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gions, in which lie almost all possible values of the random variables, 
which are correlated with the values at the points A and E, respective-
ly, may not intersect. Then, the region of possible values BCDF degen-
erates into a line 1, which connects the points B and D. Then, almost all 
possible values between the points A and E, which are correlated simul-
taneously with the values at both of these points, will lie on this line. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

To verify the method of determining the characteristics of the effec-
tive one-dimensional distribution of shear stresses, which will act on a 

point object representing a critical segment of a dislocation in a field of 

stochastic shear stresses in the glide plane, a study of the influence of 

the characteristic averaging length λ on these characteristics was car-
ried out using computer simulation. First, several distributions 

τs(xj, 0) of shear stresses generated by solute atoms were calculated for 

a given ∆z = 2 nm using the method described in Refs. [27, 28] for a 

multicomponent Cr–Co–Ni–Fe–Mn alloy. The initial parameters for 

modelling the shear-stress field in this alloy are given in Table 1. The 

shear stresses were calculated along the x axis at points with co-
ordinates x from 0 to 125 nm with a step of ∆x = 0.125 nm and a fixed 

co-ordinate z = 0. The calculated distributions had zero mathematical 
expectation, standard deviations s(∆z) = 197, 206, 210 MPa and corre-
lation lengths w = 0.41, 0.4, 0.43 nm, respectively. The averaged bulge 

lengths L were calculated for our distributions using the technique de-
scribed in Ref. [36]. These lengths were of 15, 14.6 and 14.4 nm, re-
spectively. Second, for each distribution separately, we determined 

Nj = τs(xj, 0)/s(∆z) at points with xj. Third, each distribution τs(xj, 0) 
was averaged separately according to formula (6) with different char-
acteristic averaging lengths λ ranging from 0 to 1.25 nm, and the val-
ue N(u) was determined using linear interpolation. The value λ = 0 cor-
responds to the absence of averaging along the x axis, i.e., only averag-
ing along the z axis is present. For each averaged distribution, its 

standard deviation sλ and correlation length wλ were found. In order to 

estimate the deviations < τs(x)>, which may be caused by possible val-
ues N(u), which do not correspond to linear interpolation, the integra-
tion was performed additionally according to formula (6), when N(u) 
was determined not by linear interpolation, but along broken lines BCD 

TABLE 1. Initial parameters for modelling the shear-stress field within the 

Cr–Co–Ni–Fe–Mn alloy [28]. 

G, GPa K, GPa ν b, nm Va, nm3 

81 176 0.3 0.25 0.011 
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and BFD, accordingly, as described in the previous section. 
 The dependences of the relative standard deviations and correlation 

lengths of the averaged shear-stresses’ distributions in the case, when 

the value N(u) was determined by linear interpolation on the relative 

averaging length λ/w0, are shown in Fig. 6. Each value sλ and wλ is di-
vided into the corresponding values s0 and w0, for which λ = 0, for each 

averaged distribution. Therefore, for λ/w0 = 0, we always have 1. In 

addition, we note that s0 = s(∆z)(∆z/L)1/2
 and w0 = w, since 
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and the standard deviation of this random variable is equal to 1. The 

dashed vertical line on the left corresponds to 1 and, on the right, to 2. 
These lines limit the range of the most probable values in the sense of 

effective averaging. The effective average height of the convexity of 

the critical segment is in this range. The standard deviation decreases, 
when the averaging length increases. The value is always less than 1, 
when the correlation length, on the other hand, increases, when the 

averaging length increases. The value is always equal to or greater 

than 1. The dashed vertical line on the left corresponds to λ/w0 = 1 and, 
on the right, to λ/w0 = 2. These lines limit the range of the most proba-

 

Fig. 6. Dependences of relative standard deviations and correlation lengths of 

averaged shear-stresses’ distributions on the relative averaging length. 
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ble values of λ/w0 in the sense of effective averaging τs(xj, 0). The ef-
fective average height of the convexity of the critical segment is in this 

range. The standard deviation sλ decreases, when the averaging length 

increases. The value sλ/s0 is always less than 1, when λ/w0 > 0. The cor-
relation length wλ, on the other hand, increases, when the averaging 

length increases. The value wλ/w0 is always equal to or greater than 1. 
 We also add that the average values of all averaged shear-stresses’ 
distributions obtained under the condition that the value N(u) was de-
termined by linear interpolation were close to zero that corresponds to 

a zero mathematical expectation. Integration according to formula (6), 
if N(u) determined along the broken lines BCD and BFD and not by lin-
ear interpolation, leads to distributions with standard deviations and 

correlation lengths, which are close to the corresponding values in the 

case of linear interpolation, but the average values of these distribu-
tions are not close to zero. These average values are close to each other 

in absolute value, positive for the line BCD and negative for the line 

BFD. That is, they show a distribution shift, if we consider the values 

at intermediate points, which are greater than those ones calculated by 

linear interpolation (line BCD) and smaller than those calculated by 

linear interpolation (line BFD), and these shifts are close in absolute 

value. These biases can be used to estimate the inaccuracy of the calcu-
lation of the standard deviation sλ of the averaged distribution. The 

upper bound s+
λ  for the possible values sλ can be estimated, if, in the 

corresponding averaged distribution calculated using linear interpola-
tion, the mean value of the corresponding distribution for the line BCD 

is added to each positive value and the absolute value of the mean value 

of the corresponding distribution for the line BCD is subtracted from 

each negative value. The lower bound s−
λ  for the possible values sλ can 

be estimated by subtracting from each positive value in the corre-
sponding averaged distribution and adding to each negative value the 

absolute value of the mean value of the corresponding distribution for 

the line BFD. The results of the calculations, 0/s s+
λ  and 0/s s−

λ , are 

shown in Fig. 6 as the upper and lower bounds of the grey band, in 

which the possible values sλ/s0 lie. 
 The inaccuracy of the standard deviation sλ leads to the inaccuracy 

of the correlation length wλ. The correlation length can be estimated by 

the formula w = πs/sg, where s and sg are the standard deviations of the 

shear stress and its gradient, respectively [29]. In our case, it will be 

wλ = πsλ/sg. The standard deviation of the shear-stress gradient sg is 

usually unknown, but, in the case, when we know wλ, sλ, the upper 

bound s+
λ  of the standard deviation and its lower bound s−

λ , we can es-
timate the upper bound w+

λ  of the correlation length and its lower 

bound w−
λ , assuming that sg is the same for wλ, w+

λ  and w−
λ . Then, we 

have sg = πsλ/wλ, /w w s s+ +
λ λ λ λ= , and /w w s s− −

λ λ λ λ= . The results of the 

calculations, 0/w w+
λ  and 0/w w−

λ , are shown in Fig. 6 as the upper and 
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lower bounds of the grey band, in which the possible values of wλ/w0 

lie. This grey band expands quite strongly, i.e., the accuracy of the de-
termination decreases, when the averaging length increases. 
 In the range from λ/w0 = 1 to λ/w0 = 2, the relative average height of 

the critical segment bulge, i.e., the effective relative averaging length 

to calculate the effective one-dimensional distribution of shear stress-
es, which will act on the point object representing the critical segment, 
lies. The relative standard deviation sλ/s0 varies from 0.46 to 0.88, and 

the relative correlation length wλ/w0 varies from 1.61 to 2.98 in this 

range of λ/w0. Thus, the effective averaging gives the standard devia-
tion sλ ≈ 0.67s(∆z)(∆z/L)1/2

 and wλ = 2.3w. It is interesting to note that 

the expression for sλ is very close in structure to the expression de-
scribing solid-solution hardening in Ref. [41]. In Ref. [39], an effec-
tive one-dimensional sinusoidal distribution of internal stresses was 

proposed for the analysis of thermally activated dislocation motion. 
An interesting point is that, for a given characteristic length w, at 

which the internal stresses have the same sign, the effective sinusoid 

in this work has a half-period 8w/3, i.e., 2.67 times longer than the real 
characteristic length. This is explained by the fact that a quarter of the 

sinusoid period (from 0 to the maximum stress) is associated with the 

transition of the critical segment from the convex shape 1 to the 

straight shape 2 as in Fig. 1. In this case, the average co-ordinate of the 

segment will change to 4w/3, if shape 1 is a parabolic bulge with height 

2w. The half-period will then be 8w/3, respectively. That is, this dif-
ference between the real and effective periods is due to the fact that the 

two-dimensional segment is averaged in a certain way. The result of 

our averaging, wλ = 2.3w, is close to 8w/3 from work [39]. 

4. CONCLUSION 

The motion of a critical segment of dislocation in a field of stochastic 

shear stresses in a glide plane in a multicomponent alloy can be consid-
ered for the purpose of thermal activation analysis as a one-
dimensional motion of an effective point object. However, such a point 

object should be considered under the action of an effective one-
dimensional shear-stresses’ distribution, the characteristics of which 

differ from the characteristics of the real two-dimensional distribu-
tion in the glide plane. The effective one-dimensional shear-stresses’ 
distribution can be found by averaging the field of stochastic shear 

stresses over a characteristic area, which is a rectangle with dimen-
sions equal to the length and height of the averaged bulge, since the 

critical segment of dislocation in the process of motion is as if 

‘smeared’ one over this characteristic area of the glide plane. The 

standard deviation of the effective distribution decreases, and its cor-
relation length increases with increasing averaging length, i.e., the 
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height of the averaged bulge. Therefore, the effective distribution has 

a smaller standard deviation and a longer correlation length compared 

to the corresponding characteristics of the stochastic shear-stress field 

in the glide plane. The evaluation of the characteristics of the effective 

one-dimensional shear-stresses’ distribution is important for the anal-
ysis of thermally activated dislocation motion in a multicomponent al-
loy. 
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Піскоструминне оброблення (ПО) поверхні алюмінійового стопу 

AlSi10Mg проведено після адитивної синтези методою селективного лазе-
рного топлення порошку та додаткового термічного оброблення Т6 (від-
пал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин із гартуванням у воду 

та наступним штучним старінням за температури у 150 ± 10°С упродовж 

10 годин з охолодженням на повітрі). Використано стандартну схему ПО 

частинками абразиву Al2O3 на повітрі тривалістю від 10 с до 120 с. Пока-
зано, що основні відмінності адитивно друкованих і термічно оброблених 

зразків після ПО стосуються втрат маси, мікротвердости, шерсткости та 

характеру морфології, значень залишкових напружень. Докладно дослі-
джено мікроструктуру, фазовий і хемічний склади, обговорено механізми 

зміцнення. 

Ключові слова: адитивне виробництво, селективне лазерне топлення, пі-
скоструминне оброблення, морфологія, деформація, стоп AlSi10Mg. 

Sandblasting (SB) of the surface of the AlSi10Mg aluminium alloy is per-
formed after additive synthesis by selective laser melting (SLM) and addi-
tional T6 heat treatment (annealing at a temperature of 520 ± 10°C for 

1.5 hours followed by water quenching and subsequent artificial ageing at a 

temperature of 150 ± 10°C for 10 hours followed by air cooling). A standard 

SB scheme with abrasive Al2O3 particles in air is used for 10–120 s. As shown, 
the main differences between additively printed and heat-treated samples 

after SB relate to their mass loss, microhardness, surface roughness and 

morphology, and residual stresses. The microstructure, phase and chemical 
compositions are studied in detail, and the hardening mechanisms are dis-
cussed. 

Key words: additive manufacturing, selective laser melting, sandblasting, 
morphology, deformation, AlSi10Mg alloy. 

(Отримано 18 лютого 2026 р.; остаточн. варіянт — 20 травня 2026 р.) 
  

1. ВСТУП 

Добре відомо, що багато властивостей металевих деталів і виробів 

визначаються структурою та фізико-хемічним станом їхньої при-
поверхневої области. У сучасному машинобудуванні широкого за-
стосування знаходять технологічні методи, що дають змогу моди-
фікувати робочі поверхні деталів з метою забезпечення потрібних 

експлуатаційних характеристик, у тому числі зносостійкости, кон-
тактної жорсткости, а також корозійної та втомної стійкостей. 
 Дослідження останніх років показали, що до таких методів від-
носиться й поверхневе пластичне деформування, зумовлене піско-
струминним обробленням (ПО). Перш за все, ПО використовується 

для очищення поверхні матеріялів від технологічних домішок і 
продуктів корозії [1–3]. У цьому разі поверхню зразка багаторазово 

оброблюють високошвидкісними оксидними частинками (Al2O3, 
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SiO2, TiO2). Крім цього, ПО використовують для формування сприя-
тливого поверхневого рельєфу, наприклад, для подальшого нане-
сення різноманітних покриттів. Також за певних режимів ПО зу-
мовлює інтенсивну пластичну деформацію поверхневих шарів ме-
талевих матеріялів, внаслідок чого у приповерхневій області вини-
кають залишкові напруження стиснення, які поліпшують характе-
ристики втомної міцности [4–8]. Додатково, застосовуючи ПО, мо-
жна одержати нанокристалічний стан поверхні з унікальними фі-
зичними, хемічними та механічними властивостями, не змінюючи 

структуру та властивості об’єму матеріялу [9]. ПО, як один з мето-
дів інтенсивної пластичної деформації (ІПД) поверхні, ґенерує ви-
соку густину дислокацій, перебудова яких забезпечує формування 

нанокристалічних зерен. Як приклади застосування ПО для нанок-
ристалізації металевих поверхонь, наведемо наступні роботи. Вна-
слідок ПО зразків латуні у [10] виявлено формування нанозерен із 

середнім розміром у 20 нм і відповідне підвищення зносостійкости, 

а за даними [11] нанозерна мають дещо більший розмір у 50–70 нм 

до глибини у 5 мкм. Автори [12] на прикладі ПО неіржавійної криці 
304 довели, що нанокристалічна поверхня характеризується під-
вищеною корозійною стійкістю та зменшеним зносом за умов тертя. 

ПО зразків алюмінію також уможливлює сформувати нанозерна в 

діяпазоні розмірів 50–70 нм [13]. 
 Новий сплеск зацікавлення методом ПО останнім часом виник у 

зв’язку із запровадженням адитивного виробництва (АВ) компоне-
нтів зі складною геометрією, зокрема в аерокосмічній, енергетич-
ній, автомобільній і медичній промисловостях. АВ — це технологія 

виготовлення, за якої тривимірний твердий об’єкт (частина, деталь) 
створюється поетапно шар за шаром, точка за точкою або лінія за лі-
нією без деформації або видалення матеріялу за допомогою програм-
ного забезпечення автоматизованого проєктування [14–19]. 
 До числа адитивних технологій відноситься метод селективного 

лазерного топлення (СЛТ), який знаходить все більшого викорис-
тання завдяки таким перевагам, як короткий час виходу на ринок, 

зменшення матеріяльних відходів, можливість одержання склад-
них і заплутаних геометрій, універсальність, здатність виробляти 

функціональні деталі з унікальними інженерними особливостями 

та дизайном [3, 20–23]. Більшість наукових публікацій присвячено 

дослідженню впливу режимів СЛТ на структуру та властивості та-
ких металевих матеріялів, як вуглецеві криці, стопи Ti6Al4V, Co–
Cr, Inconel. Порівняно з іншими, виробництво деталів з алюмінійо-
вих стопів за допомогою АВ вимагає особливої точности через висо-
ку відбивну здатність і теплопровідність алюмінію, як і більшу по-
тужність лазера [23, 24]. Тим не менш, використання AВ-
алюмінійових стопів зростає в автомобільній, аерокосмічній, мор-
ській і теплообмінній промисловостях завдяки високій питомій мі-
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цності, низькій густині, низькому коефіцієнту термодифузії та 

привабливій вартості. Серед стопів Al найбільш широко використо-
вуваним і дослідженим є стоп AlSi10Mg (% мас.: Al баланс, Si 9–11, 
Mg 0,2–0,45, Mn < 0,45, Fe < 0,55, Cu < 0,05, Zn < 0,1, Ti < 0,15), 
який демонструє цікаві механічні властивості, як у готовому стані, 
так і за умов термічного оброблення, а також хорошу стійкість що-
до корозії та теплопровідність, низьку в’язкість під час топлення та 

малу усадку виливків, а також високу технологічність [25–27]. 
 Одним з істотних недоліків СЛТ зі стопів алюмінію, є завелика 

шерсткість, пористість, залишкові напруження та погане фінішне 

оброблення, а також наявність домішок і частинок вихідного поро-
шкового матеріялу. Пористість виникає через багато чинників: ро-
збризкування розтопу та потік Маранґоні під час лазерного скану-
вання, захоплення газу через випаровування легкотопких компо-
нентів у стопі, усадкова пористість, що утворюється під час затвер-
діння, відсутність стоплення, спричинена поганим перекриттям 

басейнів розтопу [6, 28]. Що стосується залишкових напружень, то 

вони індукуються локально концентрованим введенням енергії, що 

визначає великі температурні ґрадієнти, які, у свою чергу, частково 

призводять до деформацій або навіть тріщин [16, 29]. Шерсткість по-
верхні пов’язана з ефектом «сходинки» (‘stair step’ effect), тобто сту-
пінчастим з’єднанням шарів на криволінійних і похилих поверхнях, 

а також явищем скочування або «утворення кульок» (‘balling’ phe-
nomenon), що викликає утворення розривних доріжок і запобігає рів-
номірному осадженню нового шару порошку, також створюючи по-
ристість і розшарування через погане міжшарове зв’язування [6, 30–
32]. 
 З метою підвищення якости поверхні, що забезпечує підвищену 

твердість і високий рівень втомної міцности, як правило, рекомен-
дується фінішне оброблення. Серед таких оброблень, як дробостру-
минне, ультразвукове (або ультразвукове нанокристалічне модифі-
кування поверхні), лазерне ударне, кавітаційне, вібраційне, меха-
нічне, електрохемічне, полірувальне, ПО вирізняється можливістю 

опрацювання виробів будь-яких розмірів, форми та складности, а 

також підвищення твердости за рахунок формування поверхневої 

нанокристалічної структури віддрукованого виробу. За даними [33] 
значення твердости зразків AlSi10Mg значно поліпшується через 

деформаційне зміцнення, викликане процесом ПО, принаймні, до 

глибини у 175 мкм від поверхні. Позитивний ефект ПО на втомну 

міцність зразків адитивно виготовленого стопу AlSi10Mg показано 

авторами [6]. Кінетичне оброблення поверхні виявилося особливо 

багатообіцяючим для одержання цілого комплексу чудових харак-
теристик, усуваючи воднораз потребу в додаткових стадіях оброб-
лення поверхні, які можуть призвести до непослідовних даних, 
особливо тому що в більшості випадків пори не локалізуються реґу-
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лярно поблизу поверхневого шару. 
 Тим не менш, достатньо часто використовують і комбіновані ме-
тодики, наприклад, ПО + гаряче ізостатичне пресування, ПО + еле-
ктрохемічне щавлення, ПО + термічне оброблення. Наприклад, по-
єднання ПО з відповідним термічним обробленням (зазвичай для 

цього конкретного стопу AlSi10Mg рекомендується режим T6 [34]) є 

ефективним способом підвищення механічних характеристик СЛТ-
деталів конструкцій за умов динамічного навантаження [35]. Вза-
галі, щоб одержати одночасно високу міцність на розрив і міцність 

на втому, кінетичне оброблення поверхні може проводитись і без 

термічного оброблення, але якщо пластичність і висока втомна мі-
цність потрібні одночасно, тоді ПО потрібно комбінувати з належ-
ним термічним обробленням, адаптованим відповідно до конкрет-
них вимог. 
 Однак одержані на сьогодні результати вказують на те, що про-
цедури постоброблення, які застосовуються для стопів алюмінію, 
виготовлених за стандартними технологіями, не завжди цілком 

придатні для поліпшення комплексу властивостей СЛТ-виробів, 
хоча й мають певний позитивний ефект, такий як гомогенізація 

структури [36]. Тому необхідні подальші дослідження для визна-
чення оптимальних параметрів ПО адитивно виготовленого та тер-
мообробленого стопу AlSi10Mg. 
 Метою цієї роботи є дослідження впливу піскоструминного обро-
блення різної тривалости на структуру, фазовий склад, мікротвер-
дість, шерсткість і характер морфології поверхні стопу AlSi10Mg, 
одержаного методою селективного лазерного топлення порошку, а 

також після його додаткового термічного оброблення — відпалу за 

температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з гартуванням у воду 

та наступним штучним старінням за температури у 150 ± 10°С уп-
родовж 10 годин з охолодженням на повітрі (Т6). 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИ 

Досліджувалися зразки алюмінійового стопу AlSi10Mg у вигляді 
паралелепіпеду розмірами 20×10×5 мм і густиною у 2,66 г/см3, ви-
готовлені за технологією селективного лазерного топлення порош-
ку на принтері Alfa-150D компанії «АЛТ України» (Адитивні лазе-
рні технології України). Принципова схема друку та технічні хара-
ктеристики використаного принтера наведено в [37]. 
 Як вихідний матеріял використовувався сферичний порошок 

стопу AlSi10Mg з розмірами частинок у діяпазоні 20–63 мкм. При-
стрій Alfa-150D з розміром робочого поля 150×150×180 мм оснаще-
но волоконним ітербійовим лазером з повітряним охолодженням і 
номінальною потужністю у 200 Вт, діяметром лазерного променя у 

≅ 45 мкм і довжиною хвилі у 1070 ± 2 нм. Параметри, використані 
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для виготовлення зразків: швидкість сканування — 500 мм/с, тов-
щина шару — 25 мкм, віддаль штрихування — 150 мкм. Для запо-
бігання окисненню виготовлення зразків проводилося в інертному 

середовищі арґону [38]. 
 Піскоструминне оброблення проводилося для попередньо відпо-
лірованих поверхонь зразків, оскільки за даними [39] полірування 

поверхонь перед додатковим обробленням або наступне видалення 

матеріялу приблизно на 25–30 мкм з поверхні поліпшує опір втомі. 
Для ПО тривалістю від 10 с до 120 с використовувався прилад EASY 

SAND (стоматологія «Доктор Гурин»; рис. 1). 
 Втрати маси визначалися шляхом зважування зразків до та після 

ПО на вагах FX-300i з точністю у 0,001 г. 
 Вимірювання мікротвердости за Віккерсом виконувалося на 

приладі LHVS-1000Z шляхом вдавлювання у поверхню зразка ді-
ямантової пірамідки з квадратною підставкою та двогранним кутом 

з вершиною у 136° за навантаження у 10 г і 100 г впродовж 10–12 с. 
Задля зменшення похибки середнє значення мікротвердости ви-
значалося за кількістю мірянь не менше 7. 
 Аналізу параметрів шерсткости проведено за допомогою оптич-
ного профілометра Mahr (‘Steelcut’ LLC). Визначалися середнє ари-
фметичне значення шерсткости Ra, найбільша висота профілю Rz, 
повна висота профілю Rmax і середній крок нерівностей профілю Sm. 
 Дослідження мікроструктури проведено за допомогою металог-
рафічного тринокулярного мікроскопа iScope IS.1053-PLMi зі збі-
льшеннями у ×200, ×500 разів. Для цього поліровані зразки стопу 

AlSi10Mg      проявляли в 1%-водному розчині HF. 
 Використано також сканувальний електронний мікроскоп 

 

Рис. 1. Зовнішній вигляд піскоструминної установки EASY SAND. 

Fig. 1. View of the EASY SAND sandblasting device. 
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TESCAN Vega3 SBH SEM з енергодисперсійним аналізатором. В 

режимі зйомки поверхні зразків пришвидшувальна напруга стано-
вила 10 кеВ. Дослідження проводилися в режимі вторинних (ре-
жим рельєфу поверхні) та відбитих (режим фазового контрасту) 
електронів. В режимі зйомки поверхні для вивчення топографії 
пришвидшувальна напруга становила 10 кеВ, струм електронного 

пучка — 10−10
 А, діяметер пучка — 0,03 мкм. Хемічна аналіза пове-

рхні стопів проводилася за допомогою енергодисперсійного аналі-
затора (ЕДА) INCA Energy 450XT з пришвидшувальною напругою у 

20 кеВ. 
 Для рентґеноструктурних досліджень використано дифрактоме-
тер Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα): інтервал кутів — 

2Θ = 20°–120°, крок реєстрації — 0,04°, час витримки в точці — 2 с. 
Для аналізи одержаних рентґенівських спектрів, розрахунку роз-
міру областей когерентного розсіяння (ОКР), ступеня деформації 
кристалічної ґратниці (ε) та кількісної фазової аналізи використано 

програмне забезпечення PDXL, міжнародну базу даних дифракції 
ICDD (PDF-2 (2025)); кількісну фазову аналізу проведено методою 

RIR (Reference Intensity Ratio), яка полягає у порівнянні відно-
шення інтенсивностей найбільш сильних рефлексів фази та корун-
ду в їхній суміші з масовими частками. 
 Визначення величини напружень першого роду проведено мето-
дою sin2ψ за зміною кутового положення дифракційного максиму-
му Al(420) для значень кутів ψ = 0°, −10°, −20°, −30°, −40°. Для згла-
джування профілів дифракційних максимумів використовувалася 

функція Savitzky–Golay, а для відокремлення фону — функція 

Sonneveld–Vissers. Визначення кутового положення дифракційних 

максимумів проводилося на основі значень положення центру ваги. 
Оброблення одержаних даних проведено з використанням програ-
много забезпечення Rigaku Residual Stress Analysis. 
 Нагрівання зразків проводилося до температури у 520 ± 10°С уп-
родовж однієї години; витримка за цієї ж температури складала 

1,5 години з подальшим гартуванням у воду. Штучне старіння уп-
родовж 10 годин відбувалося за температури у 150 ± 5°С. Такий ре-
жим за стандартом EN1780 для алюмінійових стопів відповідає Т6 

[40]. Прийняті позначення зразків наведено у табл. 1. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ Й ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 2, а, б представлено мікроструктуру стопу AlSi10Mg, 

одержаного за технологією СЛТ. Спостерігається типова для СЛТ 

неоднорідна мікроструктура з окремих сеґментів — мережа зварю-
вальних ван напівкруглої форми за типом «риб’ячої луски» (fish-
scale) [41]. Така хвиляста морфологія формується в процесі лазер-
ного розтоплення порошку внаслідок послідовного твердіння кра-
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пельних басейнів розтопу, всередині яких спостерігається дуже то-
нка дендритна структура матриці α-Al з волокнистою сіткою евтек-
тики [Al + Si + Mg2Si]. 
 Під час термічного оброблення Т6 специфічна мікроструктура 

типу «риб’ячої луски» руйнується (рис. 2, в, г), евтектична струк-
тура Si в пористій сітці фраґментується та відбувається процес сфе-
роїдизації виділень Si. Частинки Si округлої форми нерівномірно 

дисперґовані у матриці Al; водночас дрібнодисперсні частинки 

ТАБЛИЦЯ 1. Позначення досліджуваних зразків. 

TABLE 1. Indication of the studied specimens. 

Позначення Послідовність технологічних операцій 
СЛТ0 Вихідний стан після 3D-друку 
СЛТ Стан після 3D-друку та полірування 

СЛТ + ПО Стан після 3D-друку, полірування  

та піскоструминного оброблення 

СЛТ + Т6 Стан після 3D-друку, термічного оброблення Т6  

та полірування 

СЛТ + T6 + ПО Стан після 3D-друку, термічного оброблення Т6,  

полірування та піскоструминного оброблення 

 

Рис. 2. Оптичні мікрофотографії СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані 
(а, б) та після термічного оброблення Т6 (в, г). 

Fig. 2. Optical microphotographs of SLM alloy in the initial state (а, б) and 

after thermal treatment T6 (в, г). 
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фази Mg2Si забезпечують додаткове зміцнення стопів Al–Si–Mg. 
 Для детального дослідження мікроструктури поверхні зразка 

стопу AlSi10Mg після різних режимів ПО застосовано растрову еле-
ктронну мікроскопію. На рисунку 3 для прикладу наведено мікро-
структуру для тривалости оброблення у 10 с та 90 с, яка є найбільш 

показовою, а також відповідні EDX-мапи для Al, Si, Mg, О. 
 В таблиці 2 представлено результати хемічної аналізи. 
 Після СЛТ спостерігається 91,69% ваг. Al, 7,53% ваг. Si і 0,78% 

ваг. Mg; Оксиґен відсутній. Після ПО упродовж 10 с характер роз-
поділу Силіцію та Маґнію на мапах практично не змінюється. Кі-

 

Рис. 3. Мікроструктура та мапи розподілу хемічного складу для зразків 

СЛТ + ПО: t = 10 c (а), t = 90 c (б) та СЛТ + Т6 + ПО: t = 10 с (в), t = 90 c (г). 

Fig. 3. Microstructure and distribution maps of chemical composition for sam-
ples SLM + SB: t = 10 s (а), t = 90 s (б) and SLM + Т6 + SB: t = 10 s (в), t = 90 s (г). 

ТАБЛИЦЯ 2. Вміст елементів на поверхні зразків за даними мікрорентґе-
носпектральної аналізи. 

TABLE 2. Content of elements on the specimen surface based on EDS analysis. 

Умови оброблення 
Вміст, % ваг. 

О Mg Al Si 
СЛТ0 – 0,78 91,69 7,53 

СЛТ + ПО, t = 10 c 22,68 0,56 69,79 6,08 
СЛТ + ПО, t = 90 c 21,94 0,53 70,83 6,00 

СЛТ + T6 + ПО, t = 10 c 21,32 – 70,79 6,77 
СЛТ + T6 + ПО, t = 90 c 23,98 0,52 68,33 6,16 
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лькість основних елементів зменшується за рахунок значної кіль-
кости Оксиґену у 22,68% ваг., тобто відбувається або окиснення 

поверхні, або втілення частинок Al2O3. Процеси окиснення, подріб-
нення та втілення частинок абразиву Al2O3 під час ПО на повітрі є 

добре відомими для ливарних стопів [42]. 
 Після 90 с оброблення візуально кількість Оксиґену значно зме-
ншується на мапі та фіксуються ділянки чистого алюмінію. Це — 

єдиний режим, за якого не виявлено Mg. Для зразка СЛТ + Т6 + ПО 

упродовж 10 с основною відмінністю є значно більша кількість Си-
ліцію, але чітких сферичних виділень його не спостерігається, 
оскільки наявність Оксиґену гальмує загальну картину. Оксиґену у 

цьому випадку значно менше, ніж, наприклад, для зразка 

СЛТ + ПО після оброблення тривалістю у 10 с, але без попереднього 

термічного оброблення. В цьому випадку добре фіксується також 

Маґній. Після 90 с ПО Оксиґену стає значно більше, Алюмінію від-
повідно менше. Так само фіксується Маґній, а Силіцію візуально 

стає значно менше, що свідчить про можливу фраґментацію сфери-
чних виділень Si під час ПО. 
 Морфологію поверхневого рельєфу стопу AlSi10Mg після піско-
струминного оброблення частинками Al2O3 упродовж 10 с і 90 с за 

кімнатної температури на повітрі показано на рис. 4. Після ПО фо-
рмується шерстка та розвинена поверхня. Порівняно із вихідним 

 

Рис. 4. Морфологія поверхневого рельєфу для зразків СЛТ + ПО: t = 10 c 

(а), t = 90 c (б) та СЛТ + Т6 + ПО: t = 10 с (в), t = 90 c (г). 

Fig. 4. Morphology of surface relief for samples SLM + SB: t = 10 s (а), t = 90 s 

(б) and SLM + Т6 + SB: t = 10 s (в), t = 90 s (г). 
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станом СЛТ (після механічного полірування) спостерігається тен-
денція до зростання шерсткости поверхневого рельєфу після ПО 

для усіх досліджених зразків. Із збільшенням часу ПО зміни інтен-
сифікуються та з’являються пошкодження й заглиблення, які є 

більш істотними для термообробленого зразка, що пов’язане із його 

меншою мікротвердістю порівняно із СЛТ-зразком. Таким чином, 
для зразків СЛТ + Т6 + ПО після 90–120 с оброблення спостерігаєть-
ся менш реґулярний стан поверхні з явно ширшими та глибшими 

поверхневими кратерами. Слідів фраґментованих уламків части-
нок Al2O3 на поверхні не виявлено. 
 Середня шерсткість поверхні Ra у вихідному стані після поліру-
вання становить 0,088 мкм, після оброблення упродовж 10 с зростає 

у 24 рази до 2,092 мкм, а після 90 с досягає 2,219 мкм. Після термі-
чного оброблення Т6 і наступного ПО упродовж 10 с значення Ra 

складає 2,078 мкм, а після 90 с набуває максимального значення 

серед усіх режимів — 2,285 мкм. Для зразків СЛТ + Т6 + ПО з три-
валістю оброблення у 90 с характерна й найбільша висота профілю 

Rz — 14,8 мкм. Тобто ПО СЛТ-стопу AlSi10Mg після додаткового 

термічного оброблення зумовлює деяке збільшення шерсткости по-
верхні порівняно із ПО зразка у вихідному стані, і цей ефект зале-
жить від часу оброблення. Для порівняння в табл. 3 наведено також 

дані для стану СЛТ0. 
 Ці дані добре узгоджуються із залежностями втрати ваги від три-
валости ПО для зразків AlSi10Mg безпосередньо після одержання 

(СЛТ + ПО) та після додаткового термооброблення (СЛТ + Т6 + ПО), 
яких представлено на рис. 5. 
 Після оброблення упродовж 10 с втрат маси для зразка СЛТ + ПО 

не спостерігається, а для зразка СЛТ + Т6 + ПО, тобто після терміч-
ного оброблення, вони складають 2,75 мг. Так само і для найбіль-
шого часу ПО (120 с) втрати маси для зразка СЛТ + ТО + ПО є біль-
шими (до ≅ 2,5 мг), аніж для СЛТ + ПО. Для проміжних значень ча-

ТАБЛИЦЯ 3. Параметри шерсткости поверхні зразків стопу AlSi10Mg у 

різних станах. 

TABLE 3. Surface roughness parameters for samples of AlSi10Mg alloy in 

different states. 

Умови оброблення Ra, мкм Rz, мкм Rmax, мкм Sm, мм 
 3,02 16,847 21,567 0,1751 

СЛТ0 0,088 0,661 0,855 0,0761 
СЛТ + ПО, t = 10 c 2,092 13,494 14,870 0,0630 
СЛТ + ПО, t = 90 c 2,219 13,615 15,288 0,0627 

СЛТ + T6 + ПО, t = 10 c 2,078 14,079 17,155 0,0593 
СЛТ + T6 + ПО, t = 90 c 2,285 14,8 16,442 0,0668 
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су істотних розбіжностей не спостерігається. Тобто можна зробити 

попередній висновок, що знеміцнення поверхневого шару стопу 

AlSi10Mg внаслідок термооброблення зумовлює більш значні втра-
ти маси під час ПО, особливо на початкових стадіях оброблення. 
 Розглянемо зміни мікротвердости на поверхні (за навантаження 

у 100 г) для досліджуваних зразків у залежності від тривалости ПО 

 

Рис. 5. Залежність втрати ваги зразків стопу AlSi10Mg від тривалости піс-
коструминного оброблення: 1 — СЛТ + Т6 + ПО, 2 — СЛТ + ПО. 

Fig. 5. Dependence of mass losses of AlSi10Mg-alloy samples on the duration 

of sandblasting: 1—SLM + Т6 + SB, 2—SLM + SB. 

 

Рис. 6. Залежність зміни мікротвердости поверхні стопу AlSi10Mg від три-
валости піскоструминного оброблення: 1—СЛТ + ПО, 2—СЛТ + Т6 + ПО. 

Fig. 6. Dependence of surface microhardness of AlSi10Mg alloy on the dura-
tion of sandblasting: 1—SLM + SB, 2—SLM + Т6 + SB. 
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(рис. 6). Для адитивно виготовленого стопу у вихідному стані хара-
ктерне значення мікротвердости у 1,38 ГПа, яке є вищим порівняно 

зі станом після звичайного ливарного виробництва (0,75 ГПа). За-
вдяки особливостям СЛТ-технології формується надзвичайно тонка 

мікроструктура, відбувається подрібнення зерна та, як наслідок, — 

межі зерен, які займають великий об’єм, стають основним чинни-
ком обмеження руху дислокацій і, отже, зумовлюють високу міц-
ність зразків AlSi10Mg. 
 Значення мікротвердости термообробленого зразка після режиму 

Т6 є меншим, аніж для вихідного стану, і складає 1,12 ГПа. Це зу-
мовлено в першу чергу руйнуванням специфічної мікроструктури 

«риб’ячої луски» (рис. 2, в, г), яка забезпечувала вихідну високу 

твердість. Виділення Si й інших зміцнювальних фаз, яких достат-
ньо для забезпечення високої твердости ливарних стопів після Т6, у 

даному випадку відіграють меншу роль. 
 Після ПО значення мікротвердости зростають для усіх серій зра-
зків. На першій стадії зміцнення до 30 с оброблення значення НV 

різко збільшуються втричі для стану СЛТ + ПО і вдвічі для стану 

СЛТ + Т6 + ПО. На другій стадії, яка триває до 90 с, процес зміцнен-
ня сповільнюється, значення НV коливаються в межах 4,5–5,2 ГПа 

для зразків СЛТ + ПО і 2,25–2,75 ГПа для СЛТ + Т6 + ПО. Після 

120 с оброблення починається третя стадія, яка супроводжується 

зменшенням значень мікротвердости внаслідок релаксаційних 

процесів, що є характерним явищем для Al-стопів. Наприклад, по-
дібний ефект багатостадійного характеру поверхневої деформації 
раніше виявлено для стопу Д16 під час ультразвукового ударного 

оброблення (УЗУО) на повітрі, що полягає у чергуванні стадій зміц-
нення та пластифікації. [43, 44]. Завдяки дисипації пружньої енер-
гії у процесах низькотемпературного динамічного повернення та ди-
намічної рекристалізації поверхнева пластична деформація може 

неодноразово повторюватися, розпочинаючись наче «з чистого ар-
куша». 
 Слід зазначити, що застосування ПО дає змогу додатково зміц-
нювати поверхневий шар зразків AlSi10Mg, яких попередньо вже 

піддано штучному старінню. Максимальний ефект такого синерге-
тичного (термічного та деформаційного) зміцнення сягає 245%. 
 На рисунку 7 показано зміни мікротвердости (за навантаження у 

10 г) із глибиною зміцненого шару, а на рис. 8 — мікроструктуру 

поперечного перерізу. Можна бачити, що для зразків СЛТ + ПО зі 
збільшенням тривалости оброблення, товщина та мікротвердість 

модифікованого шару зростають, а для СЛТ + Т6 + ПО практично не 

змінюються. За даними оптичної мікроскопії максимальна глибина 

рівномірно зміцненого поверхневого шару для СЛТ + ПО складає 

приблизно 350 мкм, а для СЛТ + Т6 + ПО — 210 мкм. Після ПО ади-
тивно виготовлених зразків вихідна мікроструктура риб’ячої луски 
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зникає аналогічно дії термічного оброблення та відбувається виді-
лення дрібних частинок Силіцію з пересиченого твердого розчину 

на основі алюмінію (рис. 8, г). Формується також перехідний шар, в 

якому частково залишаються застиглі ванни розтопу, які оканто-
вані частинками Si. Скоріш за все, така структура та високі значен-
ня поверхневої мікротвердости свідчать про втілення частинок 

Al2O3, які істотно подрібнюються під час ударної деформації. 
 У випадку зразків СЛТ + Т6 + ПО пришвидшеними частинками 

обробляється вже гомогенізована структура, в якій сферичні виді-
лення Si достатньо рівномірно розподілені в об’ємі матеріялу. Тому 

яскраво вираженого зміцненого шару не спостерігається. 
 Можна лише зробити висновок, що у обробленій області подрібне-
ні частинки Si вибудовуються у ряди, паралельні щодо поверхні зра-
зка, тобто спостерігається більш упорядкована структура, тоді як в 

об’ємі ці виділення в деякій мірі повторюють сеґменти вихідної СЛТ-
структури з перехрещеннями, тобто розташовані більш хаотично. 
 Для порівняння автори [35], використовуючи піскоструминне 

оброблення мікросферами SiO2 діяметром у 200–300 мкм під тис-
ком у 0,7 МПа з віддаллю у 20 см упродовж 40 с, досягли ефекту по-
верхневого зміцнення на 20% і товщини ураженого шару у ≅ 200 

мкм. Водночас залишкові напруження стиснення, спричинені уда-
рним обробленням поверхні, складали приблизно −90 МПа і сягали 

 

Рис. 7. Залежності зміни мікротвердости стопу AlSi10Mg із глибиною мо-
дифікованого шару: 1 — СЛТ + ПО (t = 120 с), 2 — СЛТ + ПО (t = 60 с), 3 — 

СЛТ + Т6 + ПО (t = 120 с), 4 — СЛТ + Т6 + ПО (t = 60 с). 

Fig. 7. Depth dependences of microhardness of AlSi10Mg-alloy samples: 1—
SLM + SB (t = 120 s), 2—SLM + SB (t = 60 s), 3—SLM + Т6 + SB (t = 120 s), 4—
SLM + Т6 + SB (t = 60 s). 
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Al2O3; кількість цієї фази коливається від 26% ваг. до 35% ваг. і є 

дещо більшою для термооброблених зразків. Але істотної залежно-
сти від часу ПО не спостерігається. 
 Однією з причин зміцнення поверхні стопів алюмінію може бути 

процес механохемічного окиснення під дією інтенсивної пластичної 
деформації на повітрі. Як відомо, алюміній не існує в чистому ви-
гляді у природі через його високу активність щодо Оксиґену. У 

природньому стані вони швидко реаґують, утворюючи пасивуваль-
ну плівку оксиду Алюмінію (Al2O3), яка покриває поверхню алюмі-
нію. Повідомлялося, що за умов природньої атмосфери шар оксиду 

Алюмінію товщиною у 1 нм формується упродовж перших 2 годин і 
зрештою сягає товщини у 10 нм [45]. 
 Оксид Алюмінію є тяжкотопким із температурою топлення у 

≅ 2050°C; тому, незважаючи на жорсткий контроль Оксиґену, його 

наявність може бути зафіксовано навіть на перетопленій лазером 

поверхні після СЛТ. Під час ПО частинки Al2O3 внаслідок удару 

можуть зруйнувати вихідну плівку оксиду Алюмінію, але нова плі-
вка швидко утворюється знову в природньому середовищі, що може 

 

Рис. 10. Параметер кристалічної ґратниці алюмінію (а), розмір областей 

когерентного розсіяння (б), ступінь деформації кристалічної ґратниці (в) 
та рівень залишкових напружень першого роду (г) після піскоструминного 

оброблення стопу AlSi10Mg: 1 — СЛТ + ПО, 2 — СЛТ + Т6 + ПО. 

Fig. 10. Crystal-lattice parameter of aluminium (а), coherent scattering area 

size (б), lattice microstrains (в), residual stresses of the first kind (г) after 

sand-blasting of AlSi10Mg alloy: 1—SLM + SB, 2—SLM + Т6 + SB. 
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пояснювати пік Оксиґену, виявлений на модифікованій піскостру-
минним обробленням поверхні мікрорентґеноспектральною аналі-
зою (табл. 2, рис. 3, б). На поперечному перерізі зразка ця тонка 

плівка оксиду достатньо наочно спостерігається. Але під нею моди-
фікований шар містить втілені частинки Al2O3, що і є однією з мож-
ливих причин зміцнення поверхні. 
 У випадку, коли на поверхні матеріялу під дією інтенсивної пла-
стичної деформації формується суцільний зміцнений оксидний 

«білий шар», як наприклад, для стопу Д16 під впливом УЗУО три-
валістю у 80 с, концентрація Оксиґену на поверхні та із глибиною 

приповерхневого шару наближується до 60 ат.%, а сам шар має зо-
всім іншу морфологію [44]. 
 Ще однією причиною деформаційного зміцнення, пов’язаною з 

інтенсивною пластичною деформацією, викликаною повторюваним 

впливом абразивних частинок на поверхню зразків, є можливе зме-
ншення розміру кристалітів, на яких відбувається дифракція, а та-
кож зміни залишкового напруженого стану. 
 Що стосується розміру кристалітів (рис. 10, б), то цей чинник 

впливу має значення лише для зразків після термічного оброблення 

Т6, оскільки на початкових стадіях ПО відбувається зменшення 

ОКР в 2,3 рази до 45 нм. Для зразків СЛТ + ПО без термічного обро-
блення розмір ОКР істотно не змінюється та знаходиться в межах 

40–60 нм. 
 Напруження стиснення, навпаки, мають значення для зразків 

ТАБЛИЦЯ 4. Кількісний фазовий склад за даними рентґеноструктурної 
аналізи. 

TABLE 4. Quantitative phase composition according to x-ray diffraction 

analysis. 

Оброблення Тривалість ПО, с 
Вміст, % ваг. 

Al Si Al2O3 
СЛТ – 90,3 9,7 0 

СЛТ + ПО 

10 64 6 30 
30 67,2 6,5 26,3 
60 66 6,4 27,6 
90 65 6 29 
120 64 6,7 29,3 

СЛТ + Т6 + ПО 

10 65 7 28 
30 62 7 31 
60 63 7 30 
90 62 6 32 
120 60 5 35 
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СЛТ + ПО та практично не змінюються від вихідного рівня для зра-
зків СЛТ + Т6 + ПО (рис. 10, г). Так, для часу оброблення у 90 с дося-
гається максимальне значення у −450 ГПа, що значно більше за 

−150 ГПа, про яке повідомляють автори [35]. Очікується, що висо-
кий рівень напружень стиску позитивно вплине на втомну поведін-
ку стопу, як продемонстрували автори [6]. Крім того, виміряні зна-
чення добре узгоджуються з висновками інших дослідників щодо 

стопу AlSi10Mg у готовому стані та підданому піскоструминному 

обробленню [33]. Для часу оброблення у 90 с зразків СЛТ + Т6 + ПО 

спостерігається й найменший параметер кристалічної ґратниці 
алюмінію (рис. 10, а), а також найбільший ступінь її деформації 
(рис. 10, в). Для 120 с оброблення напруження стиску різко змен-
шуються до вихідного стану, а ступінь деформації стає навіть мен-
шим за вихідний СЛТ-стан; параметер ґратниці алюмінію водночас 

збільшується. Ці дані підтверджують перебіг релаксаційних проце-
сів, який супроводжується зменшенням мікротвердости (рис. 6, а). 

Зміна положення дифракційних максимумів Al(111) і Si(111) також 

підтверджує релаксацію напружень: як для зразків СЛТ + ПО, так і 
СЛТ + Т6 + ПО після 120 с оброблення значення кута дифракції пове-
ртається до початкового, яке було зафіксовано для 10 с. 
 Як відомо, Силіцій зменшує параметер ґратниці алюмінію (за ро-
зчинення 1 ат.% Si — ≅ на 0,06%). В даному разі для СЛТ + ПО па-
раметер ґратниці зменшується для 10 с і 90 с оброблення та збіль-
шується для інших значень часу. Для зразків СЛТ + Т6 + ПО пара-
метер ґратниці збільшується, тобто Si виділяється з твердого роз-
чину, а це також сприяє зміцненню. 

4. ВИСНОВКИ 

Після піскоструминного оброблення морфологія поверхні, мікро-
структура, мікротвердість і залишкові напруження зразків стопу 

AlSi10Mg зазнають значних змін, які мають немонотонний харак-
тер. 
 Вплив ПО на морфологію поверхні термооброблених зразків є 

більш очевидним, оскільки супроводжується формуванням шир-
ших і глибших кратерів і, відповідно, більшими втратами маси. 
 Найбільшого деформаційного зміцнення зазнають СЛТ-зразки за-
вдяки специфічній вихідній мікроструктурі. Термічне оброблення 

T6, сприяючи мікроструктурній гомогенізації, усуненню зон впливу 

тепла та сфероїдизації кремнію, радикально змінює механічну пове-
дінку виготовлених СЛТ-зразків. У цьому разі загальний ефект змі-
цнення зменшується, а після 120 с оброблення відбувається релакса-
ція напружень і відповідне знеміцнення підповерхневих шарів. 
 Механізми зміцнення внаслідок ПО відрізняються для різних 

станів адитивно виготовленого стопу AlSi10Mg. Крім втілення змі-



606 С. М. ВОЛОШКО, А. П. БУРМАК, С. І. СИДОРЕНКО та ін. 

цнювальних частинок абразиву Al2O3 у кількості до 35% ваг., для 

випадку СЛТ + ПО вирішального значення має високий рівень за-
лишкових напружень стиснення (−450 ГПа), а для СЛТ + Т6 + ПО — 

в основному подрібнення вихідної структури (розмір ОКР зменшу-
ється більше ніж вдвічі до 45 нм). 
 Висока кінетична енергія частинок Al2O3 під час багаторазових 

ударів призводить до утворення поверхневих дефектів і з часом — 

до перебігу процесів релаксації у модифікованому шарі стопу 

AlSi10Mg і, таким чином, нівелювання бажаного ефекту зміцнен-
ня. В цьому випадку більш «м’яке» піскоструминне оброблення по-
верхні може бути більш сприятливим. 
 Механічне кінетичне оброблення поверхні стопу AlSi10Mg зумо-
влює високі залишкові напруження стиснення у підповерхневих 

шарах, що має позитивно впливати на втомну міцність. 
 Роботу виконано в рамках держбюджетної теми № 2701ф Націо-
нального технічного університету України «Київський політехніч-
ний інститут імені Ігоря Сікорського» «Наукові основи ультразву-
кової ударної та адитивної технологій виготовлення високонаван-
тажених деталей БПЛА з покращеною дальністю» (№ д/р 

0124U001001), а також за підтримки НАН України (№ д/р 

0123U102368). 
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Одержання покриттів MoSi2, ZrB2–SiC з плазми вакуумно-
дугового розряду 
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У роботі досліджено можливість одержання жаростійких покриттів MoSi2 

та ZrB2–10SiC на ніобійових підкладинках методою вакуумно-дугового 

осадження з використанням катод, виготовлених методою іскро-
плазмового спікання. Проведено рентґенофазову аналізу, дослідження 

мікроструктури, локального хемічного складу, адгезійної міцности, мік-
ротвердости та трибологічних властивостей одержаних покриттів. Вста-
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новлено, що під час осадження покриття MoSi2 відбувається активна ди-
фузійна взаємодія між Силіцієм і ніобійовою підкладинкою з утворенням 

перехідного шару Nb5Si3, який сприяє підвищенню адгезійної міцности 

покриття до 38–52 МПа. Для покриттів ZrB2–10SiC підтверджено наяв-
ність фаз ZrB2, SiC і твердого розчину на основі ZrB2, а також формування 

щільної й однорідної структури з мікротвердістю у 1800–2400 HV1. Ре-
зультати трибологічних випробувань показали, що покриття ZrB2–10SiC 

характеризується у 2–2,5 рази вищою зносостійкістю порівняно з пок-
риттям MoSi2. Встановлено, що покриття MoSi2 дифузійного шару, як і 
покриття ZrB2–10SiC, демонструють вищу твердість і зносостійкість. 
Одержані результати підтверджують перспективність використання ва-
куумно-дугових покриттів MoSi2 та ZrB2–10SiC для захисту неохолоджу-
ваних високотемпературних елементів аерокосмічної техніки. 

Ключові слова: вакуумно-дугове осадження, MoSi2, ZrB2–10SiC, ніобійова 

підкладинка, жаростійкі покриття, мікроструктура, адгезійна міцність, 
зносостійкість. 

During operation, it is possible to press hot MoSi2 and ZrB2–10SiC coatings 

on niobium substrates by means of the method of vacuum-arc deposition with 

permanent cathodes made by means of the method of spark-plasma cooling. 
An x-ray phase analysis, a study of the microstructures, local chemical com-
position, adhesive strength, microhardness, and tribological forces of the 

obtained coatings is carried out. As established, during the placement of the 

MoSi2 coating, an active diffusion interaction between the silicon and the ni-
obium substrate with occurrence of the insulated Nb5Si3 transition layer that 

increases the adhesive strength of the coating to 38–52 MPa. For ZrB2–10SiC 

coatings, it is confirmed the presence of ZrB2, SiC phases and a hard coating 

based on ZrB2, as well as the formation of a smooth and homogeneous struc-
ture with a microhardness of 1800–2400 HV1. The results of tribological 
tests show that the ZrB2–10SiC coating is 2–2.5 times more durable than the 

MoSi2 coating. As established, the coating of the MoSi2 diffusion layer, as 

well as the same of the coating of ZrB2–10SiC, demonstrates hardness and 

wear resistance. The obtained results confirm the perspective of using vacu-
um-arc MoSi2 and ZrB2–10SiC coatings for storage of uncooled high-
temperature elements in aerodynamic technology. 

Key words: vacuum-arc deposition, MoSi2, ZrB2–10SiC, niobium substrate, 
heat-resistant coatings, microstructure, adhesive strength, wear resistance. 

(Отримано 5 травня 2026 р.; остаточн. варіянт — 13 травня 2026 р.) 
  

1. ВСТУП 

Подальше освоєння космосу вимагає створення високоефективних 

рідинних ракетних двигунів (РРД) із максимальним питомим ім-
пульсом тяги. Максимальна ефективність досягається із повним 

виключенням системи охолодження камери згоряння, де темпера-
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тури сягають понад 3000 К [1]. Ніобійові стопи є одними з небага-
тьох перспективних матеріялів для таких умов завдяки малій пи-
томій вазі та високій температурі топлення. Й у вакуумі чи інертній 

атмосфері вони зберігають міцність, та на повітрі за температур 

вище 800–1000°C швидко окиснюються з утворенням крихкого 

шару. Тому для забезпечення роботи деталів з ніобію за температур 

у 1800–1900°C критично потрібне використання жаростійких пок-
риттів [2]. Серед широкого спектра тяжкотопких сполук (боридів, 

карбідів, нітридів) найліпшим кандидатом для захисту ніобійових 

стопів визнано дисиліцид Молібдену (MoSi2) та матеріяли на основі 
дибориду Цирконію (ZrB2). Ці матеріяли мають коефіцієнт лінійно-
го термічного розширення, що практично збігається з показниками 

ніобію та забезпечує сприятливий механізм високотемпературного 

окиснення [3]. Корозійну стійкість MoSi2 зумовлено формуванням 

на поверхні суцільної самовідновлюваної склоподібної плівки діок-
сиду Силіцію (SiO2), яка стає бар’єром для кисню. За температур 

вище 1500°C ця плівка здатна ефективно заліковувати мікротрі-
щини. Працездатність покриттів істотно залежить від їхніх струк-
тури та складу [4–9]. Дослідження показують, що леґування моліб-
ден-силіційових покриттів Паладієм значно підвищує їхню жаро-
стійкість за температури у 1800°C [10]. Процес деґрадації покриття 

за високих температур пов’язаний із тим, що дисиліцид Молібдену 

виступає джерелом Силіцію для утворення захисної плівки. З ча-
сом шар втрачає Силіцій і перетворюється на нижчі силіциди (на-
приклад, Mo5Si3), які мають слабші захисні властивості [8, 9]. Гра-
нична теоретична температура працездатности MoSi2 становить 

1800°C, оскільки за вищих температур активізується випаровуван-
ня монооксиду Силіцію, що руйнує цілісність захисту. Головним 

механізмом втрати жаростійкости є утворення мікротріщин, через 

які Оксиґен просякає до основи металу [6]. 
 Для формування силіцидних покриттів використовують кілька 

основних методів, кожен з яких має свої переваги та недоліки. 
Шлікерний метод вирізняється простотою, проте одержані покрит-
тя мають високу пористість, слабку адгезію й обмежені температу-
рою експлуатації до 1400°C [11–13]. Дифузійний (хеміко-
термічний) метод найбільш поширений для ніобійових стопів (на-
приклад, галогенідно-активоване силіціювання) та забезпечує фо-
рмування шарів з високим вмістом тяжкотопких фаз, але має про-
блему відтворюваности якости покриття через нерівноважні проце-
си [5, 6]. Механічні та газотермічні методи дають змогу одержувати 

покриття різної товщини без значного впливу на підкладинку, але 

вимагають складного обладнання та не завжди ґарантують оптима-
льну структуру [14, 15]. Вакуумно-плазмові методи (магнетронне 

розпорошення та вакуумно-дугове випаровування), як і інші мето-
ди, мають свої переваги та недоліки. Магнетронне розпорошення 
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дає якісні плівки, але формує стовпчасту структуру та має низьку 

швидкість осадження [16, 17]. Вакуумно-дугове випаровування на-
томість забезпечує надзвичайно високу адгезію та швидкість за-
вдяки високому ступеню йонізації плазми (до 80–95%) [18]. Не-
зважаючи на значні переваги вакуумно-дугової методи, її застосу-
вання для нанесення MoSi2 ускладняється надзвичайною крихкіс-
тю цього матеріялу. Висока концентрація теплової потужности на 

катоді призводить до її розтріскування [19]. Використання іскро-
плазмового спікання для формування катод з оптимізованими ме-
ханічними властивостями [20] може забезпечити можливість успі-
шної реалізації вакуумно-дугової методи для нанесення силіцид-
них покриттів. 
 Для зменшення термічних напружень у катоді під час її вакуум-
но-дугового випаровування необхідно використовувати методи ке-
рування переміщенням катодними плямами дугового розряду (на-
приклад, з допомогою магнетного поля арочної конфіґурації [21]), 

що забезпечить рівномірний нагрів поверхні катоди. Крім того, до-
цільно проводити процес нанесення покриття в імпульсному режи-
мі, що дає можливість більш інтенсивного відведення теплового по-
току з поверхні катоди в її об’єм. 
 Покриття на основі дисиліциду Молібдену (MoSi2) є найперспек-
тивнішим варіянтом для захисту камер згоряння з ніобійових сто-
пів за екстремальних температур (1200–1700°C) завдяки сумісності 
теплового розширення та механізму утворення захисної плівки. 
Найбільший потенціял для масового і якісного впровадження має 

технологія вакуумно-дугового нанесення. Вдосконалення методів 

одержання катод високої щільности та стабілізації дугового розря-
ду дасть змогу значно підвищити ресурс роботи неохолоджуваних 

ракетних двигунів нового покоління. 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕННЯ 

Одержання катод для вакуумно-дугового напорошення покриттів 

здійснювали методою іскро-плазмового спікання (SPS) порошків 

MoSi2 (середній розмір частинок — 5 мкм, виробник — Sigma-
Aldrich) та суміші порошків ZrB2–10SiC (середній розмір частинок 

— 2 мкм, виробник — Stark). Консолідацію порошків MoSi2 та 

ZrB2–10SiC проводили за температур у 1600°C та 1850°C відповідно. 
Тиск пресування у 50 МПа прикладали з початку процесу нагріван-
ня. Швидкість нагрівання становила 100°C/хв.; спікання здійсню-
вали в середовищі арґону. У результаті спікання було одержано ви-
тратні катоди діяметром у 30 мм і висотою у 20 мм. 
 Одержані катоди використовували для нанесення покриттів ва-
куумно-дуговою методою. Після спікання катоди мають циліндри-
чну форму; перехід між боковою та торцевими поверхнями відбува-



 ОДЕРЖАННЯ ПОКРИТТІВ MoSi2, ZrB2–SiC З ПЛАЗМИ 615 

ється під прямим кутом з утворенням гострої грані. Щоб запобігти 

руйнуванню катоди внаслідок переміщення катодних плям дугово-
го розряду по гострій грані між боковою й торцевою поверхнями 

катоди, її гостру грань шліфували до радіюса закруглення у 3–5 мм. 
 Для зменшення ґрадієнту температури в катодах використано 

імпульсний режим осадження: 5 секунд осадження–9 секунд пауза. 
За час паузи відбувається пониження температури катоди. 
 Під час нанесення покриттів відбувався нагрів катоди до темпера-
тур більше 1200°С і зразків до температур у 700–800°С. Покриття 

наносили на підкладинки з ніобію у вигляді дисків діяметром у 40 

мм і товщиною у 5 мм. Перед нанесенням покриття поверхню було 

попередньо очищено в жеврійному розряді в атмосфері арґону з по-
дальшим очищенням потоком йонів матеріялу катоди за подачі на 

зразки напруги у 1000 В. Осадження проводили до товщини покрит-
тя у 50–60 мкм. Режими осадження покриттів наведено в табл. 1. 
 Мікроструктуру й елементний склад одержаних покриттів дослі-
джували методою сканувальної електронної мікроскопії за допомо-
гою Thermo Scientific Axia ChemiSEM, оснащеного енергодиспер-
сійним детектором TrueSight X. Фазовий склад покриттів аналізу-
вали методою рентґенівської дифракції з використанням дифрак-
тометра Rigaku Ultima IV у CuKα-випроміненні (λ = 0,15406 нм). 
Зйомку дифрактограм проводили в діяпазоні кутів 2θ = 20–80° з 

кроком у 0,02° і швидкістю сканування у 2°/хв. Оцінку адгезійної 
міцности покриттів проводили клейовою методою із використан-
ням епоксидної смоли. Для цього до поверхні покриття приклеюва-
ли крицевий контрзразок циліндричної форми за допомогою дво-
компонентної епоксидної композиції. Після полімеризації клею 

зразки витримували за кімнатної температури впродовж 24 годин. 
Подальше випробування здійснювали на універсальній розривній 

машині У05-4 шляхом прикладання осьового навантаження до мо-
менту відриву покриття або руйнування клейового з’єднання. Зна-
чення адгезійної міцности визначали як відношення максимально-
го навантаження до площі контакту. Мікротвердість покриттів ви-
значали методою Віккерса за допомогою мікротвердоміра ПМТ-3 за 

ТАБЛИЦЯ 1. Режими вакуумно-дугового осадження. 

TABLE 1. Vacuum-arc deposition modes. 

Матеріял 

катоди 
Тиск у камері, 

Торр 

Час процесу, хв. Струм дуго-
вого розря-

ду, А 

Напруга 

дугового 

розряду, В 
процесу 

осадження 
загальний 

ZrB2–10SiС (7–9)⋅10−4
 у газо-

вому середовищі 

арґону 

125 256 48–52 24–26 

MoSi2 26 56 80–115 28–25 
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навантаження у 9,8 Н і витримки індентора впродовж 10 с. Для ко-
жного зразка виконували не менше 10 мірянь із подальшим усеред-
ненням одержаних значень. Оцінку зносостійкости покриттів про-
водили за стандартною схемою тертя палець–диск на приладі Мік-
ронТрібо. Як контртіло використовували діямантовий індентор. 

Випробування здійснювали за навантаження у 5 Н та швидкости 

обертання диска у 150 об/хв. Після випробувань визначали втрату 

маси та розраховували питомий знос покриттів. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ Й ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 1 наведено рентґенофазову аналізу покриттів MoSi2 

(рис. 1, а) і ZrB2–10SiC (рис. 1, б). На дифрактограмі покриття 

MoSi2 спостерігаються інтенсивні піки фази MoSi2, що свідчить про 

збереження основної силіцидної фази після процесу осадження. Ра-
зом із цим на дифрактограмі фіксуються рефлекси фази Nb5Si3, які 
відсутні у вихідному катодному матеріялі та формуються безпосе-
редньо в процесі осадження покриття на ніобійову підкладинку. 
Утворення Nb5Si3 можна пояснити активною взаємною дифузією Si 
та Nb в умовах високих температур поверхні зразків та активації 
їхньої поверхні в процесі йонного очищення потоком пришвидше-
них йонів. Силіцій характеризується значно вищою рухливістю у 

системі Nb–Si порівняно з Молібденом; тому саме Si дифундує до 

поверхневих шарів ніобію та реаґує з підкладинкою з утворенням 

проміжного дифузійного шару ніобійових силіцидів. Формування 

такого шару є характерним для систем Nb–Si і часто спостерігаєть-
ся за нанесення силіцидних покриттів на ніобійові стопи [22, 23]. 

 

Рис. 1. Дифрактограма вакуумно-дугових покриттів: (а) MoSi2, (б) ZrB2–
10SiC. 

Fig. 1. X-ray diffraction patterns of the vacuum-arc coatings: (а) MoSi2, (б) 
ZrB2–10SiC. 
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 Поява Nb5Si3 є позитивним чинником для експлуатаційних хара-
ктеристик покриття, оскільки дана фаза виконує роль перехідного 

дифузійного шару між підкладинкою та зовнішнім силіцидним по-
криттям. Це сприяє підвищенню адгезійної міцности, зменшенню 

ріжниці коефіцієнтів термічного розширення та поліпшенню жаро-
стійкости системи загалом. Крім того, Nb5Si3 характеризується ви-
сокою термічною стабільністю та стійкістю щодо високотемперату-
рного окиснення. Аналогічне формування багатошарових структур 

типу MoSi2/NbSi2/Nb5Si3 на ніобійових стопах описано в ряді робіт, 
що стосуються жаростійких покриттів для ракетних та авіяційних 

застосувань [24]. 
 Для покриття, одержаного з катоди ZrB2–10SiC (рис. 1, б), на ди-
фрактограмі виявлено піки фаз ZrB2 та SiC, що підтверджує перене-
сення основних компонентів катодного матеріялу до складу пок-
риття. Водночас присутність рефлексів, позначених як (ZrB2)ss, сві-
дчить про формування твердого розчину на основі дибориду Цирко-
нію. Ймовірно, утворення даного твердого розчину відбувається ще 

на стадії іскро-плазмового спікання катоди, коли за високої темпе-
ратури й інтенсивної дифузії частина атомів Si та C може розчиня-
тися у кристалічній ґратниці ZrB2 або формувати дефектну боридну 

структуру [25, 26]. 
 Також не виключено, що додаткове леґування боридної фази від-
бувається вже під час вакуумно-дугового випаровування внаслідок 

нерівноважного характеру конденсації покриття. Для вакуумно-
дугових процесів характерним є формування метастабільних фаз і 
пересичених твердих розчинів через надвисокі швидкості охоло-
дження конденсованого матеріялу. Це може приводити до зміщен-
ня та розширення дифракційних максимумів фази ZrB2, що і спо-
стерігається на представленій дифрактограмі. Наявність фази SiC у 

складі покриття є важливою з точки зору експлуатаційних власти-
востей, оскільки карбід Силіцію забезпечує підвищення твердости 

та жаростійкости покриття. Крім того, SiC може виступати джере-
лом Силіцію для формування захисних оксидних плівок SiO2 впро-
довж високотемпературного окиснення. ZrB2, у свою чергу, є ульт-
рависокотемпературною керамікою (UHTC) з високою температу-
рою топлення, значною твердістю та хорошою теплопровідністю, 
що робить такі покриття перспективними для захисту неохолоджу-
ваних елементів аерокосмічної техніки. Слід також відзначити, що 

дифрактограма покриття ZrB2–10SiC характеризується ширшими 

та менш інтенсивними піками порівняно з MoSi2-покриттям. Це 

може свідчити про менший розмір кристалітів, підвищений рівень 

структурних дефектів і часткову аморфізацію структури внаслідок 

високошвидкісної конденсації матеріялу під час вакуумно-дугового 

осадження. Подібні особливості структури характерні для багато-
компонентних боридно-карбідних покриттів, одержаних фізични-
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ми методами осадження з парової фази. Одержані результати фазо-
вої аналізи підтверджують, що в процесі вакуумно-дугового оса-
дження відбувається не лише перенесення матеріялу катоди, а й 

активна хемічна взаємодія між компонентами покриття та ніобійо-
вою підкладинкою з формуванням дифузійних і перехідних фаз. Це 

є важливим чинником формування адгезії, мікроструктури й екс-
плуатаційних властивостей жаростійких покриттів. 
 На рисунку 2 наведено мікроструктуру поперечних перерізів по-
криттів MoSi2 (а–в) та ZrB2–10SiC (г–є), одержаних методою вакуу-
мно-дугового осадження на підкладинках з ніобію. Аналіза мікро-
структури показала формування суцільних покриттів із чітко ви-
раженою межею поділу між покриттям і підкладинкою, однак ха-
рактер будови та морфологія шарів істотно відрізняються залежно 

від складу катоди. Для покриття MoSi2 (рис. 2, а–в) характерною є 

неоднорідна дисперсна структура з розвиненою дрібнозернистою 

морфологією верхнього шару. Товщина покриття становить приб-
лизно 120–150 мкм. У приповерхневій області спостерігається зна-
чна кількість дрібних округлих структурних елементів, що може 

бути пов’язане з особливостями конденсації крапельної фази під 

час вакуумно-дугового осадження. 

 

Рис. 2. Поперечний переріз покриттів MoSi2 (а–б) та ZrB2–10SiC (г–д) з від-
повідним картування хемічних елементів (в) та (є). 

Fig. 2. Cross-sectional microstructures of the MoSi2 (а–б) and ZrB2–10SiC (г–
д) coatings with the corresponding elemental maps (в) and (є). 
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 Для дугових PVD-процесів характерним є перенесення частини 

матеріялу у вигляді мікрокрапель, які після кристалізації форму-
ють характерний ґлобулярний рельєф покриття. Особливий інтерес 

становить наявність проміжного шару між покриттям і ніобійовою 

підкладинкою (рис. 2, б, табл. 2, точка +2). Згідно з результатами 

EDS-аналізи (табл. 2), дана область містить 63,4 мас.% Nb та 36,4 

мас.% Si за практично повної відсутности Молібдену. Такий склад 

добре узгоджується з формуванням силіцидного дифузійного шару 

в системі Nb–Si. З урахуванням результатів рентґенофазової аналі-
зи можна припустити, що дана область відповідає фазі Nb5Si3 або 

суміші силіцидів Ніобію. Формування подібного дифузійного шару 

пояснюється високою рухливістю Силіцію під час осадження. 
 Силіцій має значно вищий коефіцієнт дифузії у ніобії порівняно з 

Молібденом, унаслідок чого Si активно просякає у поверхневі шари 

підкладинки ще на ранніх стадіях формування покриття. Це приво-
дить до реакційної дифузії й утворення перехідного шару силіцидів 

Ніобію, який забезпечує поступову зміну хемічного складу між пок-
риттям і підкладинкою. Аналогічні дифузійні прошарки Nb5Si3 за 

нанесення MoSi2-покриттів на ніобійові стопи описано в роботах, 
присвячених жаростійким захисним системам для високотемпера-
турних застосувань. У верхньому шарі покриття (точка +1) виявле-
но 65,2 мас.% Si та 34,8 мас.% Mo, що є близьким до складу силіци-
дної фази MoSi2 з урахуванням можливої похибки локальної EDS-
аналізи та неоднорідности структури. Водночас практична відсут-
ність Nb у цій області свідчить про локалізацію дифузійної взаємодії 
переважно у приінтерфейсній зоні. Поблизу межі підкладинки (то-
чка +3) фіксується майже чистий ніобій (98,7 мас.% Nb), що вказує 

на обмежену глибину дифузійного просякнення Силіцію та форму-
вання відносно тонкого реакційного шару. Це є позитивним чинни-
ком, оскільки надмірне зростання товщини крихких силіцидних 

фаз може призводити до пониження тріщиностійкости системи. 
 Покриття ZrB2–10SiC (рис. 2, г, є) характеризується більш щіль-
ною й однорідною мікроструктурою порівняно з MoSi2-покриттям. 
Товщина шару становить близько 80–120 мкм. У структурі спосте-

ТАБЛИЦЯ 2. Енергодисперсійна аналіза в точках. 

TABLE 2. Energy-dispersion analysis at points. 

Точка 
Вміст елементів, мас.% 

Si Zr B Mo Nb 
+1 65,2 — — 34,8 — 
+2 36,4 — — 0,2 63,4 
+3 0,6 — — 0,7 98,7 
+4 8,2 72,6 19,2 — — 
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рігається значно менша кількість пор і макродефектів, а межа між 

покриттям і підкладинкою є чіткою та рівномірною. Водночас у 

приповерхневій області присутні окремі дефекти крапельної фази, 
типові для вакуумно-дугового осадження боридних матеріялів. 
EDS-аналіза області +4 показала вміст 72,6 мас.% Zr, 19,2 мас.% B 

та 8,2 мас.% Si. Такий склад добре узгоджується зі структурою по-
криття на основі ZrB2 з додаванням Si-вмісної фази. Наявність Си-
ліцію у покритті підтверджує перенесення компонентів SiC-
кераміки з катоди до складу конденсату. Водночас вміст Бору є ни-
жчим за теоретичний для стехіометричного ZrB2, що може бути 

пов’язане з низькою чутливістю EDS-аналізи до легких елементів, 

зокрема Бору, а також можливим формуванням дефектної боридної 
структури чи то твердого розчину (ZrB2)ss. Щільна мікроструктура 

ZrB2–10SiC-покриття може бути зумовленою високою температу-
рою топлення та малою дифузійною рухливістю боридної фази, що 

стримує інтенсивне масоперенесення та формування реакційних 

прошарків із підкладинкою. Крім того, присутність SiC сприяє до-
датковому ущільненню структури та пониженню пористости пок-
риття. Подібні структурні особливості характерні для боридно-
карбідних покриттів системи ZrB2–10SiC, одержаних PVD-
методами для високотемпературного захисту ультрависокотемпе-
ратурних матеріялів. Таким чином, результати мікроструктурної 
та локальної хемічної аналізи підтверджують, що покриття MoSi2 

характеризується активною дифузійною взаємодією з ніобійовою 

підкладинкою та формуванням силіцидного перехідного шару, тоді 
як покриття ZrB2–10SiC формує більш стабільну та щільну борид-
но-карбідну структуру з мінімальною реакційною взаємодією з ос-
новою. 
 В таблиці 3 наведено дані щодо механічних властивостей одер-
жаних покриттів. Одержані результати показали істотну відмін-
ність між механічними властивостями покриттів на основі MoSi2 та 

ZrB2–10SiC. Покриття MoSi2 характеризувалося вищою адгезійною 

ТАБЛИЦЯ 3. Результати механічних випробувань покриттів MoSi2 та 

ZrB2–10SiC. 

TABLE 3. Results of mechanical tests of MoSi2 and ZrB2–10SiC coatings. 

Покриття Адгезійна міцність, 

МПа 
Мікротвердість 

HV1 Характер руйнування 

MoSi2 38–52 850–1100 
переважно когезійне 

руйнування в області ди-
фузійного шару 

ZrB2–10SiC 35–48 1800–2400 
частково адгезійне руй-
нування по межі покрит-

тя–підкладинка 
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міцністю порівняно з боридним покриттям, що пов’язане, насампе-
ред, із формуванням перехідного дифузійного шару Nb–Si на межі з 

ніобійовою підкладинкою. 
 Як було встановлено за результатами рентґенофазової та локаль-
ної EDS-аналізи, під час осадження MoSi2-покриття відбувається 

активна дифузія Силіцію у поверхневі шари ніобію з утворенням 

силіцидів типу Nb5Si3. Формування такого ґрадієнтного шару за-
безпечує плавний перехід хемічного складу та коефіцієнтів терміч-
ного розширення між покриттям і підкладинкою. У результаті зме-
ншується рівень внутрішніх напружень і підвищується ефектив-
ність механічного зчеплення покриття з основою. Крім того, силі-
цидні фази мають відносно добру сполучність із ніобієм унаслідок 

подібної природи міжатомового зв’язку та високої температурної 
стабільности системи Nb–Si–Mo. Саме тому руйнування під час ад-
гезійних випробувань у багатьох випадках мало когезійний харак-
тер, тобто перебігало всередині самого покриття або дифузійного 

шару, а не безпосередньо по межі поділу. Подібна поведінка харак-
терна для реакційно-дифузійних жаростійких покриттів на основі 
силіцидів Молібдену. Водночас покриття ZrB2–10SiC продемон-
струвало значно вищу мікротвердість, що пояснюється природою 

боридної кераміки. Фаза ZrB2 належить до ультрависокотемпера-
турних керамік (UHTC) та характеризується високою щільністю 

ковалентного зв’язку, значною жорсткістю кристалічної ґратниці 
та високим опором пластичній деформації. Додаткове зміцнення 

структури забезпечується присутністю фази SiC і можливим фор-
муванням твердого розчину (ZrB2)ss. Разом із тим надвисока твер-
дість боридного покриття супроводжується підвищеною крихкістю 

та більш високим рівнем залишкових напружень, характерних для 

PVD-покриттів на основі тяжкотопких боридів. 
 На відміну від MoSi2-системи, у покритті ZrB2–10SiC не спостері-
гається виражений дифузійний перехідний шар між покриттям і 
ніобійовою підкладинкою. Унаслідок цього межа поділу залиша-
ється більш різкою, що погіршує релаксацію напружень і сприяє 

локальному відшаруванню під навантаженням. Додатковим чин-
ником пониження адгезійної міцности ZrB2–10SiC-покриття може 

бути істотна ріжниця коефіцієнтів термічного розширення між бо-
ридною керамікою та ніобійовою основою. Під час охолодження пі-
сля осадження це приводить до формування значних термічних на-
пружень у приінтерфейсній області. У поєднанні з високою крихкі-
стю боридної фази це сприяє зародженню мікротріщин і частково-
му адгезійному руйнуванню по межі покриття–підкладинка. Та-
ким чином, покриття MoSi2 забезпечує ліпшу адгезійну сполучність 

із ніобійовою підкладинкою завдяки реакційній дифузії та форму-
ванню перехідного силіцидного шару, тоді як покриття ZrB2–10SiC 

характеризується значно вищою твердістю та потенційно ліпшою 
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зносостійкістю, однак поступається за рівнем адгезійної міцности 

через високу крихкість і відсутність розвиненої дифузійної взаємо-
дії з основою. 
 Результати трибологічних випробувань покриттів MoSi2 та ZrB2–
10SiC наведено на рис. 3 й 4. Аналіза залежности швидкости зно-
шування від шляху тертя показала, що обидва типи покриттів ха-
рактеризуються поступовим пониженням інтенсивности зношу-
вання зі збільшенням дистанції випробувань. Водночас покриття 

ZrB2–10SiC демонструє істотно вищу зносостійкість упродовж усьо-
го циклу випробувань порівняно з покриттям MoSi2. Для покриття 

MoSi2 (рис. 3, а) на початковому етапі випробувань спостерігається 

 

Рис. 3. Швидкість зношування покриттів ZrB2–10SiC (а) та MoSi2 (б). 

Fig. 3. Wear rates of the ZrB2–10SiC (a) and MoSi2 (б) coatings. 

 

Рис. 4. Треки зношування покриттів MoSi2 (а–б) та ZrB2–10SiC (в–г). 

Fig. 4. Wear tracks of the MoSi2 (a, б) and ZrB2–10SiC (в, г) coatings. 
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найбільша швидкість зношування, яка для шляху тертя у 200 м 

становить близько 2,8⋅10−6
 мм3/(Н⋅м). Надалі інтенсивність зношу-

вання поступово зменшується та для 1000 м досягає приблизно 

1,1⋅10−6
 мм3/(Н⋅м). Подібна поведінка може бути пов’язана з посту-

повим формуванням вторинного трибологічного шару в зоні конта-
кту, який частково стабілізує процес тертя та понижує швидкість 

руйнування поверхні. Разом із тим абсолютні значення швидкости 

зношування для MoSi2-покриття залишаються вищими порівняно з 

ZrB2–10SiC. Це пояснюється відносно нижчою твердістю силіцид-
ної фази та більшою схильністю до крихкого локального руйнуван-
ня під дією концентрованих контактних навантажень. 
 Крім того, наявність дрібнодисперсної та частково ґлобулярної 
структури, характерної для вакуумно-дугових силіцидних покрит-
тів, може сприяти локальному викришуванню поверхневих діля-
нок у процесі тертя. СЕМ-аналіза треку зношування покриття 

MoSi2 (рис. 4, а, б) підтверджує реалізацію переважно абразивного 

механізму руйнування. На поверхні спостерігаються поздовжні бо-
розни, утворені внаслідок дії діямантового індентора, а також діля-
нки локального викришування матеріялу. Наявність фраґментова-
них частинок зносу свідчить про крихке руйнування окремих стру-
ктурних елементів покриття. У деяких областях також помітні 
ознаки деламінації поверхневого шару, що може бути пов’язане з 

накопиченням контактних напружень у приповерхневій зоні. Для 

покриття ZrB2–10SiC (рис. 3, б) швидкість зношування є помітно 

нижчою вже на початковій стадії випробувань і становить близько 

1,7⋅10−6
 мм3/(Н⋅м) для шляху тертя у 200 м. З подальшим збільшен-

ням дистанції тертя спостерігається стабільне пониження швидко-
сти зношування до рівня близько 0,5⋅10−6

 мм3/(Н⋅м) для 1000 м. Та-
ким чином, зносостійкість боридного покриття приблизно у 2–2,5 

рази перевищує аналогічний показник для MoSi2-покриття. 
 Підвищену зносостійкість ZrB2–10SiC зумовлено комплексом 

чинників. Насамперед, це — значно вища твердість покриття, зу-
мовлена присутністю ультрависокотемпературної боридної фази 

ZrB2 та карбіду Силіцію. Висока твердість зменшує глибину втілен-
ня контртіла та пригнічує розвиток пластичної деформації в зоні 
контакту. Крім того, щільніша та більш однорідна мікроструктура 

покриття понижує ймовірність локального викришування та заро-
дження тріщин під час циклічного навантаження. Аналіза треку 

зношування ZrB2–10SiC (рис. 4, в–г) показує, що поверхня харак-
теризується меншою глибиною борозен і нижчим рівнем руйнуван-
ня порівняно з MoSi2-покриттям. На поверхні присутні окремі ді-
лянки темних трибооксидних плівок, які можуть формуватись у 

процесі тертя внаслідок локального нагріву контактної зони. Фор-
мування таких вторинних структур здатне додатково понижувати 

коефіцієнт тертя та стабілізувати процес зношування. 
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 Для ZrB2–10SiC-покриття основним механізмом руйнування та-
кож є абразивне зношування, однак його інтенсивність є значно 

меншою. Водночас ознаки масштабного викришування або глибо-
кої деламінації практично відсутні, що свідчить про вищу структу-
рну стабільність покриття під дією контактних навантажень. По-
ниження швидкости зношування зі збільшенням шляху тертя для 

обох типів покриттів може бути пов’язане з поступовим згладжу-
ванням поверхневих нерівностей і стабілізацією контактної облас-
ти. Крім того, у процесі тертя можливе формування компактовано-
го шару продуктів зносу, який частково виконує функцію твердого 

мастила та понижує інтенсивність подальшого руйнування поверх-
ні. Таким чином, результати трибологічних досліджень показали, 
що покриття ZrB2–10SiC характеризується значно вищою зносо-
стійкістю порівняно з MoSi2, що зумовлено його більшою твердістю, 
щільнішою мікроструктурою та підвищеною стабільністю боридно-
карбідної фази в умовах абразивного навантаження. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Методою іскро-плазмового спікання було одержано катоди MoSi2 

та ZrB2–10SiC, придатні для подальшого вакуумно-дугового оса-
дження жаростійких покриттів на ніобійові підкладинки. 
2. Встановлено, що в процесі осадження покриття MoSi2 відбуваєть-
ся активна дифузійна взаємодія між Силіцієм і ніобійовою підкла-
динкою з утворенням перехідного шару Nb5Si3. Формування дифу-
зійного шару забезпечує поліпшення адгезійної міцности та ґрадіє-
нтний перехід властивостей між покриттям і основою. 
3. Для покриття ZrB2–10SiC підтверджено формування фаз ZrB2, 
SiC та твердого розчину (ZrB2)ss. Утворення твердого розчину 

пов’язане з процесами високотемпературної дифузії під час SPS-
консолідації катоди та нерівноважною конденсацією під час вакуу-
мно-дугового осадження. 
4. Мікроструктурна аналіза показала, що покриття MoSi2 характе-
ризується більш розвиненою ґлобулярною структурою та наявністю 

дифузійного прошарку, тоді як покриття ZrB2–10SiC має щільнішу 

й одноріднішу структуру з меншою кількістю дефектів. 
5. Покриття MoSi2 продемонструвало вищу адгезійну міцність (38–
52 МПа), що зумовлено формуванням силіцидного перехідного ша-
ру Nb5Si3. Водночас покриття ZrB2–10SiC характеризувалося знач-
но вищою мікротвердістю (1800–2400 HV1) завдяки присутності 
ультрависокотемпературних боридних і карбідних фаз. 
6. Результати трибологічних випробувань показали, що покриття 

ZrB2–10SiC має у 2–2,5 рази нижчу швидкість зношування порів-
няно з MoSi2-покриттям. Основним механізмом руйнування для 

обох систем є абразивне зношування, однак боридно-карбідне пок-
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риття характеризується вищою структурною стабільністю та мен-
шою схильністю до викришування. 
7. Одержані результати підтверджують перспективність викорис-
тання вакуумно-дугових покриттів MoSi2 і ZrB2–10SiC для захисту 

неохолоджуваних високотемпературних елементів аерокосмічної 
техніки, зокрема деталів на основі ніобію, що працюють в умовах 

інтенсивного термомеханічного та трибологічного навантаження. 
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Роботу було виконано за підтримки Національного фонду дослі-
джень України (проєкт 2025.06/0079, договір № 213.06/0079 від 

02.03.2026 р.). 
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The Possibility of Using of Aluminium–Titanium Intermetallics 

to Obtain Heat-Resistant Metal Coatings on ZrO2- and Al2O3-
Ceramics 

O. V. Durov and T. V. Stetsyuk  

I. M. Frantsevich Institute for Problems of Materials Science, N.A.S. of Ukraine,  
3, Omeljan Pritsak Str.,  
UA-03142 Kyiv, Ukraine 

The intermetallic compound Al3Ti is tested for metallization of the ZrO2 and 

Al2O3 ceramics. For ZrO2, the contact angle of Al3Ti melt is of 35°, and for 

Al2O3, it is of 47°. Metallization is carried out by both infiltration of titanium 

powder layer applied on the ceramic surface with molten aluminium and fur-
ther heating up to melting of formed Al3Ti. The coating with high adhesion to 

ceramics is obtained for ZrO2 ceramics, which can withstand heating in air up 

to 1000°С for 60 min. For Al2O3 ceramics, results are much worse, probably, 
due to high deoxidation of the interface. 

Key words: metallization, zirconia, alumina, Al3Ti, wetting, infiltration, 
heat resistance. 

Інтерметалід Al3Ti був випробуваний для металізації ZrO2- й Al2O3-
керамік. Для ZrO2-кераміки контактний кут змочування розтопом Al3Ti 
становив 35°, а для Al2O3-кераміки — 47°. Металізацію проводили шля-
хом просочування шару порошку титану, нанесеного на поверхню кера-
міки, розтопленим алюмінієм з подальшим нагріванням до розтоплення 

утвореного Al3Ti. Для ZrO2-кераміки одержано покриття з високою адге-
зією до кераміки, яке витримує нагрівання на повітрі до 1000°С впродовж 

60 хв. Для Al2O3-кераміки результати були набагато гіршими, ймовірно, 
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через високий ступінь розкиснення поверхні поділу. 
Ключові слова: металізація, діоксид Цирконію, оксид Алюмінію, змочу-
вання, термостійкість. 
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1. INTRODUCTION 

Titanium is often used in joining (brazing, metallization) ceramic ma-
terials, primarily oxides, as a dopant to filler alloys based on tin, cop-
per, silver, nickel, etc. The adhesion properties of metal melts contain-
ing titanium have been studied in many works [1–3]. Fillers composi-
tions, brazing and soldering technologies have been developed that 

provide sufficiently high strength characteristics of joints. 
 The disadvantage of such technologies is the low heat resistance of 

fillers and metallization coatings due to the low melting point, as well 
as the oxidation of titanium. Since ceramic joints are required in de-
vices operating at high temperatures (turbine parts, internal combus-
tion engines, electron-beam equipment, fuel cells, etc.), it is necessary 

to develop high-temperature fillers with increased heat resistance and 

technologies for their application [4–12]. Until now, oxygen-free types 

of ceramic materials have been mainly studied [5–12]. As for oxide 

materials, aluminium–titanium alloys with high aluminium content 

can be used for their metallization and soldering. When metallic mate-
rials with high aluminium content are oxidized, an oxide layer consist-
ing of Al2O3 is formed on their surface, which ensures high heat re-
sistance of the alloys [13, 14]. At the same time, aluminium and titani-
um have high affinity for oxygen, which should ensure good wetting of 

oxide materials by these alloys [15]. 
 In the aluminium–titanium system [16], there is an intermetallic 

compound Al3Ti, which is a suitable candidate, since its melting point 

is 1377°С and the aluminium content is high enough to provide oxida-
tion resistance. Al3Ti also has fairly good mechanical properties, in-
cluding high-temperature ones, for example, the strength is 700–900 

MPa [17]. In this work, Al3Ti is tested for metallization of oxide ceram-
ics based on Al2O3 and ZrO2. 

2. MATERIALS AND METHODS 

Single crystals and ceramics made of ZrO2 stabilized with 3.5 mol.% 

Y2O3, Al2O3 ceramics and sapphire were used. The surface of the ceram-
ic and single crystal samples was polished with 0.7–0.3 µm diamond 

powder. High-purity aluminium and titanium, and technical-grade 

titanium powder were used to prepare the metallization composition. 
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Wetting was studied on the single crystals using the sessile drop meth-
od in a vacuum of 5·10−5

 Pa. The melt was formed directly during the 

experiment: titanium and aluminium weights corresponding to the 

Al–25Ti composition were prepared, the titanium part was placed on 

the surface of the single crystal, the aluminium part was placed on it 

and at a temperature of about 800°С aluminium and titanium reacted 

to form Al3Ti. Then, the samples were heated to melting of the Al3Ti 
and contact angles were measured. 
 Metallization was carried out by the infiltration method: a layer of 

titanium powder was applied to the ceramic surface in the form of a 

suspension in an organic solvent and then part of aluminium was 

placed on the surface covered with titanium and heated in a vacuum. 
When melted, aluminium infiltrates in titanium, reacts with it and a 

loose porous layer of Al3Ti is formed. With further heating to 1377°С, 
Al3Ti melts and covers the ceramic surface with an even layer. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

In the wetting experiments, the equilibrium contact angle after melt-
ing Al3Ti and reaching a temperature of 1400°С was set during several 
seconds. For ZrO2, the contact angle was 35°, and for Al2O3, 47° 

(Fig. 1). However, after cooling, the Al3Ti drop did not stay on the 

Al2O3 surface and broke off easily. There were not any visible signs of 

interaction on the sapphire under the drop; the base of the drop was the 

same colour as its top surface. 
 Samples of Al2O3 and ZrO2 ceramics were metallised. The coating 

thickness was of 0.5–0.7 mm; photographs of the samples are shown in 

Fig. 2. For Al2O3, the joint strength of the coating to the ceramics was 

very low, the metallization layer peeled off spontaneously (Fig. 2, a), 
but, for ZrO2 ceramics, a uniform coating with high adhesion to the 

surface of the oxide material was obtained (Fig. 2, b).  
 The heat resistance of the metallised zirconia-ceramics samples was 

estimated by annealing in air at 1000°С for 60 min. The metallised sur-
face turned white, but the thickness of the oxide film was no more than 

5 µm. There was no peeling of the metallised layer from the ceramic 

 

Fig. 1. Drops of the Al3Ti melt on the ZrO2 single crystal (left sample) and sap-
phire (right sample). 
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surface. It should also be noted that the ZrO2 ceramics, which, after 

metallization in a vacuum, turned black due to the loss of oxygen, 
turned white again after annealing in air (Fig. 3). 
 With drops of the Al3Ti melt on the ZrO2 single crystal (left sample) 
and sapphire (right sample), a cross-section of the metallised sample 

was made. Its micrograph is shown in Fig. 4. 
 The formation of a transition layer at the oxide–metal boundary is 

not visible on the cross-section, and there are also no signs of oxidation 

of the metallization coating. 
 The reason of absence of strong joint between Al3Ti and Al2O3 ceram-
ics after cooling despite good wetting is not clear and require a special 
consideration. Next explanation may be proposed: the strong joint of 

aluminium and its alloys to solid oxides is provided by formation of 

thin Al2O3 interlayer on the interface, which has high adhesion to both 

 

Fig. 2. Al3Ti metallised Al2O3-ceramics (a) and ZrO2-ceramics (b) samples. 

 

Fig. 3. ZrO2-ceramics metallised with Al3Ti after annealing in air at 1000°C 

during 60 min. 
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substrate and metal [18, 19], but presence of titanium in the melt in-
creases the solubility of oxygen within it [20], thus, deoxidizing the 

melt and preventing the formation of a transition Al2O3 layer. At the 

same time, zirconia ceramics has high mobility of anions, so, supplies 

enough oxygen to form a transition layer despite titanium oxidation. 

4. CONCLUSIONS 

The use of Al3Ti as a composition for metallization of zirconia ceramics 

allows obtaining metallised samples with increased heat resistance. 
This opens up the possibility of obtaining heat-resistant brazed joints 

of ceramics with metal, if a heat-resistant metal is used as the metal 
part of the joint. 
 The Al2O3 does not form strong joint with Al3Ti despite of good 

enough wetting. This phenomenon needs additional study. The absence 

of strong joint between Al3Ti and Al2O3 can be used in refractory tech-
nology, where adhesion of melt to crucible or mould is undesirable. 
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As established, the transition of the friction pair composed of steel 130Cr17 

and steel 20Cr13 to a stationary operating mode with minimal wear and fric-
tion coefficient occurs due to the self-organization of the wear-resistant ul-
tra-fine-grained coatings on the contact surfaces of both solids. These coat-
ings are formed from a qualitatively new ultradispersed and nanostructured 

material that can contain up to 25 at.% of oxygen and carbon. As shown, self-
organizing wear-resistant coatings are composed of friction layers, each of 

which is the result of a separate act of layering a microvolume of metal on the 

working surfaces of the solids. Friction layers differ from the deformed orig-
inal metal of steels in terms of their high hardness and elasticity. They pre-
vent the formation of strong adhesive bonds between rubbing solids and facil-
itate the transition of the system to a stationary operating mode with a min-
imal coefficient of friction and wear. During operation, the material of the 

surface friction layers is subject to intense cyclic thermomechanical effects. 
Therefore, its ability to retain its unique physical and mechanical properties 

under extreme conditions of high temperature and pressure determines the 

behaviour and performance properties of friction units. To analyse the possi-
ble influence of external thermal effects on the physical and mechanical 

 

Corresponding author: Viktor Vadymovych Tykhonovych 
E-mail: tvv@imp.kiev.ua 
 
Citation: V. V. Tykhonovych, Stability of Physical and Mechanical Properties of 

Wear-Resistant Ultrafine-Grained Surface Friction Layers under Extreme Conditions 

of Thermal Effects during Operation of Sliding Bearings, Metallofiz. Noveishie 

Tekhnol., 48, No. 6: 633–654 (2026). DOI: 10.15407/mfint.48.06.0633 
 
© Publisher PH ‘Akademperiodyka’ of the NAS of Ukraine, 2026. This is an open access 

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

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2026, vol. 48, No. 6, pp. 633–654 
https://doi.org/10.15407/mfint.48.06.0633 
Reprints available directly from the publisher 

 2026 G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics,  
National Academy of Sciences of Ukraine 

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

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

https://doi.org/10.15407/mfint.48.06.0633
https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0
https://doi.org/10.15407/mfint.48.06.0633


634 V. V. TYKHONOVYCH 

properties of the rubbing material, the samples obtained after friction tests 

are annealed in a vacuum of 0.01 MPa at temperatures of 620°C and 720°C 

for 1 hour. As established, these causes complete softening of the original 
metal that was deformed by friction. At the same time, the material of the 

friction layers retains high hardness and elasticity even after the samples 

have been annealed at 720°C. The maximal softening of the metal is observed 

at the beginning of the friction layers, where the structure is least fragment-
ed, while the minimal softening is observed in the nanostructured material at 

the final part of the friction layers. As shown, during the formation of sur-
face friction layers, the carbide phase dissolves and the metal is saturated 

with active chemical elements of the working environment. This enriches the 

grain boundaries of the surface friction layers with C and O atoms. Thermal 
treatment of samples after friction results in carbon atoms occupying octa-
hedral interstitial sites of the b.c.c. iron–chromium alloy in the boundary 

regions of the grains of the surface friction layers, while oxygen atoms form 

a fine-dispersed oxide phase (α-Fe2O3). Their number at grain boundaries in-
creases with the increased degree of metal fragmentation. The carbon atoms 

in the octahedral interstitial sites of the b.c.c. iron–chromium alloy form 

strong covalent bonds with the surrounding metal atoms. They reduce signif-
icantly the mobility of atoms and make the metal structure less sensitive to 

external thermomechanical influences. The presence of a fine-dispersed ox-
ide phase at the grain boundaries also contributes to this one. This makes the 

physical and mechanical properties of the material of the surface friction 

layers significantly more resistant to external thermal influences compared 

to those of the deformed original metal. 

Key words: sliding friction, wear resistance, nanostructured material, ultra-
fine-grained structure, plastic deformation, surface friction layers, physical 
and mechanical properties, recrystallization. 

Встановлено, що перехід пари тертя криця 130Х17–криця 20Х13 у стаці-
онарний режим роботи з мінімальними зносом і коефіцієнтом тертя відбу-
вається завдяки самоорганізації на поверхнях контакту обох тіл зносо-
стійких наддрібнодисперсних покриттів. Ці покриття складаються з якіс-
но нового ультрадисперсного та наноструктурованого матеріялу, який 

може містити до 25 ат.% Оксиґену та Карбону. Показано, що самооргані-
зовані зносостійкі покриття складаються з шарів тертя, кожен з яких є 

результатом окремого акту нашарування мікрооб'ємів металу на робочі 
поверхні тіл. Поверхневі шари тертя відрізняються від деформованого ви-
хідного металу криць високими твердістю та пружністю. Вони перешко-
джають утворенню між тілами, що труться, сильних адгезійних зв'язків і 
сприяють переходу системи в стаціонарний режим роботи з мінімальними 

коефіцієнтом тертя та зносом. Під час роботи матеріял поверхневих шарів 

тертя піддається інтенсивним циклічним термомеханічним впливам. Його 

здатність зберігати свої унікальні фізико-механічні властивості в екстре-
мальних умовах високих температури та тиску визначає поведінку й екс-
плуатаційні властивості вузлів тертя. Для аналізи можливого впливу зов-
нішніх термічних навантажень на фізичні та механічні характеристики 

матеріялу зон контактної взаємодії криць зразки після випробувань на 

тертя піддавалися відпалу у вакуумі 0,01 МПа за температур у 620°С і 
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720°С упродовж 1 години. Встановлено, що це викликає повне знеміцнен-
ня деформованого через тертя вихідного металу. Водночас матеріял повер-
хневих шарів тертя зберігає високі твердість і пружність навіть після від-
палу зразків за 720°С. Максимальне знеміцнення металу спостерігається 

на початку шарів тертя, де структура є найменш фраґментованою, мініма-
льне — у наноструктурованого матеріялу кінцевої частини шарів тертя. 
Показано, що утворення поверхневих шарів тертя супроводжується роз-
чиненням карбідної фази та насиченням металу активними хемічними 

елементами робочого середовища. Це збагачує межі зерен шарів тертя 

атомами С і О. Термічне оброблення зразків після тертя приводить до того, 
що атоми Карбону у примежових областях зерен шарів тертя займають 

октапори ОЦК-стопу заліза з Хромом, а атоми Оксиґену утворюють дріб-
нодисперсну оксидну фазу α-Fe2О3. Їхня кількість на межах зерен зростає 

разом зі збільшенням ступеня фраґментації металу. Атоми Карбону в ок-
тапорах ОЦК-стопу заліза з Хромом, утворюють міцні ковалентні зв'язки 

з навколишніми атомами металу. Вони істотно понижують рухливість 

атомів і роблять структуру металу менш чутливою до зовнішніх термоме-
ханічних впливів. Присутність на межах зерен дрібнодисперсної оксидної 
фази теж сприяє цьому. Це робить фізико-механічні властивості матері-
ялу поверхневих шарів тертя значно більш стійкими щодо зовнішніх тер-
мічних впливів у порівнянні з деформованим вихідним металом. 

Ключові слова: тертя ковзання, зносостійкість, наноструктурований ма-
теріял, наддрібнодисперсна структура, пластична деформація, поверхне-
ві шари тертя, фізико-механічні властивості, рекристалізація. 

(Received 19 May, 2025; in final version, 25 August, 2025) 
  

1. INTRODUCTION 

In many cases, the efficiency of machines and process equipment de-
pends on the characteristics of the sliding bearings used in the manu-
facture of these machines and equipment. They determine the tech-
nical characteristics of products, their efficiency and durability. In 

most cases, sliding bearings are manufactured using friction pairs 

made of steel and copper-based alloys, such as bronze or brass. Howev-
er, they are not capable of operating under high loads in aggressive en-
vironments. Therefore, for extreme friction conditions, pairs of fric-
tion elements based on chromium steels were developed. High-
chromium steels have been proven wear-resistant materials with a 

range of essential mechanical and special properties. The choice of 

chemical composition of steels was determined by the conditions of 

their operation [1–12]. In particular, the friction pair of steel 120Cr15 

and steel 20Cr13 has demonstrated good performance. The use of it in 

sliding bearings of pumps for heavily loaded equipment in the energy, 
mining and food industries provides significant economic benefits. In 

this regard, further scientific research and development of technical 
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solutions to improve the antifriction properties of these alloys are of 

great importance. 
 Almost any load applied to the friction components is transmitted 

through their working surfaces. Therefore, the properties of the sur-
face friction layers in each friction element typically determine the 

overall behaviour and operational characteristics of the friction unit. 

It has been demonstrated in works [7–11] that, under conditions of 

sliding friction in environments with active chemical elements, the 

transition of friction pairs composed of steels 130Cr17 (120Cr15) and 

20Cr13 to a stationary operating mode with minimal wear and friction 

coefficient occurs due to the self-organization of qualitatively new, 
wear-resistant ultra-fine-grained coatings on the contact surfaces of 

both bodies. These coatings differ from the deformed original metal of 

the steels in their high hardness and elasticity. They localize plastic 

deformation processes in a thin surface layer, which prevents the for-
mation of strong adhesive bonds between rubbing bodies and facili-
tates the system's transition to a stationary operating mode with a 

minimum coefficient of friction and wear. 
 During the operation of the friction unit, the material of the wear-
resistant ultra-fine-grained coatings is subjected to intense cyclic 

thermomechanical effects. Today, there are many theoretical methods 

for calculating the actual temperatures and pressures, which occur dur-
ing friction at the points of real contact between metal surfaces [13–
17]. According to them, individual sections of the friction surfaces of 

the working pair consisting of steel 130Cr17 (120Cr15) and steel 
20Cr13 can experience extreme conditions of high normal pressure 

(3 GPa), flash temperature (450°C), and relative shear rate. Therefore, 
the ability of the material of wear-resistant ultra-fine-grained coatings 

to maintain its unique physical and mechanical properties under ex-
treme conditions of high temperature and pressure determines the be-
haviour and performance characteristics of friction units. 
 This work studies the influence of external thermal effects on the 

physical and mechanical properties of the material in the contact in-
teraction area of a friction pair composed of steels 130Cr17 and 

20Cr13. This will enable us to compare the resistance to external ther-
mal effects of a qualitatively new material of wear-resistant ultra-fine-
grained coatings with that of the original metal deformed by friction, 
and to understand how the degree of fragmentation of the structure 

and its saturation with impurity atoms affect the stability of the mate-
rials’ physical and mechanical properties. 
 This study will be useful for developing the physical foundations for 

obtaining qualitatively new wear-resistant nanostructured and ultra-
dispersed alloys on the contact surfaces of friction units, which will 
ensure a reduction in wear and the coefficient of friction by 2 to 3 

times under extreme operating conditions. 
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2. RESEARCH OBJECTS AND METHODS 

The object of the study was a friction contact pair consisting of steel 
130Cr17 (pad) and steel 20Cr13 (disk). The metal used for the research 

was obtained from an open induction furnace with a capacity of 12 kg. 
Metal samples were collected from each smelting for chemical analysis. 
The carbon content was analysed through combustion in an oxygen 

stream, while the concentration of alloying elements was determined 

using an x-ray fluorescence spectrometer. The results of the chemical 
analysis of the steels are presented in Table 1. 
 The alloys under study in the cast state possess a metallic matrix 

predominantly characterized by an austenitic structure. As known [4], 

such a structure is not always optimal in terms of wear resistance and 

mechanical processing. There are numerous ways to alter the structure 

of the metal matrix in alloys through heat treatment, which can 

achieve the desired physical and mechanical properties. Therefore, the 

alloys obtained after casting were subjected to additional heat treat-
ment. Steel 130Cr17 was subjected to heat treatment, which included 

the following steps: heating to 950°C (held for 2 hours), cooling to 

680°C (held for 2 hours), cooling in a furnace, quenching in oil from 

1020°C and subsequent tempering at 600°C for 1 hour. The heat treat-
ment of 20Cr13 steel consisted of heating to 1020°C (held for 45 

minutes), quenching in oil, and tempering at 520°C for 1 hour. 
 The test of the contact pair consisting of steel 130Cr17 (pad) and 

steel 20Cr13 (disk) under sliding-friction conditions was conducted 

using a standard friction machine (model 2070СМТ-1). Friction be-
tween the steels according to the pad-disk scheme occurred under a 

normal load of 5⋅106
 N/m2

 and a sliding speed of 1 m/s (Fig. 1). The ra-
tio of the pad area to the disc area, known as the mutual overlap coeffi-

TABLE 1. The average chemical composition of steels 130Cr17 and 20Cr13 

(the total concentration of other impurity atoms did not exceed 0.05 wt.%). 

 
Steel 130Cr17 Steel 20Cr13 

wt.% at.% wt.% at.% 
Fe 80.47 75.57 86.30 84.37 
Cr 17.23 17.37 12.42 13.04 
Si 0.36 0.68 0.50 0.97 
Mn 0.51 0.49 0.41 0.41 
Ti 0.01 0.02 0.01 0.01 
Cu 0.06 0.05 0.09 0.08 
P 0.02 0.03 0.02 0.04 
S 0.02 0.03 0.02 0.04 
C 1.32 5.76 0.23 1.04 
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cient, is approximately κ ≅ 0.08. The root-mean-square errors in meas-
uring the weight wear of steels did not exceed 5⋅10−6

 g/m. The testing 

scheme for steels under friction conditions is illustrated in Fig. 1. 
Friction tests were performed in a water-air environment. 
 After friction testing, steel samples were subjected to heat treatment 

at 620°C and 720°C for one hour in a vacuum of 0.01 MPa. For this pur-
pose, a laboratory LHTM muffle vacuum furnace was utilized. Based on 

the phase diagrams of Fe–Cr–C-system alloys [17, 18], the α → γ-
transformation in the metal of the steels under investigation can occur 

at temperatures above 780°C. Therefore, such heat treatment of steels 

ensured the most severe conditions of external thermal influences 

without phase transformations of the metals, which could have an addi-
tional effect on the physical and mechanical properties of materials. 
 The morphology and chemical composition of the surface friction lay-
ers were investigated with a JSM-6490LV scanning electron microscope 

produced by JEOL Ltd. It was additionally equipped with an INCA En-
ergy 350 Premium energy-dispersive spectrometer featuring a silicon 

drift detector and an INCA Wave 500 wave-dispersive spectrometer. It 

also included an HKL Channel 5 EBSD electron backscatter diffraction 

detector, manufactured by OXFORD Instruments (UK). The studies 

were carried out using an accelerating voltage of 20 kV and a beam cur-
rent set at 7 nA. Images of friction surfaces were obtained in secondary 

electron mode. The calculation of element concentrations from the ob-
tained spectra was conducted using the matrix correction method. For 

this purpose, the most advanced matrix effect correction scheme, XPP, 
from OXFORD Instruments Analytical Ltd. was employed. 
 The local chemical composition of wear-resistant surface friction 

 

Fig. 1. The testing scheme for steels under friction conditions: 1—pad, 2—disc. 
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layers was further analysed using an MS-46 X-ray microprobe from 

CAMECA. The chemical composition was quantitatively analysed on 

oblique sections at specified points using a probe mode with settings of 

20 kV and 13 nA. The ZOND program [19] was used to calculate con-
centrations and to make corrections for absorption, fluorescence, and 

atomic number. The total error in calculating the concentrations of 

metal atoms in the surface friction layers did not exceed 0.2 wt.%. 
 Metallographic studies were conducted using a Neophot-30 optical 
microscope manufactured by Carl Zeiss. Layers of nickel approximate-
ly 300 µm thick were preliminarily electrolitically deposited on the 

friction surfaces to protect them from potential damage during the 

preparation of the sections. 
 Transmission electron microscopy studies of the microstructure and 

phase composition of the surface friction layers were conducted using 

a JEM-200CX electron microscope (JEOL Ltd.) at an accelerating volt-
age of 200 kV. To prepare thin foils, which enable the study of the met-
al throughout the entire depth of the contact interaction zone in steels, 
a specially developed technique is employed, as described in detail in 
Ref. [20]. 
 Rockwell hardness measurements were conducted using a UT5011 

device in accordance with State Standard 9013-59 (ISO 6508-86). Mi-
crohardness measurements were performed using a PMT-3 microhard-
ness tester in accordance with ГОСТ 2999-75. A Vickers diamond tip 

was used with an indenter load of 0.5 N. 
 Micromechanical tests of the material in the contact interaction 

zones in steels were conducted using the indenter dynamic penetration 

method with the УМП-11 device. The technique for recording indenter 

penetration diagrams in coordinates of indenter load (P) and mutual 
approach (h) of the indenter and the sample was employed. The devel-
opment of this technique is detailed in works [21–23]. The indenter 

and the sample approached each other at a constant speed of 1 m/s. To 

enable a comparison of the microhardness values calculated from the 

diagrams (based on the size of the diagonal of the residual plastic im-
print) with the measurement data from the PMT-3 device, the maxi-
mum load applied to the indenter was set to 0.5 N in both cases. The 

proportion of the work of elastic deformation (AE) in the total work of 

elastic–plastic deformation (A) during the penetration of the indenter 

was determined by the ratio of the areas under the unloading and load-
ing curves of the indenter penetration diagrams. 

3. RESULTS AND THEIR DISCUSSION 

The dependences of the friction coefficient and weight wear of a con-
tact pair consisting of 130X17 steel (pad) and 20X13 steel (disk) on the 

friction path are illustrated in Figs. 2 and 3. 



640 V. V. TYKHONOVYCH 

 From these figures, it is evident that the friction process of the con-
tact pair can be conditionally divided into two stages: the running-in 

stage (section 1 in Fig. 2) and the stationary operation stage, character-

 

Fig. 2. Dependence of the friction coefficient on the friction path for the con-
tact pair made of steel 130Cr17 and steel 20Cr13: 1—the stage of running-in 

of the friction unit, 2—the stage of stationary operation. 

 

Fig. 3. Weight wear of the contact pair (steel 130Cr17 and steel 20Cr13) dur-
ing the breaking-in stage and under stationary operating conditions: 1—wear 

of the pad (steel 130Cr17), 2—wear of the disc (steel 20Cr13), 3—total wear 

of the friction unit. 
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ized by minimal wear and a low friction coefficient (section 2 in Fig. 2). 
 The analysis of the dynamics of structural–phase transformations 

in the contact interaction zones of steels during friction indicates that 

the transition of the friction pair to a stationary operating mode, char-
acterized by minimal wear and a low coefficient of friction, occurs due 

to the self-organization of wear-resistant coatings on the contact sur-
faces of both components. In this context, the amount of these coatings 

must be sufficient to shield completely the initial metals that were de-
formed during the running-in stage. Self-organized wear-resistant 

coatings are formed as a result of the physical and chemical processes 

occurring in the contact zone of the bodies during the running-in 

stage, and these coatings can occupy between 45% and 90% of the 

working surface of each rubbing body.  
 Figure 4 shows photographs of the structure of the contact interac-
tion zone of steels (cross-sections) after the friction tests. The self-
organized wear-resistant coatings in the photographs correspond to 

zone A. They are situated above the deformed original metal of the 

steels (zone B), have a clear boundary with it, and differ in their degree 

of etching. Zones C in the figure correspond to the undeformed origi-
nal metal located deep within the rubbing parts. 
 A more detailed study of the structure of wear-resistant self-
organizing coatings (zone A) was conducted on oblique sections of 

samples prepared at an angle of 30 degrees to the friction surface (Fig. 
5). It can be observed that these coatings consist of distinct friction 

  
a b 

Fig. 4. The structure of the contact interaction zone of steels 130Cr17 (a) and 

20Cr13 (b) after the friction test. Cross-section: A is wear-resistant self-
organizing coatings, B is deformed original metal, C is undeformed original 
metal. 
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layers with a clear boundary between them, the total number of which 

varies along the working surface. 
 Studies using scanning electron microscopy of the morphology of 

friction surfaces confirm the previous results. Figure 6 illustrates typ-
ical areas of the working surfaces of 130Cr17 and 20Cr13 steels after 

the friction pair has transitioned to a stable operating mode character-
ized by a minimum coefficient of friction and wear. The structure of 

the lateral boundaries of the wear-resistant self-organizing coatings 

  
a b 

Fig. 5. The structure of the contact interaction zone of steels 130Cr17 (a) and 

20Cr13 (b) after the friction test. Oblique section at an angle of 30°: A is wear-
resistant self-organizing coatings, B is deformed original metal, C is unde-
formed original metal. 

  
a b 

Fig. 6. The structure of the friction surfaces of steels 130Cr17 (a) and 20Х13 

(b): A is wear-resistant self-organizing coatings; B is deformed original metal. 
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(zone A, Fig. 6) indicates that they are composed of individual layers, 
resulting from the multiple layering of metal microvolumes on the 

friction surfaces. Analysis of the cross-sectional structure of the con-
tact interaction zone of steels during friction indicates that each fric-
tion layer of self-organizing wear-resistant coatings results from a 

separate act of layering metal microvolumes on the friction surfaces. 
These metal microvolumes are formed through the adhesive interac-
tion of contacting bodies during the running-in stage of the friction 

units. 
 The data presented above clearly indicate that the physical and me-
chanical properties of wear-resistant self-organizing coatings have a 

significant impact on the tribological characteristics of friction units. 
However, for the successful operation of friction units, it is equally 

important that these coatings retain their unique properties under 

long-term cyclic thermomechanical loads experienced during opera-
tion. Therefore, to analyse the potential influence of external thermal 
effects on the material properties in the contact interaction zones of 

steels, samples tested under friction were annealed in a vacuum of 

0.01 MPa at temperatures of 620°C and 720°C. 
 Each of the friction layers in the self-organizing wear-resistant 

coatings is created from a distinct process of metal layering on the 

working surfaces of the components. As one moves along the individu-
al friction layers in the direction of metal layering, there are signifi-
cant changes in the mechanical properties, microstructure, and chemi-
cal and phase composition of the material [7–9]. Therefore, to under-
stand the mechanism of the potential influence of external thermal ef-
fects on the physical and mechanical characteristics of self-organizing 

wear-resistant coatings, it is crucial to conduct a comprehensive study 

of the material in the individual friction layers. This study should fo-
cus on how heat treatment affects the chemical and phase composition, 
microstructure, and mechanical properties of various regions within 

these layers. 
 Research findings presented in works [7–11] indicate that the na-
ture of structural–phase transformations in the contact interaction 

zones of both friction pair components largely coincides. To streamline 

our discussion and avoid unnecessary repetition, we will henceforth 

focus on the processes taking place in the friction layers of steel 
130Cr17. 
 After conducting friction tests on the contact pairs both before and 

after annealing the samples, we performed micromechanical tests and 

local x-ray spectral analysis on the materials in the contact interaction 

zones of the steels. Using the Vickers diamond tip of the PMT-3 device, 
we marked various areas of the oblique sections of the friction layers 

and the original metal. Subsequently, local x-ray spectral analysis and 

micromechanical testing of the material were conducted in the speci-
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fied areas. Therefore, the mechanical properties and chemical compo-
sition of the material in the friction layers (zone A), the deformed orig-
inal metal (zone B), and the undeformed original metal (zone C) of the 

steels were analysed in the same locations. 
 Table 2 presents the average mechanical characteristics of the vari-
ous parts of the friction layers (zone A), along with the deformed (zone 

B) and undeformed (zone C) original metal of 130Cr17 steel. The meas-
urements were conducted immediately after the friction tests of the 

contact pair and the subsequent annealing of the samples at tempera-

TABLE 2. Average values of mechanical characteristics for the friction layers 

(zone A), along with the deformed (zone B) and undeformed (zone C) initial 
metal of 130Cr17 steel, following the testing of the friction pair consisting of 

130Cr17 steel and 20Cr13 steel in a water–air environment. The measure-
ments were conducted immediately after the friction tests of the contact pair 

and the subsequent annealing of the samples at temperatures of 620°C and 

720°C for duration of 1 hour. 

 Zone C Zone B 
Zone A. Friction layer 

beginning middle end 
Immediately after the friction tests of the contact pair 

m
dH , GPa 3.7 5.5 6.5 8.4 10.2 
c
dH , GPa 3.6 5.5 6.6 8.3 10.1 

Нh, GPa 3.2 4.6 5.5 6.5 7.7 
c
d hH H− , GPa 0.4 0.9 1.1 1.8 2.4 

Аel/А 0.09 0.12 0.16 0.24 0.29 
Аpl/А 0.91 0.88 0.84 0.76 0.71 

After the friction tests of the contact pair and the subsequent annealing  

of the samples at temperature of 620°C for a duration of 1 hour 
m
dH , GPa 3.4 3.6 5.1 7.4 9.5 
c
dH , GPa 3.5 3.6 5.2 7.3 9.6 

Нh, GPa 3.2 3.2 4.4 5.9 7.4 
c
d hH H− , GPa 0.3 0.4 0.8 1.4 2.2 

Аel/А 0.08 0.09 0.11 0.20 0.28 
Аpl/А 0.92 0.81 0.89 0.80 0.72 

After the friction tests of the contact pair and the subsequent annealing  

of the samples at temperature of 720°C for a duration of 1 hour 
m
dH , GPa 3.3 3.4 3.7 7.0 9.4 
c
dH , GPa 3.3 3.3 3.6 7.0 9.3 

Нh, GPa 3.0 3.0 3.2 5.7 7.1 
c
d hH H− , GPa 0.3 0.3 0.4 1.3 2.2 

Аel/А 0.08 0.08 0.09 0.19 0.28 
Аpl/А 0.92 0.92 0.91 0.81 0.72 
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tures of 620°C and 720°C for duration of 1 hour. 
 The data presented in this table were obtained by averaging meas-
urements collected from five different friction layers. The correlation 

between the microhardness values determined by the diagonal size of 

the residual plastic imprint ( c
dH ), as derived from the dynamic pene-

tration diagrams of the indenter, and the microhardness measure-
ments obtained with the PMT-3 device ( m

dH ) corroborates the validity 

of the micromechanical tests conducted on the metal. 
 Micromechanical tests of the materials in the contact interaction 

zones of the steels (Table 2) indicate that heat treatment of the samples 

following friction tests results in complete softening of both the unde-
formed and friction-deformed original metal (Fig. 4, zones B and C). 
Meanwhile, the material of the friction layers, from which self-
organizing wear-resistant coatings are formed (Fig. 4, zone A), retains 

high hardness and elasticity. The data presented in the table reveal 
that the influence of external thermal effects on the mechanical prop-
erties of the friction layer material depends on both the annealing tem-
perature and the degree of fragmentation of the metal structure. Max-
imum softening of the material is observed at the beginning of the fric-
tion layers. In these regions, there is a significant dependence of the 

mechanical properties on the annealing temperature. Increasing of the 

annealing temperature of the samples from 620°C to 720°C leads to 

complete nearly the softening of the material at the onset of friction 

layers. 
 The chemical composition of the friction pair was analysed using lo-
calized x-ray spectroscopy. Table 2 presents the average chemical com-
position of the various parts of the friction layers (zone A), along with 

the deformed (zone B) and undeformed (zone C) original metal of 

130Cr17 steel. The measurements were conducted immediately after 

the friction tests of the contact pair and the subsequent annealing of 

the samples at temperatures of 620°C and 720°C for duration of 1 

hour. The values of the chemical composition for the friction layers 

were obtained by averaging measurements taken from five different 

layers. As the annealing temperature had virtually no impact on the 

chemical composition of the friction layers, the table includes data for 

only one instance of heat treatment to prevent repetition. 
 Analysis of the data presented in the table indicates that the anneal-
ing of samples after friction tests has a negligible effect on the chemi-
cal composition of the metal across the entire depth of the contact in-
teraction zones of the steels. A significant distinguishing feature of 

the chemical composition of the friction layers is the presence of a sub-
stantial number of oxygen atoms within them. 
 The intensive plastic deformation of microvolumes of metal during 

the formation of friction layers results in the saturation of their ultra-
dispersed structure with oxygen atoms from the working environ-
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ment, due to the thermomechanical breakdown of water molecules at 

the contact points of microprotrusions. When traversing individual 
friction layers in the direction of metal layering, the concentration of 

oxygen in the material can vary from 1 at.% to 21 at.%. As the number 

of oxygen atoms in the friction-layer material increases, the impact of 

heat treatment on its hardness and elasticity diminishes (see Tables 2 

and 3). 
 Electron transmission microscopy was employed to investigate the 

effect of heat treatment on the microstructure and phase composition 

of the material in surface friction layers. Utilizing this technique, a 

TABLE 3. Average values of the chemical composition for the friction layers 

(zone A), as well as for the deformed (zone B) and undeformed (zone C) initial 
metal of 130Cr17 steel, following the testing of the friction pair consisting of 

130Cr17 steel and 20Cr13 steel in a water–air environment. The measure-
ments were conducted immediately after the friction tests and the subsequent 

annealing of the samples at a temperature of 620°C for duration of 1 hour. 

Chemical com-
position, at.% Zone C Zone B 

Zone A. Friction layer 
beginning middle end 

Immediately after the friction tests of the contact pair 
Fe 78.07 76.56 75.62 69.17 63.76 
Cr 15.62 16.70 15.75 14.71 13.87 
Si 0.66 0.69 0.73 0.68 0.63 
Mn 0.50 0.47 0.46 0.43 0.39 
Ti 0.02 0.01 0.01 0.01 0.01 
Cu 0.04 0.05 0.06 0.05 0.04 
P 0.03 0.03 0.02 0.02 0.02 
S 0.03 0.02 0.03 0.02 0.01 
O 0.00 0.00 2.81 10.69 16.95 
С 5.03 5.47 4.51 4.22 4.32 

After the friction tests of the contact pair and the subsequent annealing  

of the samples at temperature of 620°C for a duration of 1 hour 
Fe 78.34 76.87 75.36 68.77 63.58 
Cr 15.51 16.52 15.82 14.90 14.03 
Si 0.68 0.66 0.77 0.70 0.61 
Mn 0.46 0.49 0.44 0.46 0.36 
Ti 0.02 0.02 0.01 0.01 0.01 
Cu 0.06 0.04 0.07 0.05 0.05 
P 0.03 0.02 0.02 0.02 0.01 
S 0.02 0.02 0.02 0.03 0.01 
O 0.00 0.00 2.92 10.75 17.06 
C 5.08 5.36 4.57 4.31 4.28 
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detailed analysis of the microstructure and phase composition of the 

friction layers in the working pair of steel 130Cr17 and steel 20Cr13 

was conducted after friction tests without subsequent annealing of the 

samples [8]. It has been demonstrated [8] that the fragmentation level 
of the structure in different parts of individual friction layers is not 

constant. This level can vary significantly when transitioning between 

adjacent layers. Less fragmented friction layers are entirely composed 

of an ultrafine crystalline structure formed by spatially disoriented 

grains with a body-centred cubic (b.c.c.) iron crystal lattice. The 

grains’ size of these layers varies smoothly in the direction of the lay-
ering of metallic microvolumes on the friction surfaces: from 160 nm 

to 20 nm. As the degree of fragmentation of the structure increases, 
the azimuthal splitting of iron reflections in microdiffraction patterns 

also increases, indicating a greater spatial disorientation of the grains. 
The grain boundaries of friction layers are predominantly composed of 

dislocation clusters and exhibit a spatially extended morphology. With 

an increase in the degree of structural fragmentation and spatial diso-
rientation of its grains, the volume fraction of boundary regions in-
creases significantly. More fragmented friction layers differ from 

their predecessors primarily in that their final part consists of 

nanostructured crystalline–amorphous material with a grain size 

ranging from 2 to 8 nm. The crystalline–amorphous nanostructure has 

a well-defined boundary with the ultrafine material. 
 In the microdiffraction patterns of friction layers from self-
organizing wear-resistant coatings, reflections corresponding to body-
centred cubic (b.c.c.) iron, as well as reflections from Me7C3-type car-
bides, are observed. However, the number of reflections from the car-
bide phase gradually decreases as ones move along each layer in the di-
rection of friction. This indicates that the intense plastic deformation 

of metal microvolumes during their layering on the friction surface 

leads to the dissolution of the carbide phase. This is confirmed by the 

data from Auger electron spectroscopy obtained from the grain bound-
aries of the surface friction layers and the original metal of 130Cr17 

steel [9]. The shape of the carbon Auger electron peak suggests that the 

carbon atoms at the grain boundaries of the friction layers predomi-
nantly exist in a solid solution, whereas in the original metal, the car-
bon atoms at the grain boundaries are primarily present in the carbide 

phase. The dissolution of the carbide phase during intense plastic de-
formation of iron is further corroborated by data from publications 

[24, 25]. 
 As one moves along each of the friction layers toward the layering of 

metal microvolumes on the working surfaces, reflections from ul-
trafine Fe2O3-type oxides are also observed in the microdiffraction pat-
terns. In the initial sections of the friction layers, these reflections are 

nearly absent. Ultradispersed Fe2O3 oxides emerge during the final 
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stage of metal microvolume layering, which corresponds to the middle 

and final sections of the friction layers. 
 The microstructure and electron diffraction patterns of the initial, 
middle, and final parts of one of the friction layers of 130Cr17 steel are 

presented in Fig. 7. The studies were conducted following friction tests 

of the contact pair, without any subsequent annealing. 
 Electron-microscopic studies indicate that heat treatment of sam-
ples conducted after friction tests significantly affects only the micro-
structure of the initial region of the friction layers, which exhibits the 

least fragmented structure. Therefore, future describing of the inves-
tigations will concentrate on the structural transformations occurring 

in these sections of the friction layers. 
 Figure 8 illustrates the microstructure and electron diffraction pat-
tern of the initial section of the friction layer of 130Cr17 steel, ob-
tained after friction testing of the contact pair and subsequent heat 

treatment of the tested samples at 720°C for one hour. 
 It is evident that the heat treatment of samples subjected to friction 

tests results in a modification of the microstructure in the initial re-
gion of the friction layers. This modification is significantly influ-
enced by the annealing temperature. In regions of the friction layers 

 

Fig. 7. Microstructures and electron diffraction patterns of different sections 

of the friction layer of 130Cr17 steel located along the direction of friction in 

the sequence a → b → c. Section ‘a’ corresponds to the beginning of the fric-
tion layer, while section ‘c’ corresponds to the end. 
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exhibiting the least fragmented microstructure, the process of prima-
ry recrystallization occurs intensely during the heat treatment of sam-
ples at 720°C. In the deformed material, new undistorted crystals are 

formed that grow in size through the absorption of grains that have 

been distorted by deformation. During the heat treatment of samples 

at 620°C, the structural changes observed in the regions of the friction 

layers with the least fragmented structures are not so significant. In 

this case, the recrystallization rate is slower. Although the grain 

boundaries exhibit a more regular shape, their spatial disorientation 

remains evident. 
 The microstructure of the more fragmented regions in the middle 

and end sections of the friction layers remains largely unchanged fol-
lowing the annealing of friction-tested samples. However, there is a 

noticeable increase in the number of reflections from ultra-dispersed 

oxides, such as Fe2O3, as observed in the electron diffraction patterns. 
 Thus, the data presented above indicate that each friction layer 

within the self-organizing wear-resistant coatings results from a dis-
tinct process of metal layering on the working surface of the compo-
nents. The layering of metal microvolumes on the friction surface re-
sults in the dissolution of the carbide phase and the saturation of the 

metal with oxygen from the working environment. In works [8, 9], it 

was demonstrated that the majority of oxygen and carbon atoms in the 

friction layers are located within structurally disorganized grain 

boundary regions as a solid solution. In contrast, the carbon atoms at 

the grain boundaries of the original metal exist in the carbide phase. It 

was found in Ref. [9] that carbon atoms in the friction layers occupy 

two distinct positions within the crystal structure. The first position 

corresponds to the octahedral interstitial sites of the body-centred cu-

 

Fig. 8. Microstructure and electron diffraction pattern of the initial section of 

the friction layer of 130Cr17 steel obtained after friction testing of the con-
tact pair comprising 130Cr17 steel and 20Cr13 steel and subsequent heat 

treatment of the tested samples at 720°C for one hour. 
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bic (b.c.c.) iron–chromium alloy, while the second position involves an 

atomic cluster of Fe–O–C, which exhibits an octahedral geometry with 

oxygen at the centre and two iron atoms at the vertices substituted by 

carbon atoms. Atomic clusters of Fe–O–C form at the grain boundaries 

of friction layers due to intense high-speed plastic deformation of met-
al microvolumes layered on the friction surfaces. They are metastable 

and, upon annealing of the samples, undergo disintegration, resulting 

in the formation of a finely dispersed oxide phase (α-Fe2O3) and the 

transition of carbon atoms into octahedral interstitial sites of the 

body-centred cubic (b.c.c.) iron–chromium alloy. 
 Zone calculations [9, 25] regarding the influence of impurity atoms 

on the electronic structure and interatomic bonding reveal that carbon 

atoms located in the octahedral interstitial sites of body-centred cubic 

(b.c.c.) iron–chromium alloys establish strong covalent bonds with the 

surrounding metal atoms. They significantly impede atomic mobility, 

thereby preventing any structural transformations within the metal. 
Conversely, regions of reduced electron density are formed between 

the metastable Fe–O–C atomic clusters and the surrounding metal at-
oms. Consequently, the limited participation of valence electrons in 

bond formation between the clusters atoms and the surrounding metal 
atoms leads to the relatively easy breakage of these bonds when grains 

shift along the boundaries. This destabilizes the structure and may 

contribute to the formation of dynamic systems at grain boundaries, 
which can plasticize the metal, when layered on friction surfaces. 
 The results of the presented studies elucidate the physical mecha-
nisms underlying the differing reactions to external thermal effects in 

deformed during the running-in stage metal, as well as in the qualita-
tively new material of the friction layers. Additionally, these studies 

facilitate an understanding of how the fragmentation of the structure 

of surface friction layers affects the stabilization of the materials’ 
physical and mechanical properties in response to external thermal in-
fluences. 
 During the initial stage of friction, plastic deformation of the sur-
face layers of steels disrupts the carbide network of the eutectic com-
ponent in 130Cr17 steel, resulting in the fragmentation and dispersion 

of its constituents (see Fig. 4, zone B). In this case, fragmentation of 

the structure of both steels occurs with minimal spatial disorientation 

of their grains [8]. At this stage of the friction process, the plastic de-
formation of the metal does not induce the dissolution of the carbide 

phase or the saturation of the metal with active chemical elements 

from the working environment, specifically oxygen atoms. The grain 

boundaries of the deformed original metal exhibit a relatively regular 

shape and contain a minor amount of impurity atoms that do not sig-
nificantly affect the physical and mechanical properties of the materi-
al. 
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 Intensive plastic deformation of microvolumes of metal during its 

layering process on friction surfaces results in significant fragmenta-
tion of the structure and spatial disorientation of its grains. In this 

case, grain boundaries are formed by dislocation clusters and have an 

extended spatial shape. During the formation of surface friction lay-
ers, the carbide phase dissolves, and the metal becomes saturated with 

active chemical elements from the working environment. This enriches 

the grain boundaries of the friction layers with carbon (C) and oxygen 

(O) atoms. These atoms are located in three positions within the crystal 
structure: Fe–O–C atomic clusters, a fine-dispersed oxide phase 

(Fe2О3), and the octahedral interstitial sites of body-centred cubic 

(b.c.c.) iron–chromium alloys. It was noted earlier that Fe–O–C atomic 

clusters are metastable. Annealing of the samples after friction leads 

to their decomposition, causing carbon atoms to transition into octa-
hedral interstitial sites and resulting in the formation of an oxide 

phase by oxygen atoms. Therefore, heat treatment of samples after 

friction results in carbon atoms in the boundary regions of grains be-
ing located solely in the octahedral interstitial sites of the b.c.c. iron–
chromium alloy, while oxygen atoms form an exclusively finely dis-
persed oxide phase, α-Fe2О3. Their amount at the grain boundaries in-
creases with the degree of fragmentation of the metal structure as ones 

move along the friction layers in the direction of metal layering. Car-
bon atoms located in the octahedral interstitial sites of body-centred 

cubic (b.c.c.) iron–chromium alloys form strong covalent bonds with 

the surrounding metal atoms. They significantly reduce atomic mobili-
ty and enhance the metal-structure resistance to external thermal in-
fluences. The presence of a finely dispersed oxide phase at the grain 

boundaries also contributes to this effect. This alters the physical and 

mechanical properties of the friction layer material, significantly en-
hancing its resistance to external thermal influences in comparison to 

the deformed original metal. In this case, the influence of heat treat-
ment on the strength and elastic characteristics of the metal diminish-
es as the degree of fragmentation in the structure of the friction-layer 

material increases (Table 2). 

4. CONCLUSIONS 

The transition of the friction pair to a stationary operating mode, 
characterized by minimal wear and a low coefficient of friction, occurs 

as a result of the self-organization of wear-resistant coatings on the 

contact surfaces of both components. The quantity of these coatings 

must be sufficient to shield entirely the original metals that were de-
formed during the running-in stage. These coatings are composed of a 

novel ultradispersed and nanostructured material containing up to 25 

at.% of oxygen and carbon. 
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 The self-organized wear-resistant coatings consist of distinct fric-
tion layers. Each friction layer is formed as a result of a separate act of 

layering metallic microprotrusions on the friction surfaces. These mi-
croprotrusions arise from adhesive interactions between the bodies 

during the running-in phase of friction. Friction layers differ from the 

deformed original metal of steels in terms of their high hardness and 

elasticity. They prevent the formation of strong adhesive bonds be-
tween the rubbing bodies, facilitating the transition of the system to a 

stationary operating mode with a minimum coefficient of friction and 

wear. 
 During the operation of sliding bearings, the material of the surface 

friction layers is subject to intense cyclic thermomechanical effects. 
Therefore, its ability to retain its unique physical and mechanical 
properties under extreme conditions of high temperature and pressure 

determines the behaviour and performance properties of friction 

units. To analyse the potential influence of external thermal effects on 

the materials’ physical and mechanical properties of the contact inter-
action zones of steels, samples obtained after friction tests were an-
nealed in a vacuum at 0.01 MPa and at temperatures of 620°C and 

720°C during 1 hour. This process resulted in the complete softening of 

the original metals that were deformed during the running-in stage. 
Meanwhile, the material of the friction layers maintained high hard-
ness and elasticity, even after annealing at 720°C. 
 The resistance of the physical and mechanical properties of the sur-
face friction layers to external thermal influences is determined by 

both the annealing temperature and the degree of material fragmenta-
tion. Maximum softening of the metal occurs at the onset of the fric-
tion layers, where the microstructure is least fragmented. In contrast, 
minimal softening is observed in the nanostructured material located 

at the final section of the friction layers. 
 The layering of microvolumes of metal on the friction surface in-
duces intensive plastic deformation, leading to significant fragmenta-
tion of the microstructure and spatial disorientation of the grains. 
This explains why the grain boundaries within the surface-friction 

layers are formed by dislocation clusters and exhibit a spatially ex-
tended morphology. During the formation of these layers, the carbide 

phase dissolves, and the metal becomes saturated with oxygen (O) at-
oms, which are active chemical elements from the working environ-
ment. Consequently, the grain boundaries of the surface friction layers 

become enriched with carbon (C) and oxygen (O) atoms. Heat treatment 

of samples following friction results in carbon atoms located solely in 

the octahedral interstitial sites at the grain boundaries of the surface 

friction layers in the b.c.c. iron–chromium alloy, while oxygen atoms 

at these grain boundaries form an exclusively fine-dispersed oxide 

phase α-Fe2O3. The concentration of these elements at the grain bound-
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aries increases with the degree of fragmentation of the metallic struc-
ture as one moves along the friction layers in the direction of metal 
layering. Carbon atoms located in the octahedral interstitial sites of 

body-centred cubic (b.c.c.) iron–chromium alloys form strong covalent 

bonds with the surrounding metal atoms. They significantly reduce 

atomic mobility and enhance the metal structure’s resistance to exter-
nal thermal influences. The presence of a finely dispersed oxide phase 

at the grain boundaries also contributes to this effect. This makes the 

physical and mechanical properties of the surface friction layers mate-
rial significantly more resistant to external thermal influences com-
pared to the deformed original metal. 
 The ability of wear-resistant ultra-fine-grained coatings to maintain 

high hardness and elasticity under extreme friction conditions in slid-
ing bearings localizes plastic deformation processes to a thin surface 

layer. This reduces the likelihood of strong adhesive bonds forming 

between rubbing bodies and facilitates the system transition to a 

steady-state operating mode with minimal friction and wear. 
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The processes of phase formation in an amorphous cobalt-based 

Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy under the influence of ultrasonic treatment are inves-
tigated. The amorphous alloy is obtained by the method of quenching from 

the melt with a cooling rate of 106
 K/s in the form of a tape with a thickness 

of 25 µm and a width of 20 mm. Ultrasonic treatment of samples is carried 

out in an ultrasonic bath with a maximum ultrasound power of 120 W at a 

frequency of 44 kHz that allows creating an ultrasound load of 32 W/cm2. 
The microhardness of the amorphous alloy is determined by the Vickers 

method. The characteristics of the thermal stability of amorphous alloys such 

as the temperature of the beginning of intensive crystallization, as well as 

the temperature of complete crystallization and the crystallization interval, 
are studied using highly sensitive dilatometric technique. The structure of 

the amorphous alloy is also analysed using electron microscopy. As found, 
ultrasonic treatment of the initial alloy leads to strengthening of the amor-
phous alloy, as evidenced by an increase in microhardness by 33%. Under the 

influence of ultrasonic treatment, the temperature interval of thermal stabil-
ity of the initial alloy decreases, the temperature of the onset of intensive 

crystallization decreases by 10–85 K depending on the time of ultrasonic 
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treatment. The obtained results indicate the formation of an amorphous–
crystalline state in the initial amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy under the 

influence of ultrasonic treatment, which is explained by the creation of 

thermodynamic conditions for the growth of frozen-in crystallization cen-
tres. 

Key words: amorphous alloy, ultrasonic treatment, nanocrystalline state, 
thermal stability, microhardness. 

В роботі досліджено процеси фазоутворення в аморфному стопі на основі 
кобальту Сo67Fe3Cr3Si15B12 за дії ультразвукового оброблення. Вихідний 

аморфний стоп було одержано методою гартування з розтопу зі швидкіс-
тю охолодження у 106

 K/с у вигляді стрічки товщиною у 25 мкм і шири-
ною у 20 мм. Оброблення аморфного стопу ультразвуком проводили в уль-
тразвуковій ванні з максимальною потужністю у 120 Вт на частоті у 

44 кГц, що дало змогу створити ультразвукове навантаження у 32 Вт/см
2. 

Мікротвердість стопу вимірювали за методою Віккерса. Характеристики 

термостабільности аморфного стопу досліджували за допомогою високо-
чутливої дилатометричної методики. Структуру аморфного стопу також 

аналізували за допомогою електронної мікроскопії. Виявлено, що ультра-
звукове оброблення вихідного стопу приводить до зміцнення аморфного 

стопу, про що свідчить збільшення мікротвердости на 33%. Під дією уль-
тразвукового оброблення зменшується температурний інтервал термічної 
стабільности вихідного стопу, температура початку інтенсивної кристалі-
зації зменшується на 10–85 К в залежності від часу ультразвукового об-
роблення. Одержані результати вказують на формування у вихідному 

аморфному стопі Сo67Fe3Cr3Si15B12 аморфно-кристалічного стану під впли-
вом ультразвукового оброблення, що пояснено створенням термодинамі-
чних умов для росту вморожених центрів кристалізації. 

Ключові слова: аморфний стоп, ультразвукове оброблення, нанокриста-
лічний стан, термічна стабільність, мікротвердість. 

(Received 12 November, 2025; in final version, 3 February, 2026) 
  

1. INTRODUCTION 

Due to their wide range of applications in many industries, including 

the military, aerospace, biomedicine and microelectronics, multicom-
ponent amorphous alloys based on cobalt are promising functional ma-
terials. Researchers are attracted to amorphous alloys due to their 

unique chemical and physical properties, such as high fatigue 

strength, crack resistance, and corrosion resistance. Additionally, 

these alloys are soft magnetic materials with almost zero magne-
tostriction [1–3]. However, the widespread use of amorphous alloys is 

significantly limited by their low thermal stability. When heated to a 

certain temperature, amorphous metal alloys transform into a more 

stable crystalline state and lose their unique amorphous properties. 
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Therefore, one of the directions of research on amorphous alloys is to 

establish the influence of external factors, such as thermal annealing, 

radioactive irradiation, mechanical loads, external magnetic and elec-
tric fields, on the thermal stability of alloys in the amorphous state. 

Another important task is to study the thermodynamic conditions for 

the transition of a metal alloy from an amorphous state to an amor-
phous-nanocrystalline state. This transition would give the metal alloy 

new, unique properties due to the interaction between the amorphous 

matrix and the nanocrystalline structures. These two tasks are often 

combined into one. At the first stage of crystallisation, a large number 

of nanocrystalline structures appear in the amorphous matrix. There-
fore, it is necessary to establish the thermodynamic prerequisites un-
der which the volume of these nanocrystalline nuclei will not increase. 

This ensures that the alloy remains in a stable amorphous-
nanocrystalline state [4]. 
 One method of converting an amorphous alloy into an amorphous-
nanocrystalline state is to process mechanically the alloy, causing in-
tense plastic deformation [5, 6]. Intense plastic deformation of an 

amorphous alloy can produce a nanocrystalline structure, even when 

this is not possible using traditional methods such as thermal anneal-
ing [7]. The formation of nanosize crystals under shear deformation 

was first discovered in the amorphous Fe81Si7B12 alloy by the authors in 

the work [8]. In Ref. [9], it is shown that nanocrystals with sizes up to 

15 nm are formed under the action of deformation shear in the amor-
phous alloy Fe80B20, and the number of crystals formed is directly pro-
portional to the degree of deformation. Deformational crystallisation 

under shear at pressure has also been observed in amorphous ribbons 

based on aluminium [10–12], titanium and zirconium [13, 14]. Similar 

processes of nanocrystalline-state formation were observed in amor-
phous alloys based on iron [15–17], molybdenum [18, 19], nickel [20], 

with zirconium and niobium [21] during their processing in a high-
energy ball mill. 
 One of the effective methods of mechanical action on amorphous al-
loys is to subject them to powerful ultrasonic waves. Ultrasonic treat-
ment of amorphous alloys is a more technological and controlled proc-
ess compared to treatment in high-energy ball mills or in a Bridgman 

chamber to create shear deformation [22–24]. Studies have shown that 

powerful ultrasound creates internal compressive stresses, contribut-
ing to the formation of a stable nanocrystalline state in an amorphous 

metal. As found in the work [25], ultrasonic treatment causes struc-
tural changes in the amorphous alloy Fe73.6Si15.8B7.2Cu1.0Nb2.4 due to the 

formation of uniformly distributed nanocrystals.  
 The aim of presented research is to determine the effect of sonica-
tion on the thermal stability and micromechanical properties of amor-
phous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy. 
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2. EXPERIMENTAL DETAILS 

The multicomponent amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy has been cho-
sen for studying of crystallization process under ultra sonic treatment. 

The amorphous alloy has been obtained by the method of quenching 

from the melt with a cooling rate of 106
 K/s in the form of a tape with a 

thickness of 25 µm and a width of 20 mm. To ensure relaxation of me-
chanical stresses existing in amorphous alloys obtained by the spin-
ning method, the studied samples were previously aged under normal 
conditions for 5 years. 
 Ultrasonic treatment of samples was carried out in an ultrasonic 

bath with a maximum ultrasound power of 120 W at a frequency of 

44 kHz, which allowed creating an ultrasound load of 32 W/cm2. The 

ultrasonic bath was filled with distilled water, after which samples of 

the amorphous alloy were placed in it. The samples were kept under ul-
trasonic loading for a certain time, after which they were removed 

from the bath. Ultrasonic treatment of amorphous alloys was carried 

out at room temperature, which is significantly lower than the relaxa-
tion temperature of amorphous alloys. 
 The microhardness of the amorphous alloy was determined by the 

Vickers method: a diamond pyramid with a load of 50 g was pressed 

into the material under study and the diagonal of the resulting imprint 

was measured. Microhardness HV was defined as 

 2

2

1854
N/mm

V

P
H

d
 , (1) 

where P is a load in newtons, d is the length of the diagonal of the im-
print in millimetres. 
 Microhardness measurements were made in air at room tempera-
ture. The indenter was pressed on the shiny side of the amorphous rib-
bon, which was not in contact with the rotating drum during its acqui-
sition. The microhardness measurement error did not exceed 5%. 
 The characteristics of the thermal stability of amorphous alloys 

such as the temperature of the beginning of intensive crystallization, 

as well as the temperature of complete crystallization and the crystal-
lization interval has been studied using highly sensitive dilatometric 

technique [26]. The dilatometric method is based on the fact that the 

molar volumes of alloys differ between their amorphous and crystal-
line states. The difference in molar volume between the amorphous and 

crystalline states is 1–3%. Measurements of the samples’ length were 

performed within a temperature range of 290–940 K. The samples of 

source amorphous alloy and amorphous alloy after ultrasonic treat-
ment were heated at a constant speed of 10 K/min. The length of the 

samples was measured every 5 K. 
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3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Effect of Ultrasonic Treatment on the Microhardness 

of Amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 Alloy 

Microhardness studies were conducted on the initial amorphous 

Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy and the same alloy subjected to ultrasonic 

treatment at a frequency of 44 kHz and a power of 32 W/cm2, to estab-
lish the effect of ultrasonic treatment. 
 The microhardness values, as well as the relative change in the mi-
crohardness of the amorphous alloy sample after ultrasonic treatment 

depending on the treatment time, are given in Table 1. The time de-
pendence of the relative change in the microhardness of the amorphous 

alloy is also given in Fig. 1. 
 As can be seen in Fig. 1 and Table 1, changes in microhardness do not 

exceed the measurement error (i.e., 5%), if the ultrasonic treatment 

time does not exceed 90 s. As the ultrasonic treatment time increases, 

the microhardness also increases. At treatment times of up to 1500 s, 

the relative increase in microhardness is more than 30%. However, if 

the treatment time exceeds 1500 s, the increase in microhardness is 

inhibited and it reaches saturation. 
 Let us analyse the physical reasons for the change in microhardness 

under the influence of ultrasonic treatment. Microhardness, as well as 

other micromechanical properties of amorphous alloys, depends on the 

chemical composition of the amorphous matrix, the presence of frozen 

crystallization centres in it, and internal mechanical stresses. Micro-
hardness of amorphous alloys increases significantly when crystalline 

phases form in amorphous alloys. This effect is especially noticeable in 

the presence of borides and silicides in the structure of the amorphous 

TABLE 1. Microhardness HV and relative change in the microhardness 

(HV  HV0)/HV0 of the amorphous alloy sample after ultrasonic treatment de-
pending on the treatment time t. 

Ultrasonic treatment time t, s HV, Pa (HV  HV0)/HV0, % 

Source sample 727 – 

90 745 2.5 

180 782 7.6 

280 794 9.0 

480 818 12.5 

1440 950 31.0 

2880 960 32.0 

3360 966 33.0 
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alloy. In general, the hardness of the nanostructured state is higher 

than that of an amorphous similar composition. 
 Ultrasonic treatment of amorphous alloy leads to an increase in the 

diffusion mobility of atoms and enhances the phenomenon of internal 
friction. In addition, ultrasound causes internal heating of the amor-
phous alloy due to the absorption of energy in the process of internal 
friction, which also stimulates the acceleration of diffusion. These 

processes accelerate the structural relaxation of the amorphous alloy 

and stimulate its nanocrystallization, which occurs due to atomic dis-
placements during intense plastic deformation. 

3.2. Effect of Ultrasonic Treatment on the Thermal Stability 

of Amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 Alloy 

Figure 2 shows the experimentally obtained temperature dependences 

of the relative change in molar volume for the initial amorphous alloy 

and for the amorphous alloy after ultrasonic treatment at a frequency 

of 44 kHz at a power of 32 W/cm2
 for 3360 s. 

 As can be seen in Fig. 2, ultrasonic treatment of the initial 
Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy for 3360 s leads to a significant (by 85 K) shift 

of the temperature of the onset of intensive crystallization towards low 

temperatures. At the same time, the temperature interval, in which 

complete crystallization of the ultrasonically treated amorphous alloy 

occurs, expands to 75 K compared to the initial amorphous 

Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy, for which this interval is of 65 K. Similar tem-

 

Fig. 1. The time dependence of the relative change in the microhardness of the 

amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy. 
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perature dependences of the relative change in volume were obtained 

for the amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy after ultrasonic treatment 

within the interval from 180 s to 2880 s. The measurement results are 

given in Table 2. 
 As can be seen from Table 2, short ultrasonic treatment times do not 

affect the temperature at which intensive crystallisation begins (tem-
perature changes are within the margin of error). However, increasing 

the ultrasonic treatment time causes a decrease in the temperature, at 

 

Fig. 2. The temperature dependence of the relative change in molar volume 

for the initial (1) and subjected to ultrasonic treatment for 3360 s (2) amor-
phous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy. 

TABLE 2. Thermal stability parameters of the source and ultrasonically 

treated amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy: ultrasonic treatment time t, tem-
perature of onset (Tk) and complete (Tf) of crystallization, interval Tk, by 

which the temperature of the onset of intensive crystallization decreases, and 

interval of full crystallization Tcr after ultrasonic treatment Tk. 

t, s Tk, K Tk  Tk  Tk0, K Tf, K Tcr  Tf  Tk, K 

Source alloy Tk0  773 – 838 65 

180 773 0 847 74 

280 768 –5 843 75 

480 753 –20 833 80 

1440 723 –50 813 90 

2880 703 –70 798 95 

3360 680 –85 755 75 



662 T. TSAREGRADSKA, I. OVSIIENKO, A. KURYLIUK et al. 

which intensive crystallisation begins. 
 Figure 3 presents the dependence of the temperature interval 
Tk  Tk  Tk0, by which the temperature of the onset of intensive crys-
tallization for amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy decreases, on the time 

of ultrasonic treatment. 
 As can be seen in Fig. 3, the dependence of the temperature interval 
Tk, by which the temperature of the onset of intensive crystallization 

of amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy decreases, on the ultrasonic 

treatment time is close to being linearly. In addition, as can be seen in 

Table 2, the temperature interval at which the amorphous alloy com-
pletely crystallises increases slightly with increasing ultrasonic treat-
ment time. 
 Let us analyse the obtained results. As well known, the highest fre-
quency of crystalline phase nucleation during the rapid cooling of a 

melt occurs, when its temperature reaches 0.7Tm. At this temperature, 

the heterogeneous system ‘amorphous matrix–frozen crystallisation 

centres’ is formed. However, for an alloy to be considered amorphous, 

the crystalline phase fraction in the system should not exceed 10
6. The 

system ‘amorphous matrix–frozen crystallisation centres’ is in ther-
modynamic equilibrium, when the difference in chemical potentials of 

the i-th phase in the liquid ( 0i

 ) and crystalline ( 0i

 ) states is zero: 

 
0 0 0

0
i i i

        . (2) 

 In the system ‘amorphous matrix–frozen crystallization centres’ 

 

Fig. 3. The dependence of the temperature interval Tk  Tk  Tk0, by which 

the temperature of the onset of intensive crystallization of amorphous 

Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy decreases, on the time of ultrasonic treatment. 
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elastic stresses are always present due to the difference in volume be-
tween the amorphous and crystalline phases. Ultrasonic treatment of 

an amorphous alloy results in additional elastic deformations occur-
ring at the interface between the crystalline and amorphous phases. 

These deformations lead to reduction of the difference in chemical po-
tentials of the i-th component i

  in the liquid and crystalline 

phases, compared to a state without elastic deformations: 

 0
( )

i i
PV P V 

   
      , (3) 

where P, is the respective pressure in - and -phases at the – in-
terface, and V, is the respective molar volume of - and -phases. 
 In the work [27], an expression for the difference in chemical poten-
tials of the i-th component in the - and -phases has been obtained in 

the spherical crystal nucleus approximation, taking into account the 

influence of elastic deformations on the interface of the - and -
phases: 

3

0

0

0 0

( )( )2
1 ( )

( )

T T i i

i i

P PT T T T

V V V V V V r
T

r rV

   

    

   

       
        

         

,(4) 
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0
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 


 

  
  


,  

where T

  and T

  are the isothermal compressibility coefficients, and 

iV  , iV 
 are the partial molar volumes for the - and -phases, respec-

tively, i

  and i

  are the activities, and ,i iC C 
 are the concentrations 

of i-th component for the - and -phases, respectively,  is the specific 

surface energy, r0 and r0P are the radii of spherical crystal nuclei in the 

absence of pressure at the interface between the liquid and crystal 
phases and in presence of it, H0i and TPi are the enthalpy of fusion and 

the melting point, respectively, of the i-th component. 
 These equations were used to construct the dependence of the differ-
ence in chemical potentials of the i-th component in the liquid and 

crystalline phases on the supercooling value, which is shown in Fig. 4 

[27]. 
 As well known, the difference in chemical potentials of the i-th com-
ponent in the amorphous and crystalline states decreases monotoni-
cally with increasing temperature. As mentioned above, at T  0.7Tm, 

it becomes zero, representing thermodynamic equilibrium in the 

‘amorphous matrix–frozen-in crystallisation centres’ system. How-
ever, in the temperature range below the temperature 0.7Tm, the de-
pendence (T) deviates from monotonic type. In this range, local min-
ima and maxima in dependence (T) as well as a change in sign of  

are observed. 
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 Let us take a closer look at these temperature ranges. In tempera-
ture interval I, the dissolution of nuclei of the crystalline phase that 

have already formed occurs due to the process of upward diffusion, 

which is caused by the difference in the chemical potential of the i-th 

component in the amorphous and crystalline phases [28]. In tempera-
ture region II, where  is positive, frozen crystallisation centres form 

without their volume growing any further. Note that this complex 

form of temperature dependence chemical potential difference is 

caused by significant mechanical stresses in the amorphous matrix re-
sulting from the different molar volumes of the i-th component in the 

liquid and crystalline phases, which are enhanced by ultrasonic treat-
ment of the alloy. 
 Ultrasonic treatment of the initial alloy for a significant time causes 

local heating and an increase in the alloy’s temperature. As a result, 

the ‘amorphous matrix–frozen-in crystallisation centres’ system tran-
sitions from temperature interval I, where dissolution of the crystal-
line phase nuclei occurs due to upward diffusion ((T)  0), to tem-
perature region II ((T)  0), in which a significant number of 

nanosize crystalline phase nuclei form without increasing in size. 
 This conclusion is confirmed by data from electron-microscopy stud-
ies of the structure of the source and ultrasonically treated alloys (Fig. 

5). 
 As can be seen in Fig. 5, before ultrasonic treatment, there are a few 

large crystal nuclei in the amorphous matrix. After ultrasonic treat-
ment, a significant number of small crystallisation centres appear and 

are distributed evenly throughout the matrix. The formation of a 

 

Fig. 4. The calculated dependence of the difference in chemical potentials of 

the i-th component in the liquid and crystalline phases on the supercooling 

value [27]. 
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large number of nanosize crystals following the ultrasonic treatment 

of an amorphous alloy is responsible for the increase in microhardness 

of treated alloy. Therefore, ultrasonic treatment of an amorphous alloy 

can be considered as a method of obtaining an amorphous-
nanocrystalline state due to the controlled growth of frozen-in crystal-
lization centres in an amorphous alloy. 

4. CONCLUSION 

Experimental studies have shown that ultrasonic treatment leads to 

changes in the micromechanical properties and thermal stability pa-
rameters of an amorphous alloy. Experimental studies have shown that 

ultrasonic treatment leads to changes in the micromechanical proper-
ties and thermal stability parameters of an amorphous 

Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy. Ultrasonic treatment strengthens the amor-
phous alloy as evidenced by an increase in its Vickers microhardness 

between 8% and 33%, depending on the treatment time. 
 The thermal stability of the amorphous alloy decreases under the 

influence of ultrasonic treatment. The temperature at which intensive 

crystallization begins decreases by 0.6–11% depending on the treat-
ment time, while the temperature range at which complete crystalliza-
tion of the amorphous alloy occurs slightly increases with increasing 

ultrasonic treatment time. 
 In addition, it has been experimentally established that temperature 

interval Tk, by which the temperature of the onset of intensive crys-
tallization of amorphous Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy decreases, is directly 

proportional to the time of ultrasonic treatment of the source alloy. 
 Electron-microscopy studies of the structure of the original and ul-
trasonically treated amorphous alloy confirm the formation of an 

amorphous–nanocrystalline state in the alloy as a result of ultrasonic 

 

Fig. 5. Electron-microscopy images of the Сo67Fe3Cr3Si15B12 alloy before (a) 
and after (b) ultrasonic treatment. 
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treatment. 
 So, ultrasonic treatment creates the thermodynamic conditions nec-
essary for a controlled increase in the number of frozen crystallisation 

centres in the amorphous matrix and, consequently, for the alloy, to 

transition from amorphous state to amorphous–nanocrystalline one. 
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