transformations, the 

following mode of heat treatment of the experimental alloy was cho-
sen: homogenization 1220°C, holding 4 hours, cooling with argon at a 

rate of 60−80°C/min; 1050°C, 6 hours, cooling in vacuum at a residual 
pressure of 0.133−0.00133 Pa; 870°C, 20 hours, cooling to room tem-
perature in a dynamic vacuum for at least 80 minutes. 

4. CONCLUSION 

As a result of the conducted research, the temperatures of phase trans-

 

Element Weight,% Atomic,% 
AlK 2.81 6.02 
TiK 4.68 5.66 
CrK 15.40 17.14 
CoK 11.59 11.39 
NiK 57.47 56.68 
NbL 0.00 0.00 
MoL 2.01 1.21 
WM 6.05 1.90 

Totals 100.00  
 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 0.56 1.48 
TiK 3.96 5.94 
CrK 31.99 44.17 
CoK 4.88 5.94 
NiK 17.66 21.59 
NbL 0.00 0.00 
MoL 13.67 10.23 
WM 27.28 10.65 

Totals 100.00  
 

Fig. 7. Microstructure and chemical composition of heat-resistant alloy 

CM88Y phases after heating to temperature 1250°C: (γ + γ′)-phase + carbides 

(a), carbide Me23C6 (b). 
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formations were established: solidus, liquidus, beginning (Tb.γ′) and 

complete dissolution (Tc.d.γ′) of the γ′-phase in γ-solid solution, melting 

of nonequilibrium (γ + γ′) eutectic (Teut) and dissolution of carbides. In 

the analysis of the structures of the studied samples after heating and 

cooling to 1250°C, the TCP phase was not observed. 
 Doping of alloys with rhenium and tantalum (the proposed alloy), as 

well as the reduction of chromium in them significantly increase the 

thermal stability of the γ′-phase: Tc.d.γ′ increases by ≅ 50°C to 1220°C. 
At the same time, the melting temperature of the nonequilibrium 

(γ + γ′) eutectic (Teut) increases to 1245°C. 
 Rhenium is mainly doping the γ-solid solution, and tantalum the γ′-
phase. As a result, the coagulation of the reinforcing particles of the γ′-
phase proceeds slowly, respectively, and the alloy is softened less in-
tensively. 
 For a new heat-resistant Nickel alloy doped with Ta and Re, the ho-
mogenization temperature is of ≅ 1220°С, and the heat-treatment in-

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 3.08 7.02 
TiK 2.12 2.72 
CrK 12.97 15.32 
CoK 7.07 7.36 
NiK 59.44 62.18 
NbL 0.00 0.00 
MoL 0.96 0.61 
TaM 2.55 0.87 
WM 7.09 2.37 
ReM 4.73 1.56 
Totals 100.00  

 

 

Element Weight, % Atomic, % 
AlK 0.52 1.72 
TiK 13.95 26.07 
CrK 5.34 9.20 
CoK 2.12 3.22 
NiK 17.51 26.69 
NbL 4.74 4.56 
MoL 2.33 2.18 
TaM 40.65 20.11 
WM 12.84 6.25 
ReM 0.00 0.00 
Totals 100.00  

 

Fig. 8. Microstructure and chemical composition of experimental heat-
resistant alloy phases (sample 1) after heating to temperature 1250°C: (γ + γ′)-
phase + carbides (a), carbide Me23C6 (b). 
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terval (∆Т = Teutγ′ − Tc.d.γ′) is of ≅ 15°С, respectively. 
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4V були одержані, досліджені та пройшли випробування на токарному 

верстаті SMT 500 Swedturn з використанням 8%-масляноводяної емульсії 
за тиску у 10 бар вакуумно-дугові покриття W–N, W–Zr–N, W–Nb–N, 
W–Cr–N, W–Mo–N, W–TiSi–N, W–TiAlYCr–N. Було встановлено декі-
лька основних механізмів зношування та їхній вплив на геометрію ваку-
умно-дугових покриттів, а також чинники, що впливають на підвищення 

експлуатаційних властивостей інструменту. 

Ключові слова: вакуумно-дугові покриття, різальний інструмент на осно-
ві карбіду Вольфраму, механізми зношування, оброблення титанових 

стопів, зносостійкість. 

Finding the right coatings for cutting tools is essential in order to increase 

the tool wear resistance and, thus, to get better surface roughness for the 

machined workpieces, and to improve productivity. A coating requirements 

are not only its mechanical and strength properties, but also its response to a 

given load and a given wear exposure. To expand ideas about the phenomena 

and mechanisms of wear of tungsten-based vacuum-arc coatings on the ce-
mented carbides-based cutting tools during mechanical processing of titani-
um alloy Ti–6Al–4V, vacuum-arc W–N, W–Zr–N, W–Nb–N, W–Cr–N, W–
Mo–N, W–TiSi–N, W–TiAlYCr–N coatings are obtained, investigated and 

tested on the CNC turning machine SMT 500 Swedturn with use of 8%-oil–
water emulsion under pressure of 10 bars. Several main wear mechanisms 

and their influence on the geometry of vacuum-arc coatings are established, 

and factors influencing on the improvement of the operational properties of 

the tool are investigated. 

Key words: vacuum-arc coatings, cemented carbides-based cutting tools, 
wear mechanisms, machining of titanium alloys, wear resistance. 

Отримано 8 серпня 2023 р.; остаточн. варіянт —20 серпня 2023 р. 
  

1. ВСТУП 

Створення й удосконалення нових матеріялів і стопів, що викорис-
товуються у складних або екстремальних умовах, ставлять нові за-
вдання для розробки зносостійких, термостабільних, довговічних 

інструментів для їхнього механічного оброблення. Одним з прикла-
дів таких тяжкооброблюваних матеріялів є титан і його стопи. За-
вдяки своїм хемічним і фізичним властивостям вони використову-
ються не тільки у якості технічних компонентів аерокосмічної тех-
ніки (диски та лопатки компресора, деталі повітрозбірника, корпу-
сні та кріпильні деталі тощо) [1, 2], але й для виготовлення імплан-
тів і протезів у медицині [3–6]. Крім того, титан і його стопи знайш-
ли широке застосування у металурґії, воєнній і хемічній промисло-
востях, судноплавстві, у електро- та радіотехніці [7, 8]. Основними 

перевагами титану та його стопів є невелика густина (≅ 4,5 г/см3), 
висока корозійна стійкість (вища, ніж у мідних стопів, у морській 
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воді та інших аґресивних середовищах); вони не схильні до ламкос-
ти та зберігають механічні властивості навіть за дуже низьких тем-
ператур [9, 10]. Деякі стопи титану мають хороші жароміцні влас-
тивості. Висока корозійна стійкість титану та його стопів, особливо до 

біологічних рідин, якими є кров і лімфа, зумовили високі біоінертні 
властивості та біосумісність цих матеріялів. Під час знаходження в 

організмі людини на поверхні титану протягом мілісекунд формуєть-
ся інертна оксидна плівка (на основі TiO2) завтовшки у 10–100 Å, яка 

служить бар’єром для подальшої взаємодії з тканиною та чинить опір 

механічній, хемічній та електрохемічній деґрадації [11]. Тому титан і 
його стопи використовуються для виготовлення імплантів, надкістко-
вих фіксаторів, дзеркал, ранорозширювачів, цвяхів для остеосинтези, 
а також інструментів для різних областей хірургічної медицини [12–
14]. 
 Всі ці переваги зумовлюють широке застосування титану та його 

стопів, але одним з його головних недоліків є погана механічна об-
роблюваність, зокрема різанням [15], що сповільнює впровадження 

титану та його стопів у інші сфери життєдіяльности. 
 Складність механічного оброблення титану та його стопів 

пов’язана зі схильністю до контактного схоплювання через їхню 

хемічну/кристалічну спорідненість з більшістю матеріялів для ін-
струменту за високих температур. Це посилюється низькою тепло-
провідністю титану, що призводить до дуже високих температур у 

зоні різання та дуже великих ґрадієнтів температури всередині ін-
струменту. Коли ці характеристики поєднуються з високою тверді-
стю та міцністю інструменту за високої температури, продуктив-
ність механічного оброблення титану дуже понижується. 
 На даний час у вирішенні проблеми оброблюваности титану та 

його стопів можна виділити два основні підходи в залежності від 

методів механічного оброблення — абразивні методи та різання. 
Так, проблему незадовільної оброблюваности титану абразивними 

методами під час виготовлення сферичних головок ендопротезів 

кульшового суглоба вирішують застосуванням спеціяльних ін-
струментів на основі абразивних композитів, що містять в якості 
активного компонента синтетичні діяманти [16]. Застосування спе-
ціяльної полірувальної пасти уможливило одержати шерсткість 

обробленої поверхні на рівні 0,04 мкм і забезпечити відсутність ша-
ржування діямантами. 
 Що стосується складности механічного оброблення титану та 

його стопів різанням, то ця задача переважно вирішується завдяки 

удосконаленню різального інструменту шляхом нанесення захис-
них покриттів, що забезпечують зменшення контактного схоплю-
вання між заготовкою з титану й інструментом. Різноманітність 

наявних вакуумно-дугових покриттів для різального інструменту 

дає великі можливості для досліджень [17–21]. Розвиток захисних 
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покриттів на різальному інструменті від однокомпонентних до ба-
гатошарових покриттів і покриттів на основі високоентропійних 

стопів приводить до підвищення їхніх фізико-механічних власти-
востей, зносо- та термостійкости, що, в свою чергу, збільшує надій-
ність і ресурс роботи інструменту. Таким чином, розробка та дослі-
дження нових захисних вакуумно-дугових покриттів для різально-
го інструменту залишається досі актуальним і перспективним за-
вданням. 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИКИ ОДЕРЖАННЯ І ДОСЛІДЖЕННЯ 

ВАКУУМНО-ДУГОВИХ ПОКРИТТІВ 

Широко відомі та добре вивчені вакуумно-дугові нітридні покриття 

на основі металів IV–VI груп таблиці Менделєєва Ti, Zr, Сr, Мо, Nb 

та інші мають високі фізико-механічні характеристики у різних 

умовах застосування [22, 23]. Але одним із слабких місць одноком-
понентних покриттів є неможливість використання під час різання 

стопів, що важко обробляються (наприклад, титанових або нікле-
вих). Складність застосування таких покриттів полягає в обмеже-
них теплофізичних можливостях, а також у створенні в процесі 
оброблення стопів сполук покриття з матеріялом, що обробляється. 
У той же час використання Вольфраму в якості добавки в такі пок-
риття дало б змогу істотно збільшити зносостійкість інструменту, 
підвищити теплостійкість і понизити рівень взаємодії покриття з 

оброблюваним матеріялом через низьку хемічну активність. Але 

однією із складностей застосування вольфраму є висока температу-
ра топлення (≅ 3420°C [24]). 
 В даний час у літературі зустрічається мало відомостей (експе-
риментальних даних) про вплив добавки Вольфраму у вакуумно-
дугові покриття. Тому вивчення цього питання є актуальним і йому 

присвячено дану статтю. 
 Вакуумно-дугові нітридні покриття на основі окремих металів 

Ме1–Ме2–N (Ме1 = W, Ме2 = Zr, Сr, Мо, Nb), а також багатокомпо-
нентні покриття на основі стопів Ме1–Местоп–N (Ме1 = W, Местоп = 

= TiSi, TiAlYCr) були нанесені в модифікованій установці "БУЛАТ-
6", схему якої представлено на рис. 1. 
 В якості випарників використовувалися катоди з чистих металів 

вакуумної топки — вольфрам (ВЧ без присадок), цирконій (Е100), 

хром (Х99Н1), молібден (МЧВП), ніобій (Нб1), а також двокомпо-
нентний стоп TiSi та чотирокомпонентний стоп TiAlYCr. Катоди з 

чистих металів виготовлялися із прутків діяметром у 60 мм. 
 В якості підкладинок використовували поліровані зразки з неір-
жавійної криці 12Х18Н9Т різних розмірів для визначення фізико-
механічних і трибологічних властивостей покриттів (рис. 2, а) та 

зразки різального інструменту з карбіду Вольфраму у кобальтовій 
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матриці WC–Co із добавками TiC/TaC/NbC для підвищення зносо-
стійкости та збільшення гарячої твердости (рис. 2, б). 
 Зразки попередньо промивали лужним розчином в ультразвуко-
вій ванні, а потім нефрасом С2-80/120. Зразки розташовували по 

колу на металевому підкладинко-тримачі у вигляді диска діямет-
ром у 280 мм, що знаходився на одному горизонтальному рівні з 

випарниками. Самі випарники розташовано під кутом 90° один до 

одного. 
 Перед нанесенням вакуумно-дугового покриття вакуумну камеру 

зі зразками відкачували до тиску Р = 1,3·10−3
 Па, після чого прово-

дили йонну очистку й активацію поверхні зразків бомбардуванням 

йонами металів за постійної напруги на підкладинці −1100 В. Про-
цес очищення та нагрівання зразків тривав 10–15 хвилин, після 

чого наносився підшар чистого металу або стопу для поліпшення 

адгезійних властивостей покриття. 
 Нанесення нітридних вакуумно-дугових покриттів на зразки ви-
конувалося протягом 1 години за тиску азоту у вакуумній камері у 

 

Рис. 1. Схематичне зображення вакуумно-дугової установки (вид зверху). 

Fig. 1. Schematic image of a vacuum-arc installation (top view). 
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0,73 Па, постійної неґативної напруги на підкладинці −150 В і пос-
тійного обертання підкладинко-тримача зі швидкістю у 12 об/хв. 
Струм дуги вольфрамового випарника з магнетним утриманням 

катодної плями без фокусування плазмового потоку складав 200 А, 
який забезпечувався зовнішнім мобільним потужнім джерелом 

живлення випарника. Для ефективного використання матеріялу 

катоди та збільшення вмісту Вольфраму у вакуумно-дуговому пок-
ритті було застосовано конструктивне рішення виключення коту-
шки випарника, що фокусує плазмовий потік. Це уможливило зме-
ншити віддаль між випарником (вольфрам) і зразками до 360 мм. 
Струм дуги інших випарників з фокусуванням плазмового потоку 

магнетним полем Нф = 5 мТл становив 80–110 А. Віддаль від випар-
ників (Zr, Сr, Мо, Nb, TiSi, TiAlYCr) до осі повороту підкладинко-
тримача складала 600 мм. Для усунення впливу й уникнення утво-
рення оксидних сполук з Вольфрамом на поверхні вакуумно-
дугового покриття, що виникають в атмосферних умовах після ви-
лучення зразків з вакуумного середовища, протягом останніх 5 

хвилин процесу нанесення вакуумно-дугового покриття було здійс-
нено утворення нітридного покриття на основі іншого металу Ме2 

(Zr, Сr, Мо, Nb) або стопу Местоп (Местоп = TiSi, TiAlYCr). Орієнтовна 

товщина останнього захисного шару складає від 210 нм до 420 нм в 

залежності від матеріялу, що осаджується. 
 Дослідження фізико-механічних характеристик покриттів на 

зразках з неіржавійної криці проводили методом індентування з 

використанням мікротвердоміра ПМТ-3. 
 Випробування різального інструменту з вакуумно-дуговими пок-

 

Рис. 2. Фотографії зразків з неіржавійної криці (а) та різального інструме-
нту (б). 

Fig. 2. Photographs of stainless steel samples (а) and the cutting tool (б). 
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риттями проводили на токарному верстаті з числовим програмним 

управлінням (ЧПУ; CNC turning machine) SMT 500 Swedturn з ви-
користанням 8%-масляноводяної емульсії в якості охолоджувача 

за тиску у 10 бар. В якості заготовки, що оброблювалася, викорис-
товували титановий стоп Ti–6Al–4V (Ti64), який є одним з най-
більш поширених титанових стопів у різних галузях: від аерокос-
мічної техніки (корпусні та кріпильні деталі, диски та лопатки 

компресора та ін.) до біоінженерії (імпланти та протези). 
 Параметри різання значною мірою впливатимуть на температур-
ні умови та тиск на поверхні інструменту. Зазвичай, чим вище 

швидкість різання υc або довжина різання l, тим більше наванта-
ження на поверхню інструменту та покриття і тим вище температу-
ра та тиск [25]. Такі умови можуть вплинути на швидкість зношу-
вання інструменту та його інтенсивність. Для того, щоб мати змогу 

порівнювати знос різального інструменту з різними вакуумно-
дуговими покриттями випробування на токарному станку з 

комп’ютерним керуванням (CNC turning machine) проводили з фік-
сованими параметрами оброблення заготовки (рис. 3, а–б): швид-
кість різання υc = 120 м/хв.; навантаження (подача) f = 0,15 мм/об; 

глибина різання ap = 0,8 мм; довжина оброблення l = 40 м. 
 Інші параметри оброблення, що відносяться до процесу точіння, 
були розраховані з використанням діяметра заготовки: діяметер 

d = 80,8 мм; осьове зміщення z = 23,2 мм; швидкість обертання 

ω = 473 об/хв.; тривалість механічного оброблення t = 20 с. 
 Через обмежену довжину заготовки, що унеможливило провести 

всі випробування на одному діяметрі, було виконано багаторазові 

 

Рис. 3. Параметри механічного оброблення заготовки з титану: 1 — заго-
товка з титану; 2 — різальний інструмент. 

Fig. 3. Parameters of mechanical processing of a titanium workpiece: 1—
titanium workpiece, 2—cutting tool. 
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проходи. Через це випробування останніх різальних інструментів з 

вакуумно-дуговими покриттями були проведені на діяметрі у 79,2 

мм зі швидкістю обертання у 482 об/хв. для утримання інших па-
раметрів оброблення на фіксованому рівні. 
 Дослідження механізмів зношування та стану вакуумно-дугових 

покриттів на різальному інструменті після випробування на токар-
ному верстаті проводили за допомогою оптичної та сканувальної 
електронної мікроскопій. 
 Різальні кромки інструментів з вакуумно-дуговими покриттями, 
що пройшли випробування, були сфотографовані за допомогою оп-
тичного мікроскопу Olympus SZX7, який був обладнаний камерою 

та програмним забезпеченням для створення точних зображень ін-
струменту. Фотознімки різальних кромок були зроблені під різни-
ми кутами: безпосередньо зверху та збоку (зі сторони заготовки), 
що уможливлює побачити та виміряти довжину зносу сторони rake 

(що загрібає) та флангового боку. Деякі фотографії було зроблено 

під кутом у 45° для більш об’ємного й інформативного вигляду. 
 Для подальшого дослідження характеристик і створення попере-
чного перерізу покриття були зроблені зразки. Для цього різальний 

інструмент з вакуумно-дуговими покриттями проходив декілька 

стадій підготовки, що включали в себе розрізання навпіл інструме-
нту (близько до різальної кромки), шліфування залишкового над-
лишку матеріялу, вирізання потрібної ділянки інструменту з його 

половинки та лиття в пластичну смолу, полірування поверхні зраз-
ків для досліджень. 
 Електронно-мікроскопічні дослідження одержаних зразків про-
водилися за допомогою сканувального електронного мікроскопа 

Tescan Mira3 з роздільчою здатністю близько 1 нм. 
 Для проведення XEDS (X-Ray Energy Dispersive Spectroscopy) 
аналізи використовувався енергодисперсійний спектрометер Ox-
ford X-MaxN 80 (124 еВ, 80 мм2) з програмним забезпеченням Az-
tecLive в якості приставки до електронного мікроскопа. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Фізико-механічні властивості одержаних вакуумно-дугових пок-
риттів представлено в табл. 1. Мікротвердість Н досліджуваних 

покриттів лежить у діяпазоні від 23,6 ГПа (для вакуумно-дугового 

покриття W–TiSi–N) до 34,1 ГПа (для вакуумно-дугового покриття 

W–Zr–N). Такі параметри, як хемічний склад покриття, технологі-
чні параметри одержання вакуумно-дугового покриття, склад ос-
нови інструменту та заготовки, тип і параметри механічного оброб-
лення заготовки, у поєднанні роблять поведінку зношування пок-
риттів важко передбачуваною, і переважне явище зношування від 

інструменту до інструменту змінюється. 
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 Відповідно до [26], розрізняють п’ять основних механізмів де-
ґрадації, які можуть пояснити відмінності в поведінці та інші спос-
тережувані явища зношування: 
абразивне зношування — механічне зношування, котре загалом 

викликане твердими частинками в матеріялі заготовки; воно дуже 

схоже на шліфування, та здатність інструменту чинити йому опір 

сильно залежить від твердости матеріялу інструменту; 
дифузійне зношування — хемічний механізм зношування, який 

послаблює інструмент шляхом обміну певними елементами із заго-
товкою або стружкою; цей механізм значно залежить від темпера-
тури та споріднености між матеріялами інструменту та заготовки; 
окиснення, — хемічні реакції, що послаблюють інструмент, — спо-
стерігається лише у зонах, де повітря має змогу дістатися поверхні 
інструменту, і посилюється за рахунок високої температури; 
втомне зношування — механічне явище, що переважно зустріча-
ється під час переривчастого різання та коли сила навантаження на 

різальний інструмент є дуже великою; викликається повторюва-
ними циклами термічних і механічних навантажень; 
адгезійне зношування — механічне послаблення інструменту, що 

переважно зустрічається за низької температури; враховуючи на-
пругу та високий тиск між деталем та інструментом, частина мате-
ріялу деталю може зварюватися з інструментом, а це невелике ску-
пчення речовини потім поступово відсікається потоком стружки та 

видаляється через відшарування матеріялу; велика спорідненість 

між матеріялами заготовки й інструменту може сприяти такому 

ТАБЛИЦЯ 1. Фізико-механічні властивості вакуумно-дугових покриттів 

різного хемічного складу. 

TABLE 1. Physical and mechanical properties of vacuum-arc coatings of dif-
ferent chemical composition. 

№ № зразка Склад покриття Н, ГПа Товщина покриття, мкм 
1 1283 W–N 32,1 ± 0,6 1,9 
2 1288 W–Zr–N 34,1 ± 0,7 5 
3 1289 W–TiSi–N 23,6 ± 0,5 4,2 
4 1292 W–TiAlYCr–N 28,1 ± 0,6 4,8 
5 1293 W–Nb–N 32,3 ± 0,7 2,6 
6 1294 W–Cr–N 30,2 ± 0,6 3,8 
7 1295 W–Mo–N 31,5 ± 0,7 4,7 

Розміри штифтів у режимі S: c d = 4,9 мм, l = 14,9 мм, m = 2,203 г; d d = 5,2 мм, l = 

15,0 мм, m = 2,632 г. 

Pins’ dimensions in mode S: c d = 4.9 mm, l = 14.9 mm, m = 2.203 g; d d = 5.2 mm, l = 

15.0 mm, m = 2.632 g. 
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механізму. 
 Вплив деяких з цих механізмів на зношування інструменту з ва-
куумно-дуговими покриттями буде переважальним за різних тем-
пературних умов (рис. 4). 
 Механічні випробування різального інструменту з вакуумно-
дуговими покриттями, зазначеними у табл. 1, за оброблення тита-
нового стопу Ti–6Al–4V (Ti64) виявили наступні типи зносу, що 

можуть бути розділені в залежності від масштабу. 
 З огляду на розміщення інструменту на токарному верстаті діля-
нка пошкодження завжди розташована на різальній кромці; вона 

включає сторони бокової грані та вістря передньої грані [26], як 

видно на рис. 5, а. У цих зонах температура та навантаження най-
вищі; тому відбувається переважальне зношування. Деґрадація 

може призвести до змін у геометрії інструменту, вплинути на потік 

стружки та погіршити шерсткість заготовки з титанового стопу. 
Явища макроскопічного зношування. 
 1) Кратерне зношування; цей тип зносу відбувається виключно 

на передній грані інструменту, де спостерігається потік стружки. 
Він залишає значний проміжок між наконечником інструменту та 

недоторканим покриттям, і в більшості випадків він також може 

 

Рис. 4. Діяграма залежности механізмів зношування від температури рі-
зальної кромки [27]: 1 — загальний знос, 2 — дифузійний знос, 3 — хемі-
чний знос, 4 — ерозійний знос, 5 — адгезійний знос, 6 — абразивний знос. 

Fig. 4. Wear–temperature relationship diagram adapted from [27]: 1—total 
wear, 2—diffusion wear, 3—chemical wear, 4—erosive wear, 5—adhesive 

wear, 6—abrasive wear. 
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досягати підкладинки з карбіду Вольфраму (рис. 6). Задіяні меха-
нізми зношування є абразивними та дифузійними; високі темпера-
тури сприяють дифузійному зношуванню, тоді як тверді частинки, 
що рухаються потоком стружки, шліфують покриття. Загальна 

проґресія зношування може бути сумішшю між цими двома меха-
нізмами зношування. 
 Коли з’являється кратерне зношування, площа контакту між 

інструментом і деталем збільшується в розмірах і, таким чином, 
сприяє більшому навантаженню; кут клину β (рис. 3) також змен-
шується, що впливає на міцність і теплопередачу різальної кромки, 
а також на утворення стружки. 
 Залежно від того, який матеріял піддається впливу потоку стру-
жки, будь то покриття чи підкладинка інструменту, кратерне зно-
шування буде відбуватися по-різному. 
 2) Зношування бічної грані — зношування флангової сторони рі-
зальної кромки інструменту. Бічний знос з’являється на боковій 

поверхні інструменту, залишаючи прогалини в покритті (рис. 7). 
Це в основному відбувається за рахунок абразивного зношування 

через потік матеріялу заготовки з цього боку. Занадто велика шви-

 

Рис. 5. Зона переважального зношування інструменту: схематичне зобра-
ження (а): 1 — передня грань, 2 — зона зношування передньої грані; 3 — 

зона зношування бічної грані; 4 — бічна грань; фото інструменту з W–Cr–
N покриттям (кут обзору — 45°) (б). 

Fig. 5. Preferential wearing areas: schematic image (а): 1—rake face, 2—rake 

wear, 3—flank wear, 4—flank face; tool with W–Cr–N coating (45° observa-
tion) (б). 
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дкість різання або недостатня зносостійкість сприяють такому виду 

зношування. 
 Зміна геометрії поверхні флангової сторони різальної кромки 

інструменту впливає на кут зазору α (рис. 3). Його зменшення при-
водить до збільшення сил зсуву та нормальних сил; отже, ці умови 

підвищують температуру у зоні різання через тертя. Зношування 

триває, доки кут зазору не досягне значення α = 0°; у цей момент 

можуть виникнути серйозні пошкодження інструменту на тримачі 
інструменту або на заготовці через вигинання їх або погіршення 

текстури поверхні. 
 3) Нарощена кромка; матеріял заготовки налипає на різальну 

кромку та зварюється на холодно з інструментом (переважно вини-
кає за повільної швидкости різання, оскільки інші явища переш-
коджають їхньому накопиченню за більш високих швидкостей). 
 Завдяки плину матеріялу, як по передній, так і по бічній поверх-
нях інструменту (стружки та заготовки відповідно), деяка кількість 

титанового стопу може прилипнути до різальної кромки інструмен-

 

Рис. 6. Знімки кратерного зношування інструменту з вакуумно-дуговими 

покриттями W–N (a), W–Zr–N (б), W–Nb–N (в). 

Fig. 6. Rake wear of cutting tools with vacuum-arc coatings W–N (a), W–Zr–
N (б), W–Nb–N (в). 

 

Рис. 7. Знімки зносу бічної грані інструменту з вакуумно-дуговими пок-
риттями W–N (a), W–Zr–N (б), W–Nb–N (в), W–Cr–N (г). 

Fig. 7. Flank wear of cutting tools with vacuum-arc coatings W–N (a), W–Zr–
N (б), W–Nb–N (в), W–Cr–N (г). 
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ту й утворити невеликі ділянки, які називаються нарощеними кро-
мками. Титановий стоп, що обробляється, може приварюватися на 

інструменті через високий тиск і спорідненість між матеріялами 

заготовки та вакуумно-дугового покриття. 
 Є два основні небажані наслідки такого зношування. По-перше, 

погіршується геометрія інструменту та скорочується термін служ-
би інструменту; по-друге, така аґреґація речовини може погіршити 

текстуру поверхні заготовки [26]. Однак створення нарощеної кро-
мки мало також інший вплив. У деяких випадках вона захищала 

поверхню інструменту, особливо передню грань від кратерного 

зношування [25]. 
 Під час дослідження різальних інструментів з вакуумно-
дуговими покриттями, зазначеними в табл. 1, не спостерігалася 

наявність таких нарощених кромок. Це може бути пов’язано з об-
раною швидкістю різання, а також з хемічним складом вакуумно-
дугових покриттів, що впливає на хемічну спорідненість. 
 Більшість попередніх типів зносу спостерігалися під мікроско-
пом, не розрізаючи інструмент навпіл. Але тепер ми глибше зосере-
димося на зношуванні, яке відбувається в мікроскопічному масш-
табі, в межах товщини покриття. Для цього кожен інструмент 

пройшов підготовку зразків (процеси різання, шліфування та полі-
рування) для ліпшої аналізи зносу в мікроскопічному масштабі. 
Загалом, ці типи зносу впливають на макроскопічний аспект зно-
шування передньої та бічної поверхонь інструменту. Явища, що 

відбуваються в покриттях, є непередбачуваними, виявляються на 

невеликих ділянках, і проґресування зношування повністю відріз-
няється від одного інструменту до іншого. 
Явища мікроскопічного зношування. 
 1) Макротріщинуватість. Такий вид зносу залишає гострі краї 
на вакуумно-дуговому покритті інструменту, оскільки він 

пов’язаний з відривом шматочків покриття або підкладинки вели-
ких розмірів (декілька мкм). Але частинки, що були видалені та-
ким шляхом, спостерігалися рідко, оскільки вони швидко видаля-
ються від близькости до інструменту. Це приводить до характерної 
ступінчастої форми (дуже різка зміна нахилу поверхні зношеної 
зони) та може бути викликане адгезійним або втомним зношуван-
ням (рис. 8). Сходинки на покритті з’являлися або на передній по-
верхні, або на бічній стороні інструменту (рис. 9). Іноді спостерігав-
ся відрив ділянки вакуумно-дугового покриття, оскільки всередині 
нього поширювалася тріщина (рис. 10). 
 2) Мікротріщинуватість. Це явище тісно пов’язане з поперед-
нім типом зносу, але діє у меншому масштабі. Дуже маленькі час-
тинки покриття або підкладинки інструменту (розміром до мкм) 
відриваються та переносяться потоком матеріялу (потоком струж-
ки по передній грані інструменту або матеріялом заготовки по бо-
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ковій стороні) (рис. 11). 

 

Рис. 8. Макротріщинуватість вакуумно-дугових покриттів W–Zr–N (а), 

W–TiSi–N (б), W–Cr–N (в) на різальному інструменті. 

Fig. 8. Macrofracturing of vacuum-arc coatings W–Zr–N (а), W–TiSi–N (б), 
W–Cr–N (в) on the cemented-carbides’ cutting tools. 

 

Рис. 9. Знімок ділянки інструменту з W–Zr–N-покриттям (сходинка сту-
пінчастої форми). 

Fig. 9. Cutting tool with W–Zr–N coating (of step shape). 
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 Передня грань інструменту зазнає більш низької швидкости по-
току матеріялу, що сприяє мікротріщинам покриття [28]. Через 

деякий час це приводить до суцільної плавної форми зношеної ді-
лянки та може бути викликане адгезійним зношуванням. 
 3) Плавне зношування — це дійсно плавне та лінійне зношуван-
ня інструменту (рис. 12). Він спостерігався на інструменті з вакуу-
мно-дуговим W–Zr–N-покриттям, і його легко впізнати, оскільки 

він залишає пошкоджену різальну кромку інструменту та бокову 

поверхню з гладкими поверхнями. Товщина покриття поступово 

зменшується, доки не оголиться підкладинка з карбіду Вольфраму. 

Поява цього зносу може бути викликана двома чинниками: комбі-
нацією механічного зносу та дифузії або наявністю дуже дрібних 

мікротріщин. 
 4) Дефекти. В даному випадку маються на увазі краплі та гори-
зонтальні тріщини. Краплі є особливістю вакуумно-дугового мето-
ду нанесення покриття (рис. 13, а, б). Вони впливають на гладкість 

поверхні покриття, мають тенденцію утворювати багато нерівнос-
тей, які можуть діяти як опорні точки для прилипання матеріялу 

заготовки та зриву покриття. Занадто великі краплі змінюють фор-
му покриття та додають йому багато нерівностей. Але достатньо 

маленькі крапельки всередині покриття також послаблюють його 

структуру, оскільки вони стають точками концентрації напружень, 

 

Рис. 10. Знімки інструменту з W–Zr–N-покриттям. Бічна поверхня — 

ділянка покриття, що відривається. Масштаб: 20 мкм (а), 5 мкм (б). 

Fig. 10. Cutting tool with W–Zr–N coating. Flank side—piece of coating tear-
ing apart. Scale: 20 µm (a), 5 µm (б). 
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коли інструмент зазнає високих зусиль під час оброблення. Якщо 

напруження перевищує певне значення, тріщина може поширюва-
тися всередині покриття (рис. 13, в). Чим менше дефектів, тим лі-
пше покриття. 

 

Рис. 11. Мікротріщинуватість вакуумно-дугових покриттів W–N (а), W–
TiSi–N (б), W–Cr–N (в) на різальному інструменті. 

Fig. 11. Microfracturing of vacuum-arc coatings W–N (а), W–TiSi–N (б), W–
Cr–N (в) on the cemented-carbides’ cutting tools. 

 

Рис. 12. Плавне зношування досліджуваних вакуумно-дугових W–Zr–N-
покриттів на різальному інструменті. 

Fig. 12. Smooth wear of investigated cutting tools with vacuum-arc coating 

W–Zr–N. 



 МЕХАНІЧНЕ ОБРОБЛЕННЯ ТИТАНОВИХ СТОПІВ 1009 

 5) Нові явища. Під час дослідження різального інструменту з ва-
куумно-дуговими покриттями зустрічалися цікаві явища, що від-
бувалися на поверхні покриття і які поки що складно пояснити 

(рис. 14). Виникнення цих явищ може бути пов’язано як з обрани-
ми параметрами різання, так і з іншими чинниками. 
 Узагальнені одержані результати дослідження різального ін-
струменту з різними вакуумно-дуговими покриттями представлено 

в табл. 2 (з наступними поясненнями: 1 — макротріщинуватість, 2 

 

Рис. 13. Дефекти: краплі в вакуумно-дуговому покритті W–TiSi–N (а), W–
TiAlCrY–N (б) та горизонтальні тріщини в вакуумно-дуговому покритті 
W–TiSi–N (в). 

Fig. 13. Defects: droplets in vacuum-arc coatings W–TiSi–N (а), W–
TiAlCrY–N (б) and horizontal cracks in vacuum-arc coatings W–TiSi–N (в). 

 

Рис. 14. Нові явища у вакуумно-дугових покриттях W–Mo–N (а), W–N (б, 
в) за оброблення титанового стопу Ti–6Al–4V. 

Fig. 14. Unknown phenomena in vacuum-arc coatings W–Mo–N (а), W–N (б, 
в) during the machining of the titanium alloy Ti–6Al–4V. 
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— мікротріщинуватість, 3 — адгезійне зношування, 4 — дифузійне 

зношування, 5 — дефекти, 6 — перпендикулярні тріщини, 7 — 

плавне зношування, 8 — нові явища, 9 — повне стирання покриття 

до поверхні інструменту). 

4. ВИСНОВКИ 

Дослідження вакуумно-дугових W–N-, W–Zr–N-, W–Nb–N-, W–
Cr–N-, W–Mo–N-, W–TiSi–N-, W–TiAlYCr–N-покриттів на різаль-
ному інструменті з карбіду Вольфраму за механічного оброблення 

титанового стопу Ti–6Al–4V на токарному верстаті SMT 500 

Swedturn з використанням 8%-масляноводяної емульсії за тиску у 

10 бар дали змогу розширити уявлення про явища та механізми 

зношування вакуумно-дугових покриттів на основі вольфраму. 
Слід зауважити, що одержані результати стосуються механічного 

оброблення титанового стопу Ti–6Al–4V за фіксованих параметрів 

оброблення заготовки, а саме, за швидкости різання у 120 м/хв., 
навантаження (подачі) у 0,15 мм/об., глибини різання у 0,8 мм, 

ТАБЛИЦЯ 2. Випадки зносу для кожного вакуумно-дугового покриття на 

твердостопному різальному інструменті за оброблення титанового стопу 

Ti–6Al–4V. 

TABLE 2. All encountered wear behaviours per vacuum-arc coatings on the 

cemented-carbide cutting tool during the machining of the titanium alloy Ti–
6Al–4V. 

Склад  

покриття 

макротріщ. мікротріщ. 
адгез.  
знош. 

дифуз.  
знош. 

дефекти 
перпенд.  

тріщ. 
плавне  

знош. 
нові  

явища 
без  

покрит. 

1 2 3 4 5 6 7 8 9 

W–N  ×      ×  

W–Zr–N ×    ×  × ×  

W–TiSi–N × ×   ×     

W–
TiAlYCr–

N 
    ×    × 

W–Nb–N ×         

W–Cr–N × ×       × 

W–Mo–N ×    × ×  ×  
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довжини оброблення у 40 м, швидкости обертання у 473 об/хв., 
тривалости механічного оброблення у 20 с. 
 Одержані результати досліджень можна узагальнити у вигляді 
наступних висновків. 
1) Переважальним явищем мікроскопічного зношування, яке зу-

стрічалося під час випробовування, є макротріщинуватість, що 

пов’язана з відривом ділянок покриття розміром у декілька мкм 

і появою характерної ступінчастої форми поверхні вакуумно-
дугового покриття на інструменті. Це явище спостерігалося на 

різальному інструменті з покриттями W–Zr–N, W–Nb–N, W–
Cr–N, W–Mo–N, W–TiSi–N. 

2) Мікротріщинуватість, яка відрізняється від попереднього явища 

мікроскопічного зношування розміром частинок покриття (до 

мкм), що відриваються та переносяться потоком матеріялу і 
приводять до плавної форми поверхні вакуумно-дугового пок-
риття, спостерігалася на різальному інструменті з покриттями 

W–N, W–Cr–N, W–TiSi–N. 
3) Плавне зношування спостерігалося тільки на інструменті з ваку-

умно-дуговим W–Zr–N-покриттям. Воно залишило пошкоджену 

різальну кромку інструменту та бокову поверхню з гладкими по-
верхнями; товщина покриття поступово зменшувалася до повер-
хні інструменту з карбіду Вольфраму. 

4) Дослідження одержаних вакуумно-дугових покриттів показало, 
що наявність дефектів у покриттях, яка пов’язана з технологією 

нанесення покриттів, не є обов’язковою. Так, на різальному ін-
струменті з вакуумно-дуговими покриттями W–Zr–N, W–TiSi–
N, W–TiAlYCr–N зустрічалися каплі різного розміру. У вакуум-
но-дуговому W–Mo–N-покритті спостерігалися горизонтальні 
тріщини, поява яких скоріш за все пов’язана з наявністю всере-
дині покриття дефектів у вигляді дуже маленьких крапельок, 
які стали точками концентрації напружень за високих наванта-
жень інструменту під час механічного оброблення титанового 

стопу. В той же час на різальному інструменті з вакуумно-
дуговими покриттями W–N, W–Nb–N, W–Cr–N не спостерігала-
ся наявність дефектів. 

5) Цікавим результатом проведених досліджень стала відсутність 

адгезійного та дифузійного зношувань. На це вказує відсутність 

нарощених кромок, тобто ділянок різальної кромки інструменту 

з матеріялом заготовки (титановим стопом), що налипає. 
6) Під час дослідження різальних інструментів з вакуумно-

дуговими покриттями на основі вольфраму за оброблення тита-
нового стопу Ti–6Al–4V було виявлено нові цікаві явища у W–
Mo–N- та W–N-покриттях, які будуть досліджуватися далі. 

 Таким чином, на основі одержаних результатів серед досліджу-
ваних вакуумно-дугових покриттів можна виділити наступні пок-
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риття, які мали найменшу кількість з перелічених вище явищ, а 

саме: 
- W–N-покриття — тріщинуватість та нові явища; 
- W–TiAlYCr–N-покриття — дефекти та повне стирання покриття 

до поверхні інструменту; 
- W–Nb–N-покриття — макротріщинуватість; 
- W–Cr–N-покриття — макро- та мікротріщинуватість, повне сти-

рання покриття до поверхні інструменту. 
 Одержання вакуумно-дугових покриттів і дослідження їхніх фі-
зико-механічних властивостей було виконано за підтримки НАН 

України найважливіших проблем фізико-математичних і техніч-
них наук (відомча тематика 6541230: № 0121U110102). Проведен-
ня на кафедрі інженерної механіки машинобудівного факультету 

Лундського університету випробувань різального інструменту з 

вакуумно-дуговими покриттями W–N, W–Zr–N, W–Nb–N, W–Cr–
N, W–Mo–N, W–TiSi–N, W–TiAlYCr–N, що були одержані у відділі 
інтенсивних вакуумно-плазмових технологій Національного нау-
кового центру «Харківський фізико-технічний інститут», стало 

можливим завдяки тісній співпраці науковців обох установ в рам-
ках міжнародного співробітництва за програмою EURIZON Fellow-
ship Programme ‘Remote Research Grants’. 
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Спираючись на уявлення щодо фізичної природи крихкости та пластич-
ности металу запропоновано критерій визначення критичної температури 

крихкости за випробувань на ударну в’язкість. Показано, що в першому 

наближенні критерій сталости величини локальної пластичної деформа-
ції в околі концентратора напружень може використовуватися для кори-
ґування порогового рівня ударної в’язкости KCVth в залежності від вели-
чини границі плинности σ0,2 металу. Одержано наближену аналітичну 

залежність рівня KCVth від величини σ0,2 корпусного металу для реакторів 

ВВЕР-1000. Теоретично обґрунтовано, що пороговий рівень KCVth ударної 
в’язкости не є однозначною функцією величини σ0,2. На рівень KCVth до-
датковий вплив має здатність металу чинити опір крихкому руйнуванню 

в умовах концентрації напружень. Одержано наближену залежність, яка 

уможливлює прогнозувати рівень KCVth з урахуванням міцности металу 

σ0,2. В інтервалі значень σ0,2 = 400–690 МПа ця залежність узгоджується з 

пороговими значеннями, яких наведено в стандарті ПНАЕ Г-7-002-86. 

Ключові слова: критична температура крихкости, пороговий рівень удар-
ної в’язкости, радіяційне окрихчення, тест за Шарпі, реакторні криці. 

(Received 10 August, 2023; in final version, 22 August, 2023) 
  

1. INTRODUCTION 

Charpy impact tests are an effective ‘tool’ for assessment of the ability of 

structural materials to resist brittle fracture, since for these tests the 

simultaneous action of three embrittlement factors is realized, namely: 
dynamic load, local triaxial tension (overstress effect), low temperatures. 
One of the most common characteristics of fracture toughness, deter-
mined by Charpy impact test data, is the critical temperature of brittle-
ness, TK. In nuclear energy, a shift of the TK temperature is used as a 

measure of radiation embrittlement of the reactor pressure vessel (RPV) 
metal, i.e., the difference between the values of critical brittleness tem-
perature for the irradiated (TKF) and non-irradiated (TKI) materials. 
 The value of TKF (TKІ) corresponds to a pre-determined level of KCVth on 

a temperature dependence of absorbed energy. In the ASTM E185 stand-
ard [1], it is recommended to use the specified value of the absorbed ener-
gy of 41 J (51 J·cm−2). Furthermore, other criterion levels of energy are 

also used, for example, 28 J (35 J·cm−2) [2] or 56 J (70 J·cm−2) [3]. In 

Ukraine, for a determination of the critical temperature of brittleness, 
PNAE G-7-002-86 [4] is used, in which the criterion level of absorbed en-
ergy is not constant, but increases with increasing the yield strength. 
This is quite logical, since the yield strength contributes to the magnitude 

of the fracture work; therefore, at the same levels of brittleness of metal, 
an increase in the strength causes an increase in the fracture work [5]. 
This means that, when the material yield strength changes, the threshold 

level of impact toughness must be determined in such a way as to charac-



A PHYSICALLY BASED CRITERION FOR DETERMINING THE CRITICAL BRITTLENESS 1017 

terize uniquely the level of brittleness of the metal. 
 The paper proposes a physically justified criterion for determining the 

critical temperature of brittleness, at which the value of the threshold 

level of impact toughness is adjusted in such a way as to provide the same 

level of critical deformation at fracture with a radiation-induced increase 

in metal strength. 

2. THEORY 

The cornerstone of modern fracture physics is the notion of crack nu-
clei, which play the same fundamental role in the fracture process as 

dislocations in the process of plastic deformation. These cracks are 

called ‘crack nuclei’ because they do not originally exist in the materi-
al. They are formed directly in the process of plastic deformation in the 

vicinity of the grain or phase boundaries. Their dimensions are given 

by the size of the microstructural components of the metal [6]. In Refs. 

[7–9], based on the fundamental properties of crack nuclei, a general 
approach to assessing the ability of a metal to resist brittle fracture is 

formulated. It was shown that the transition of metal from ductile to 

brittle condition is controlled by the level of dynamic stability in the 

ensemble of crack nuclei. If, at the time of nucleation, the crack nuclei 
are stable, then, the metal at the macrolevel is capable of plastic de-
formation, and if not, then, such a metal is in a brittle state. 
 In terms of macrocharacteristics, the condition for loss of stability 

in an ensemble of crack nuclei can be described as [10, 11] 

 
( )

=
σ0.2 0.002

MC
ms n

m f

R
P

E e
, (1) 

where Pms is the parameter of mechanical stability of the metal; RMC is 

the parameter of mechanical stability of the metal; σ0.2 is yield 

strength; n is strain hardening parameter; Еm is parameter of brittle 

action of the stress raiser; ef is the magnitude of local plastic defor-
mation in the vicinity of the stress raiser, where the brittle fracture is 

initiated. 
 Equation (1) allows us to establish a relationship between the force 

characteristics RMC, σ0.2, Еm, which characterize the mechanical stabil-
ity of the metal, and the magnitude of the residual deformation of 

fracture ef in the vicinity of the stress raiser, namely, 

 
 

=  σ 

1

0.2

0.002

n

MC
f

m

R
e

E
. (2) 

According to (2), the ef value can be used as a measure of the brittleness 
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of a metal at the transition temperature TK. In this connection, the 

KCVth value should be determined under the condition ef = const. The 

idea of experimental determination of TK under the condition ef = const 

is demonstrated in Fig. 1. 
According to Fig. 1, the TK value is defined as the intersection point 

of the Charpy curve with the temperature dependence of the energy of 

plastic deformation Af, at which the value of local plastic deformation ef 

is reached. The expression for the Af energy can be written as follows: 

 = σ∫
0

( , , ) ( , , )
fe

f Y i iA V x y z de x y z , (3) 

where VY is the volume of the area of local yielding, σi(x,y,z) and 

ei(x,y,z) are the distributions of the intensity of local stresses and plas-
tic deformations in the vicinity of the stress raiser. 
 Using the Hollomon dependency for strain hardening and Mises cri-
terion allows us to obtain an expression for σi(x,y,z): 

  σ = σ   

( , , )

0.2

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

0.002

n x y z
D i

i

e x y z
x y z x y z , (4) 

where σ0.2( , , )D x y z  is the yield strength considering the distribution of 

strain rates in the vicinity of the Charpy V-notch; n(x,y,z) is the pa-
rameter of strain hardening. 

 

Fig. 1. Temperature dependences of impact toughness KCV and an energy of plastic 

deformation Af at a fixed value of critical deformation ef; KCVth is threshold value of 

impact toughness; TK is critical temperature of brittleness. 
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 Substituting (4) into (3) we get: 

  = σ   ∫
( , , )

0.2

0

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

0.002

fe n x y z
D i

f Y i

e x y z
A V x y z de x y z . (5) 

According to (5), finding the relationship between Af, the yield 

strength σ0.2 and local deformation еi requires the use of numerical 
methods, in particular, the finite element method. In this case, such 

approach is not effective, since, for engineering calculations, it is ad-
visable to obtain the appropriate dependence in analytical form. The 

problem is considerably simplified if we consider the fact that the task 

is only to find regularity of change in Af depending on σ0.2 at a constant 

value of plastic deformation. 
 The idea of an approximate approach is to use the effective volume 

Vef, within which stresses σі and deformations еi are uniformly distrib-
uted, but the energy of the plastic deformation Af is equal to that for a 

Charpy V-notch (CVN) specimen. 
 In this case, the expression (5) is significantly simplified: 

  = σ  
  ∫0.2

0

1

0.002

fen
D n

ef ef i iA V e de , (6) 

where 
Dσ0.2  and n are the yield strength and the exponent of strain 

hardening at the maximum strain rate ahead of the notch (for the CVN 

specimen under standard test conditions еi ≈ 200 s−1
 [12]); ie  is the av-

erage value of the intensity of plastic deformations within the effec-
tive volume Vef. 
 After integrating in the equation (6), we get: 

 + σ   + 
1

0.2

1 1

0.002 1

n
D n

ef ef fA = V e
n

. (7) 

 Considering that, for typical structural ferritic steels, n ≈ 0.05 and 

the fact that n decreases with increasing the strain rate, we put that 

1 + n ≈ 1 and ( ) =1 0.002 1.36
n

. In this case, 

 = σ0.21.36 D
ef ef fA V e . (8) 

 When structural steels with ferritic microstructure are fractured in 

the temperature range of the ductile to brittle transition, the value of 

the critical deformation of initiation of brittle fracture in the vicinity 

of typical stress raisers is approximately of 2% [13]. This allows in the 

first approximation to put that еf = 0.02. 
 The effective volume Vef in the region of local plastic deformation 

should also be unchanged at a fixed value of critical deformation еf. 

Some variations of Vef may be due to different values of the strain-
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hardening exponent n; however, taking into account the above re-
marks regarding this parameter, in the first approximation, the effect 

n can be neglected. 
 For a typical value of the depth h of the local yield region h ≈ 2R 

(where R is the radius of a V-notch, R = 0.25 mm). At fracture in the 

region of ductile-to-brittle transition and cylindrical shape of the area 

of local yielding and the Charpy specimen thickness of 10 mm, we have 

Vef ≈ 2 mm3. 
 For the practical use of the proposed approach, the invariance of Vef 

to the value of the yield strength of the metal is of key importance. To 

verify the derived relationship (8), you can use empirical data on the 

dependence of the threshold level of impact toughness KCVth on the 

yield strength of RPV steels and their welds, which are given in the 

PNAE G-7-002-86 standard [4]. 
 The idea of the calibration procedure is that the Vef value is deter-
mined based on the threshold level KCVth for a metal with a given yield 

strength σ0.2. 
 According to (8), 

 
( )

=
σ

th

0.21.36ef D
c KF

KCV
V

e T
, (9) 

where ( )σ0.2
D

KFT  is the yield strength in the vicinity of the Charpy V-
notch at the temperature TK. 

3. EXPERIMENTAL METHODS 

Experimental studies included uniaxial tensile tests of round speci-
mens at two temperatures of 293 K and 573 K and impact tests of 

standard Charpy V-notch specimens in the temperature range from 173 

K to 373 K. 
 VVER-1000 RPV steels and their welds were applied as research ob-
jects (Table 1). 

3.1. Constructing the Temperature Dependence of Impact Toughness 

The impact toughness KCV is defined as the absorbed energy, A, divid-
ed by the cross-sectional area of the Charpy specimen, F, at the V-notch 

plane [12]: 

 =
A

KCV
F

. (10) 

 Typically, the temperature dependence of KCV values is approxi-
mated by the following relationship [14]: 
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−   = +        

01 tanh
2

T TUSE
KCV

C
, (11) 

where USE is the impact toughness value on the upper shelf energy of 

the Charpy curve, J·cm−2; Т is test temperature; T0 and C are fitting 

parameters, °С. The values of USE, T0 and C are found, when pro-
cessing experimental data by the least squares method. 

3.2. Constructing the Temperature Dependence of Yield Strength at 

Dynamic Loading and Determination of Critical Brittleness 

To develop the dependence of the yield σ0.2 strength on the temperature 

and strain rate, a model of thermally activated motion of dislocations 

was used [15, 16], according to which 

 ( ) [ ] [ ]σ = σ + −β − −β0.2 0.2 1 1exp expr rT C T C T , (12) 

TABLE 1. Mechanical properties, impact toughness threshold KCVth and crit-
ical brittleness temperature TKF, determined by criteria of PNAE-G-7-002-86 

and eс = 0.02 for VVER-1000 base and weld metal in irradiated and non-
irradiated condition. 

Material 
Ф,  

1022n/m2 
σ0.2,  
МPа 

PNАЕ
thKCV ,  

J/sm2 

PNАЕ
KFT ,  

°С 

Vef,  
mm3 

( )σ0.2
D

KFT ,  

МPа 

0.02
th

efVKCV ,  

J/sm2 

RPV steel (VVER-1000) 

Steel H 0 543 49 −36 2.152 837 49.8 

 11.1 605 59 −18 2.482 874 52.0 

 22.2 620 59 −20 2.433 892 52.0 

Steel K 0 595 59 −81 2.090 1038 61.0 

 18.2 663 59 −43 2.088 1039 61.0 

Steel P 0 567 59 −37 2.317 936 54.4 

 27.6 593 59 −34 2.264 958 56.0 

 68.7 635 59 −23 2.200 986 57.6 

Steel W 0 564 59 −73 2.197 987 58.1 

 22.2 615 59 −14 2.262 959 60.3 

 58.9 627 59 −10 2.245 966 61.2 

Steel Y 0 612 59 −79 2.142 1012 59.3 

 13.1 665 59 −50 2.134 1016 59.6 

 27.3 683 59 −39 2.133 1017 59.8 

Steel 
15Х2NMFA 

(slab 7) 
0 576 59 −76 2.368 916 54.1 

Steel 
15Х2NMFA 

(slab 5) 
0 609 59 −46 2.575 843 51.9 
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where σ0.2(Tr) is the yield strength at room temperature Tr = 293 K; 

C1 = σth is the stress, which characterizes the maximum magnitude of 

barriers overcome by thermal activation. The coefficient β depends on 

the strain rate e  and density of mobile dislocations ρd and is evaluated 

by the following equation: 

 β = −2 3 lnC C e , (13) 

where ( )= ω ρ2
2 0D dC k b U ; (k is the Boltzmann constant, ωD is the De-

bye frequency, b is the Burgers vector); C k U= =3 0 0.000415 . 
 The C1 and C2 coefficients were defined separately for each steel by 

calibration using the tensile test data for the yield strength at T = 293 

K and T = 573 K (Table 2). According to the results of processing ex-
perimental data in the first approximation, these coefficients do not 

depend on neutron fluence. 
 According to (12), the expression for the athermal component of the 

yield strength σa is as follows: 

 ( )( )σ = σ − − −293
0.2 1 2 3 0 0exp lna C C C e T , (14) 

where 0e  = 0.0004 s−1
 is a strain rate under quasi-static tension. 

 Considering (12) and (13), the expression for the yield strength σ0.2
D

 

TABLE 1 (continuation). 

Material 
Ф,  

1022n/m2 
σ0.2,  
МPа 

PNАЕ
thKCV ,  

J/sm2 

PNАЕ
KFT ,  

°С 
Vef,  
mm3 

( )σ0.2
D

KFT ,  
МPа 

0.02
th

efVKCV ,  
J/sm2 

RPV weld metal (VVER-1000) 

Weld metal K 0 510 49 −62 1.946 926 54.0 

 16.9 593 59 −32 2.263 959 56.0 

Weld metal L 0 562 59 −21 2.167 1001 59.0 

 33.5 648 59 33 2.104 1031 60.0 

 43.5 603 59 25 2.183 994 54.8 

Weld metal P 0 502 49 −57 1.914 941 55.1 

 22.2 558 59 −11 2.306 941 55.4 

 55.8 580 59 11 2.313 938 55.4 

Weld metal W 0 437 49 −22 2.032 887 52.0 

 17.4 565 59 −17 2.149 1009 59.3 

 42.7 625 59 7 2.077 1044 61.2 

Weld metal Y 0 545 49 −43 1.875 961 55.9 

 20.1 590 59 20 2.373 914 53.9 

 56.9 609 59 37 2.379 912 53.9 

Weld metal Sv-
10XGNMAA 

0 471 49 −52 1.886 955 55.8 

 8.9 608 59 −8 2.109 1029 60.6 

 20.9 593 59 14 2.203 985 58.0 
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at the strain rate De  = 200 s−1
 in the vicinity of the Charpy V-notch is: 

 ( )σ = σ + − −  0.2 1 2 3exp lnD
a DC C C e T . (15) 

 Formula (15) was used to develop the temperature dependence of the 

σ0.2
D

 for the RPV metal in the initial and irradiated states. 
 To determine the transition temperature TKF, the KCVth values for 

four ranges of strength of ferrite steels given in the PNAE G-7-002-86 

standard were used (Table 3). 

4. RESULTS AND DISCUSSION 

In accordance with the results obtained, the Vef value practically does 

not depend on the strength of RPV metal (Fig. 2). In the range of yield 

strength 437–683 MPa, the average value of Vef equals to 2.16 mm3
 

TABLE 2. The С1 and С2 coefficients for the PRV steels, determined by cali-
bration using the yield stress σ0.2. 

Material С1, МPа С2 
RPV steel (VVER-1000) 

Steel H 933 0.00633 
Steel K 1036 0.00584 
Steel P 900 0.00518 
Steel W 900 0.00513 
Steel Y 983 0.00606 

Steel 15Х2NMFA (slab 7) 1100 0.00755 
Steel 15Х2NMFA (slab 5) 1100 0.00843 

RPV weld metal (VVER-1000) 

Weld metal K 1049 0.00581 
Weld metal L 900 0.00423 
Weld metal P 900 0.00467 
Weld metal W 900 0.00414 
Weld metal Y 1045 0.00542 

Weld metal Sv-10XGNMAA 1041 0.00483 

TABLE 3. Threshold levels of impact toughness depending on the yield 

strength of structural steels and their welds. 

Yield strength σ0.2 

at 20°С, MPa  
Impact toughness 
Е, J KCV, J/sm2 

Before 304 23 29 
304–402 31 39 
402–549 39 49 
549–687 47 59 
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with a standard deviation of ±8%. This is quite close to the estimate 

above Vef = 2.00 mm3. 
 According to (9), invariance of Vef to the yield strength means the 

linear dependence of KCVth on the yield strength ( )σ0.2
D

KFT  at the tem-
perature ТKF under the condition of dynamic loading: 

 ( )= σth 0.21.36 D
ef f KFKCV V e T . (16) 

 According to (8), (11) and (15), the ТKF value can be calculated by 

solving a nonlinear equation: 

 

( ){ }

−    + =        

= σ + − −  

0

1 2 3

1 tanh
2

1.36 exp ln .

KF

ef f a D KF

USE T T

C

V e C C C e T

 (17) 

 The threshold level of impact toughness, KCVth, depends on the yield 

strength at the temperature ТKF under dynamic loading conditions. 
However, from a practical point of view, it is relevant to establish a re-
lationship between the KCVth and value of the yield strength σ0.2(Tr) at 

room temperature under conditions of uniaxial quasi-static tension. 
Such an attempt was made in the PNAE G-7-002-86 standard within 

the framework of a purely empirical approach (Table 3). It should be 

noted that the threshold levels of impact toughness in PNAE G-7-002-
86 are given not as a monotonic function of the material yield 

 

Fig. 2. The effective volume Vef of the Charpy V-notch specimen for the RPV base and 

weld metal. Line is an average value Vef = 2.16. 
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strength, but as a number of fixed values of KCVth for different ranges 

of σ0.2(Tr) (Table 3). 
 The results obtained in this study allow us to establish a relationship 

between KCVth and the yield strength at room temperature. Substitut-
ing the expression (15) for σ0.2

D
 in Eq. (16) considering Eq. (14), after 

the math conversions, we get: 

 = + σ0.2thKCV a b , (18) 

where 

 ( ) ( ){ }= − −  − − −    1 2 3 2 31.36 exp ln exp lnef f D KF D Ka V e C C C e T C C e T  , (19) 

 = 1.36 ef fb V e . (20) 

 In accordance with Eqs. (18)–(20), the threshold level, KCVth is not 

an unambiguous function of the yield strength σ0.2(Tr), since this pa-
rameter is influenced by the ТKF temperature, which, in turn, depends 

not only on the σ0.2 and n, but also on the local cleavage stress σF in the 

vicinity of the stress raiser. The value of the latter is determined by the 

brittle strength RMC [9, 10]. In the relationship (18), the influence of 

these factors on KCVth is characterized by the coefficient b. 
 The derived values of KCVth (Fig. 3) allow us to estimate the degree 

of variation of this parameter for RPV steels and welds in the initial 

 
 

Fig. 3. Dependence of KCVth values on the yield strength σ0.2(Tr) at room temperature 

under quasi-static loading conditions: solid lines—calculations by Eq. (18) at a = 22.63 

± 6.77 J·cm-2; dashed lines—the KCVth values according to PNAE G-7-002-86. 
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and irradiated states. For this, the data in Fig. 3 were approximated 

using the relationship (18) provided that = ⋅20.058J (cm MPa)b  

(ef = 0.02, Vef = 2.16 mm3). In this case, a = 22.63 ± 6.77 J/cm2, that is, 
the coefficient of variation of parameter a is of 30%. 
 Thus, using Eq. (18) with specified a and b allows us to outline the 

entire array of KCVth values. For the range of yield strength 400–690 

MPa at room temperature, this dependence is generally consistent with 

the empirical KCVth values used in PNAE G-7-002-86; however, unlike 

PNAE G-7-002-86, dependence of KCVth on the yield strength σ0.2(Tr) is 

a monotonic function. 
 Finally, it should be emphasized that a scatter of the KCV values in 

Fig. 3 is not due to the test conditions (a variation of test temperature 

from a specimen to a specimen, V-notch parameters, impact velocity, 

etc.). This scatter is due to influence of additional factors, first of all, 

the RMC parameter, which characterizes the brittle fracture resistance 

of RPV steels and depends on their microstructure. 

5. CONCLUSIONS 

To assess the ability of structural steels to resist the brittle fracture 

using the transition temperature TKF, the threshold value of impact 

toughness KCVth should increase with increasing the strength in such a 

way as to ensure a constant value of local plastic deformation in the 

vicinity of the V-notch for the Charpy specimen. 
 The KCVth value is not an unambiguous function of the yield 

strength σ0.2(Tr) at room temperature. An additional influence on the 

KCVth is exerted by factors that characterize the ability of RPV metal 
to resist brittle fracture under stress concentration conditions, in par-
ticular the brittle strength RMC. 
 For practical use, the dependence of KCVth on σ0.2(Tr) can be repre-
sented in the 1st

 approximation as a linear function = + σth 0.2KCV a b , 

where the influence of additional factors on KCVth is taken into ac-
count by the variation of the parameter a = 22.63 ± 6.77 J·cm−2. In this 

interpretation, the proposed relationship is generally consistent with 

the empirical KCVth values used in PNAE G-7-002-86 in the range of 

yield strength 400–690 MPa. 

 The research leading to these results was funded by the National 
Academy of Sciences of Ukraine (Grant Number 0121U107569). 
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PACS numbers: 46.50.+a, 62.20.fk, 62.20.fq, 62.20.mj, 62.20.mm, 62.20.mt, 81.40.Np 

Механічна стабільність і крихкість металів і стопів. 
Ч. 1. Параметри і критерії стабільного стану 

Ю. Я. Мєшков, Г. П. Зіміна  

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

В статті розглядається проблема крихкого руйнування криць, спричине-
ного дією концентраторів напружень (КН), в тому числі тріщин, за низь-
ких температур випробування. Автори роботи розглядають в’язко-
крихкий перехід за критичної температури ТС руйнування зразків з КН 

як втрату механічної стабільности граничної міцности σNF під час руйну-
вання зразка з КН нижче межі плинности металу σ0,2. Механічну стабіль-
ність міцности металевим матеріялам надає пластичність, яка зосереджу-
ється в інтервалі деформаційного зміцнення між межею плинности σ0,2 й 

істинним напруженням руйнування SK у вигляді показника зламостійко-
сти Br = SK/σ0,2 під час в’язкого відриву у «шийці» зразка. Концентратор 

напружень локалізує весь резерв механічної стабільности металу Br в зоні 
пластичности, чим зумовлює макроскопічну крихку поведінку зразка за 

температури T ≤ TC, де міцність зразка з КН σNF ≤ σ0,2. Встановлено залеж-
ність критичного рівня Brс при ТС від резерву механічної стабільности мі-
цности (Br) і виду КН. Розглянуто ефективність окрихчувальної дії різних 

типів КН (надрізів і тріщин) на прикладі армко-заліза (α-Fe), а також 

конструкційних криць у широкому діяпазоні показників міцности 

(σ0,2 = 150−1500 МПа) і пластичности (ψK ≈ 10−83%). Показано, що крити-
чний параметер резерву механічної стабільности Brс може стати ключо-
вим засобом ранжування конструкційних стопів у практичному матерія-
лознавстві під час атестації стопів для застосування їх у виробах, що міс-
тять в собі конструкційні концентратори або тріщини втоми. 
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Ключові слова: міцність, крихкість, механічна стабільність, концентра-
тор напружень, стабільність міцности, резерв стабільности міцности, 

ефективність концентратора. 

This article considers the problem of brittle fracture of steels due to stress 

raisers (SRs), including cracks, at low test temperatures. The authors consid-
er the ductile-to-brittle transition at the critical temperature of fracture of 

specimens with SRs, TC, as a mechanical instability of the ultimate strength, 

σNF, at fracture of above specimens below the yield stress of metal, σ0.2. The 

mechanical strength stability of metal materials is provided by ductility, 

which is manifested within the strain-hardening range between the yield 

stress σ0.2 and true fracture stress SK as the break resistance index 

Br = SK/σ0.2 at ductile break in specimen ‘neck’. The stress raiser localises the 

entire margin of mechanical stability of metal, Br, in the ductility zone, 

which causes the macroscopic brittle behaviour of specimen at temperatures 

T ≤ TC, where strength of the specimen with SRs is σNF ≤ σ0.2. Dependence of 

the critical level, Brс, at TC on both the margin of mechanical stability of 

strength, Br, and the SR type is ascertained. Effectiveness of the embrittle-
ment effect of various SR types (notches and cracks) is considered using the 

example of armco-iron (α-Fe), as well as of structural steels over both a wide 

strength range (σ0.2 = 150−1500 MPa) and ductility range (ψK ≈ 10−83%). It is 

shown that the critical parameter of mechanical stability margin, Brс, may 

become a key tool for ranking structural alloys in practical materials science, 

when certifying these alloys for their use in products containing structural 
stress raisers or fatigue cracks. 

Key words: strength, brittleness, mechanical stability, stress raiser, 
strength stability, strength stability margin, concentrator efficiency. 

(Отримано 27 березня 2023 р.; остаточн. варіянт — 13 квітня 2023 р.) 
  

1. ВСТУП. ДВА ВИДИ МЕХАНІЧНОЇ СТАБІЛЬНОСТИ 

Кожному руйнуванню навантаженого тіла передує певний етап ста-
більного механічного стану, під час якого в матеріялі відбуваються 

процеси накопичення пружніх і пластичних деформацій і зростан-
ня відповідних напружень σN. Стабільність механічного стану заве-
ршується руйнуванням у момент, коли напруження досягає грани-
чної для наявної структури матеріялу міцности SK: σNF = SK. Відпо-
відно, співвідношення напружень σN і SK відображає поточний па-
раметер механічної стабільности напруженого стану PN: 

 N K NP S= σ . (1) 

 Фізична сутність параметра PN полягає в тому, що він відображає 

міру стабільности напруженого стану по відношенню до стану руй-
нування тіла, а з технічного боку вираз (1) є ні чим іншим, як кое-
фіцієнтом запасу міцности навантаженого тіла під напруженням 
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σN, в якому замість широко вживаного в інженерній практиці пока-
зника σ0,2 чи σB фіґурує істинне напруження руйнування SK. За ви-
значенням σN < SK і PN > 1. При σN = SK маємо PN = 1 — критичний 

механічний стан напруження, тобто руйнування. Отже, за визна-
ченням такий вид механічної стабільности, як механічна стабіль-
ність напружено деформованого стану (НДС) навантаженого тіла не 

може бути нижче критичного PС = 1 навіть у однорідних полях на-
пружень (ОПН). В умовах суто неоднорідних полів напружень 

(НПН), наприклад, за вигину, кручення або поблизу тріщин чи ін-
ших концентраторів напружень (КН) умова PN ≥ 1 ще більше підси-
люється, тому що номінальні (середні) напруження σN можуть бути 

набагато нижчими за локальні σL. А оскільки руйнування у своєму 

зародковому стані є суто локальним явищем [1, 2], то слід розрізня-
ти номінальні PN по (1) і локальні PL параметри механічної стабіль-
ности напруженого стану: 

 L K LP S= σ . (2) 

 Але для металів, де у показника міцности є межа плинности σ0,2, 

можливий інший вид механічної стабільности — стабільність ме-
ханічних властивостей: міцности та пластичности. Другий вид ме-
ханічної стабільности можливий тільки для металевих матеріялів і 
випливає з першого у окремому випадку, коли номінальне σN (або 

локальне σL) напруження перетинає рівень межі плинности σ0,2 і 
стабільно підтримує міцність металу у стані пластичної деформації. 
Для другого виду стабільности відведено обмежений інтервал на-
пружень між двома показниками міцности — σ0,2 і SK, де виникає 

додаткова міцність деформаційного зміцнення металу, що допов-
нює базову міцність, яку позначимо Br: 

 0,2r KB S= σ . (3) 

 Теоретичні основи механічної стабільности на підґрунті уявлень 

локального підходу щодо процесу руйнування детально розроблено в 

[3]. В даній роботі механічна стабільність розглядається як стабіль-
ність міцности у термінах, зручних для практичного застосування. 
 Параметер PN механічної стабільности напруження σN по (1) мо-
же частково перекриватися з показником Br по (3), але фізичні сут-
ності їх істотно відрізняються між собою: PN відмічає інтервал ме-
ханічної стабільности напруженого стану в межах напружень від σN 

до SK у чисто пружньому відліку, що прийнятно лише для крихких 

матеріялів, тоді як Br, будучи для металів лише частиною величини 

PN, відображає механічну стабільність міцности металу у стані ак-
тивного пластичного деформування в межах двох фіксованих ру-
бежів міцности — базової σ0,2 і граничної SK. Співвідношення цих 
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показників дає кількісний вимір особливої властивости — показ-
ник Br механічної стабільности міцности та пластичности одночас-
но, який слугує резервом міцности металу в особливих умовах на-
вантаження, коли в ході пластичної деформації в структурі металу 

постійно виникають зародкові тріщини (ЗТ) [1, 2], з яких за певних 

умов (при σN = SK або σL = SK) сформується джерело руйнування [2]. 
 Постає задача — з’ясувати як співвідношення показників Br і PN 

впливає на стан крихкости у металах, що є метою даної роботи. Але 

перед тим треба відмітити деякі особливості показника стабільнос-
ти міцности Br як специфічної механічної властивости металу. 
 Завдяки тому, що в формулі (3) замість показника напруження 

σN представлений показник механічної властивости σ0,2, то величи-
на Br за своїм фізичним змістом переходить від категорії показника 

стабільности напруженого стану (типу PN по (1)) до показника нової 
властивости металу Br, яка відображає стабільність міцности в умо-
вах пластичної деформації, коли σNF ≥ σ0,2. Можна відмітити, що ця 

властивість, — механічна стабільність міцности та пластичности 

металів, — здавна відома технологам гарячого та холодного оброб-
лення металів у процесах кування, прокатки та холодного волочін-
ня дроту, коли міцність металу зберігається під час інтенсивної де-
формації вище межі плинности σ0,2. Саме від величини резерву ста-
більности міцности Br залежить ступінь можливої деформаційної 
формозміни заготовки під захистом властивости механічної стабі-
льности міцности металу (Br) в інтервалі між базовою (σ0,2) і грани-
чною (SK) міцностями металу. 
 Надалі властивість стабільности міцности та пластичности Br для 

скорочення будемо називати резервом стабільности міцности або 

просто резервом міцности. 
 Але в конструкційному застосуванні металів у показника Br інша 

роль — в зоні стабільности міцности може виникати або стабільно 

існувати будь-яка неоднорідність НДС, якщо вона не перевищує ре-
зерв стабільности міцности Br. Тим самим показник резерву стабі-
льности міцности Br відіграє вирішальну роль у захисті елементів 

конструкцій (ЕК) від крихкого руйнування в тих видах наванта-
ження, де має місце різка неоднорідність НДС — під час вигину, 
кручення, в ЕК, що містять в собі конструктивні КН або набуті де-
фекти — тріщини. 
 За таку корисну функцію характеристики Br автори робіт [4−7] 
назвали цю властивість металу зламостійкістю. Яким чином реалі-
зується захисна роль цієї властивости в крицях мова піде нижче, 

але слід зазначити, що саме нестабільність міцности природньо 

крихких матеріялів (скло, граніт, тощо) є характерним проявом 

їхньої особливої механічної поведінки в умовах неоднорідних видів 

навантаження (вигин, кручення, наявність КН, тріщини). Безсум-
нівно, що добре відому крихкість, а по-суті таку екстремально ви-



 МЕХАНІЧНА СТАБІЛЬНІСТЬ І КРИХКІСТЬ МЕТАЛІВ І СТОПІВ. Ч. 1. 1033 

соку нестабільність міцности викликано відсутністю резерву стабі-
льности міцности: Br = 1 через відсутність у крихких матеріялів ха-
рактеристики межі плинности σ0,2. 
 З усього вищенаведеного випливає, що два розглянуті вище види 

механічної стабільности PN (1) і Br (3) описують різні предмети ста-
більности: PN є параметром, що характеризує стабільний (без руй-
нування) напружений стан навантаженого тіла, Br — показником 

особливої властивости металу — резерву стабільности його міцнос-
ти в умовах пластичного деформування. Порушення стабільности 

напруженого стану (PN = 1) означає руйнування тіла; порушення 

стабільности міцности (Br = 1) означає крихкість матеріялу. 

2. РОЛЬ РЕЗЕРВУ МЕХАНІЧНОЇ СТАБІЛЬНОСТИ МІЦНОСТИ 

МЕТАЛЕВИХ СТОПІВ У НЕОДНОРІДНИХ СИЛОВИХ ПОЛЯХ 

Головною особливістю напруженого стану в неоднорідних силових 

полях (НСП) є те, що в умовах НСП різко розрізняється роль номі-
нальних (σN) і локальних (σL) напружень у відповідності з різною 

фізичною сутністю двох граничних явищ у металі — плинности та 

руйнування: плинність (σ0,2) зумовлено статистично усередненою 

структурою металу, а руйнування (SK) — зародковими тріщинами 

(ЗТ) суто локального походження на окремих елементах структури 

металу — межах зерен, на розломах включень твердої фази та ін. 
[2, 8]. Тому локальний і номінальний параметри механічної стабі-
льности для напруження руйнування SK (PL і PN) будуть відрізняти-
ся відповідно до ступеня неоднорідности НДС в зоні КН. В такому 

разі умова локального руйнування по (2) PL = 1 може відбутися за 

будь-якого параметра PN, більшого чи меншого за 1, в тому числі і 
при PN > Br, тобто при σNF < σ0,2. 
 Руйнування металічного виробу з КН за середніх (номінальних) 
навантажень нижче межі плинности металу σ0,2, тобто в пружній 

області, є аналогом прояву нестабільности міцности для природньо 

крихкого матеріялу в неоднорідних НДС. Але в металах ця нестабі-
льність стає критичною (або практично відчутною) лише в тому ви-
падку, коли гранична міцність руйнування σNF під дією КН падає 

нижче σ0,2 металу. Це означає, що насправді в металевих стопах ми 

маємо справу не з крихкістю металів, а з крихкою поведінкою ме-
талевого тіла в неоднорідних НДС, якщо розмах неоднорідности 

напружень в момент руйнування перевищує резерв стабільности 

міцности Br: 

 0,2K NF KS Sσ > σ . (4) 

 Як бачимо, пластичність як властивість металу (ψK) не фіґурує в 

умові переходу до крихкої поведінки тіла з КН; тому в металах 
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крихкість в умовах НСП означає не втрату пластичности (ψK), а не-
стачу достатнього для даного виду НСП резерву стабільности міц-
ности Br. Тому цілком зрозуміло, що у природньо крихких матері-
ялів (скло, граніт), у яких просто немає резерву стабільности міц-
ности (Br ≡ 1), характерною особливістю їхньої поведінки під наван-
таженням є прояв цілковитої нестабільности міцности під час ви-
гину зразків або нанесення надрізів твердим інструментом. 
 Зі співвідношення (4) видно, що в умовах НСП стабільність міц-
ности руйнування металу SK зникає, коли тривка здатність σNF зра-
зка з КН стає меншою, ніж межа плинности σ0,2; отже критерієм 

крихкости зразка з КН природньо прийняти умову 

 0,2NFσ = σ . (5) 

 На рисунку 1 показано, що умова (5) відмічає критичну темпера-
туру в’язко-крихкого переходу для зразка з КН, якій відповідає 

критичний рівень міцности металу σ0,2 = σ0,2C і критичний показник 

  
a б 

Рис. 1. Температурні залежності механічних властивостей α-Fe для глад-
ких зразків (σ0,2, ψK, SK) і зразків з концентраторами напружень: а — зра-
зки з кільцевим надрізом за руйнування на розтяг (σNF, ψN); б — зразки з 

тріщиною втоми за триточкового навантаження (σC0, ψN). 

Fig. 1. Temperature dependence of the mechanical properties of α-Fe for un-
notched specimens (σ0.2, ψK, SK) and specimens with stress raisers: а—
specimens with an annular notch at tensile test fracture (σNF, ψN); б—
specimens with a fatigue crack under three-point loading (σC0, ψN). 
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зламостійкости Br = Brс. Отже, для позначення критичного стану 

переходу зразка з КН до крихкости (тобто втрати стабільности міц-
ности) достатньо лише одного параметра — критичного резерву мі-
цности (зламостійкости) Brс: 

 0,2rc Kc CB S= σ . (6) 

 За температури Т > TC маємо Br > Brс і σNF > σ0,2 — стабільність мі-
цности σNF; за Т < TC — навпаки, нестабільність граничної міцнос-
ти, крихкість. 
 Два споріднених параметра стабільности — стабільність напру-
женого стану PN по (1) і резерв стабільности міцности Br по (3), що 

запобігає крихкості металу, характеризують процес руйнування у 

всій необхідній повноті, як з боку напруженого стану (PN), так і з 

боку властивостей металу (σ0,2, SK, Br). Тому системну аналізу ефек-
тивности окрихчувальної дії КН на різних металевих стопах доці-
льно здійснювати саме на цих показниках процесу руйнування. 
 В момент руйнування при σNF під дією КН показник PN > 1 відо-
бражає ефективність αef руйнувальної дії КН для металу з певним 

рівнем Br: 

 ef K NFSα = σ . (7) 

 Нижче ми будемо користуватися саме показниками αef і Br для 

аналізи ефективности окрихчувальної дії КН на прикладі криць 

різного класу міцности. 

3. ВПЛИВ РЕЗЕРВУ СТАБІЛЬНОСТИ МІЦНОСТИ Br НА 

ЕФЕКТИВНІСТЬ РУЙНУВАЛЬНОЇ ДІЇ КН αef 

Вибір двох вищезгаданих механічних показників (Br і αef) для ана-
лізи природи окрихчувальної дії КН у металевих виробах виглядає 

цілком доречним і обґрунтованим, оскільки в такій постановці за-
дачі має місце протистояння двох співрозмірних, але протилежних 

по своїй природі властивостей — властивости спротиву руйнуванню 

металу у неоднорідних полях напружень (Br) і здатности КН за ра-
хунок сили, закладеної в коефіцієнті концентрації напружень ασ 

[9, 10], здолати наявний резерв стабільности міцности металу Br. 
Нагадаємо, що в металевих стопах завдяки присутності резерву мі-
цности Br ця сила КН різко понижується від ідеального Нейберово-
го показника ασ до ефективної діючої сили КН — αef по (7), яка за-
лежить не лише від ασ, а й від резерву міцности Br. 
 Співвідношення властивостей металу (Br) і ефективної сили кон-
центратора напружень стосовно цього ж металу (αef) повністю конт-
ролюють характер руйнування тіла з КН: при αef < Br руйнування 
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в’язке, оскільки при σNF > σ0,2 маємо стабільність базової міцности; 
при αef > Br руйнування крихке, тому що при σNF < σ0,2 — нестабіль-
ність міцности руйнування (SK); при αef = Br — в’язко-крихкий пе-
рехід (σNF = σ0,2 = σ0,2C) при Т = ТC (рис. 1). Отже, критерієм крихкос-
ти для будь-якого тіла з КН (в тому числі і з тріщиною) є не лише 

умова (5) σNF = σ0,2, але також її еквіваленти: Br = Brс (6) і 

 ef rBα = . (8) 

Критерій (8) визначає критичну для даного металу ефективність 

КН αefс через критичний показник резерву стабільности міцности 

Brс для температури в’язко-крихкого переходу ТC (рис. 2). 
 При Т > ТC маємо Br > αef, тому що σ0,2 < σNF (рис. 2). Це означає, що 

захисні (від крихкости) можливості металу (Br) переважають руй-
нувальні можливості КН (αef), і метал зберігає стабільність своєї мі-
цности (σ0,2) у зразку з КН. Нижче ТC, навпаки, αef > Br, відповідно, 
σNF < σ0,2, під дію КН метал втрачає стабільність своєї міцности, що 

означає перехід до крихкої поведінки зразка з КН (рис. 2). 
 Отже, критичне значення резерву стабільности міцности стає Brс 

вузловим чинником у проблемі переходу металу від в’язкого до 

 

Рис. 2. Температурні залежності показників резерву стабільної міцности 

Br (лінія 1) і ефективности руйнувальної дії КН αef для зразків α-Fe (за 

рис. 1): 2 — кільцевий надріз, розтяг; 3 — тріщина втоми (вигин) (розра-
ховано за даними SK, σ0,2, σNF (σC0) по [11]). 

Fig. 2. Temperature dependences of indexes of both the strength stability mar-
gin, Br (line 1), and the ‘destructive effectiveness’ of the SRs, αef, for α-Fe spec-
imens (by Fig. 1): 2—annular notch at tensile test; 3—fatigue crack under three-
point bending (calculated according to the data of SK, σ0.2, σNF (σC0) by [11]). 
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крихкого стану, де безпосередньо стикаються у прямій протидії ме-
ханічні властивості металу (міцність і пластичність у параметрі Br) 
і механічні руйнувальні чинники напруженого стану (ефективність 

руйнувальної дії КН αef). 
 Подальша задача полягає у системній аналізі основних чинників, 
що впливають на параметер критичного резерву міцности Brс для 

криць різного класу міцности. Для цього автори скористалися ре-
зультатами експериментальних досліджень з доступних джерел ін-
формації, де наведено дані, потрібні для розрахунку величини αef (7) 
і Br (3) в широкому інтервалі температур для зразків з КН і без КН 

[11, 12] (табл. 1). Результати випробувань для криць з різним рівнем 

міцности (σ0,2 ≈ 150−1600 МПа) і резервом стабільности міцности 

(РСМ) (Br ≈ 1,5−5,0) на зразках з кільцевим надрізом за розтягуван-
ня (п.п. 1−7 табл. 1 по [12]) або на призматичних балках на триточ-
ковий вигин з наведеною тріщиною (п.п. 8−16 по [11]) представлено 

на рис. 3. 
 Ефективність αef руйнувальної дії тріщин (лінія 2 рис. 3) помітно 

вище за αef для кільцевих надрізів (лінія 1 рис. 3), але ця ріжниця 

нівелюється для високоміцних малопластичних криць 

(Br ≈ 1,5−2,0). В цілому зростання Br супроводжується підвищенням 

Brс, особливо на зразках з тріщинами, але для кільцевих надрізів ця 

тенденція помітна лише для криць з надлишково високою пластич-
ністю, тобто для низькоміцних криць (Br ≈ 5,0, σ0,2 ≈ 150 МПа), в той 

час як у конструкційних криць високої міцности (Br  ≤ 2,5, 
σ0,2 ≈ 1000−1500 МПа) руйнувальна ефективність надрізів залиша-
ється невисокою (αef ≤ 1,5), очевидно, внаслідок недостатньо вели-
кого рівня концентрації напружень ασ в порівнянні з тріщинами. 
 З наведеної аналізи видно, що резерв механічної стабільности мі-
цности Br у взаємодії з руйнувальною ефективністю КН (αef) дійсно 

відіграє реґулювальну роль у окрихченні металу в умовах НСП че-
рез критичне значення резерву стабільности міцности Brс. В зв’язку 

з цим виникає потреба більш детального розгляду цієї проблеми під 

кутом зору впливу виду НДС на ефективність руйнувальної дії КН 

(αef), що є задачею подальших досліджень. 

4. ВИСНОВКИ 

Стабільність механічного стану в металах означає стабільність їх-
ніх основних механічних властивостей — міцности та пластичности 

в умовах неоднорідних НДС. Рівень механічної стабільности визна-
чається показником резерву стабільности міцности Br (зламостій-
кости), який для конструкційних матеріялів є повноцінним замін-
ником властивостей пластичности. 
 Поняття механічної стабільности металу набуває принципово 

важливого значення для визначення поняття крихкости матеріялів 
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у матеріялознавстві: крихкість — це нестабільний механічний стан 

матеріялу, який проявляється у нестабільності його міцности в 

умовах неоднорідних НДС через відсутність (у крихких матеріялів) 
або локальне вичерпання (у металевих стопах) резерву міцности Br 

— властивості зламостійкости. 
 Для металевих матеріялів вузлове значення набуває критичний 

показник властивости зламостійкости Brс, за якого відбувається пе-
рехід від стабільного до нестабільного механічного стану під дією 

КН (при Т = ТС). 

ТАБЛИЦЯ 1. Критичні показники крихкого стану криць під час випробу-
вань на холодостійкість (п.п. 1−7 за даними [11], п.п. 8−16 по [12]. 

TABLE 1. Critical parameters of brittle state of steels during cold resistance 

tests (rows 1−7—according to [11], rows 8−16—according to [12]). 

№ Криця, оброблення 
Тип 

КН 
σ0,2, 
МПа 

σ0,2с, 
МПа 

Br 
Brc 

(αefс) 
TС, К 

1 ст.30 

К
іл

ьц
ев

и
й

 н
ад

р
із

,  
р
оз

тя
г 

350 800 2.97 1.31 77 

2 
30ХГСА 

(г.в. 2000С) 
1400 1600 1.58 1.50 150 

3 
30ХГСА 

(ізот. г. 3000С) 
1500 1600 1.80 1.45 130 

4 
30ХГСНА 

(ізот. г. 2000С) 
1450 1700 1.77 1.57 83 

5 
30ХГСНА 

(ізот. г. 3000С) 
1170 1400 2.10 1.36 77 

6 10Х2СВА 1600 1700 1.83 1.59 160 

7 
У8 

(г.в. 4000С) 
1180 1300 1.58 1.54 200 

8 α-Fe 

В
и
ги

н
 б

ал
к
и

 з
 т

р
іщ

и
н
ою

 

140 350 5.0 2.77 140 
9 У8 (відп.) 340 450 2.8 2.15 220 
10 ст.3сп 160 400 3.1 2.10 147 
11 10ХСНД 310 420 2.9 2.5 180 
12 АК35 1027 1100 2.3 2.0 180 

13 
12ХН2МДФ ЗШ 

(леґ. Бором B = 0.0) 
640 700 1.97 1.81 173 

14 
12ХН2МДФ ЗШ 

(леґ. Бором B = 0.001) 
640 820 1.80 1.46 175 

15 
12ХН2МДФ ЗШ 

(леґ. Бором B = 0.0022) 
640 977 2.00 1.50 65 

16 
12ХН2МДФ ЗШ 

(леґ. Бором B = 0.004) 
650 968 2.17 1.67 81 

Примітки: г.в. — гартування + відпуск; ізот. г. — ізотермічне гартування, відп. — 

відпал, ЗШ — зварний шов, В — леґування Бором. 



 МЕХАНІЧНА СТАБІЛЬНІСТЬ І КРИХКІСТЬ МЕТАЛІВ І СТОПІВ. Ч. 1. 1039 

 В межах резерву стабільної міцности Br концентратор напружень 

як джерело неоднорідности НДС втрачає свою руйнувальну ефек-
тивність, закладену в Нейберовому коефіцієнті концентратора на-
пружень ασ і реалізує істотно зменшену ефективність локальних 

перенапружень αef відповідно до критичної величини резерву міц-
ности Brс. 
 Детальна аналіза закономірностей впливу на ключовий параме-
тер крихкого стану металів Brс головних показників механічних 

властивостей і основних чинників НДС стає нагальною задачею в 

подальшому розвитку концепції механічної стабільности металів 

як стабільности їхніх механічних властивостей. 
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