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АНОТАЦІЯ 
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квазікристалів та їх апроксимантів у сплавах системи Ti-Cr-(Me)-Al-Si-

O.- Кваліфікаційна наукова праця на правах рукопису.  

 

Дисертація на здобуття наукового ступеня кандидата фізико-

математичних наук за спеціальністю 01.04.13 – фізика металів. – Інститут 

проблем матеріалознавства ім. І.М. Францевича НАН України, Київ, 2021 

 

В дисертаційній роботі встановлено закономірності формування 

квазікристалічних та апроксимантних фаз в системі Ti-Cr-(Me)-Al-Si-O в 

залежності від легування та умов кристалізації, а також фізико-механічних 

властивостей одержаних матеріалів. Системний підхід, продемонстрований 

при вивченні матеріалів на основі системи Ti-Cr-Me-Al-Si-O, що містять 

квазікристалічні або апроксимантні фази, дозволив виявити закономірності 

отримання оптимального комплексу механічних властивостей. Зокрема, 

визначити кореляцію хімічний склад – структура – властивості. Досліджено 

фізико-механічні властивості сплавів  у різних структурних станах.    

Встановлені температурні інтервали механізмів деформації сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 та визначено, що він має високу жароміцність  у 

порівнянні із традиційними сплавами на основі титану, які не  працюють вище 

650С. Вперше методом автоматичного індентування проведено дослідження 

фізико-механічних властивостей сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-O та Ti-Cr-Me-

Al-Si-O. Встановлено, що твердість одержаних сплавів є близькою до значень 

теоретичної твердості. Встановлено загальну пропорційність між значеннями 

Н та Е, яка характерна для інших квазікристалічних матеріалів (Н/Е=0,05), 

проте  відношення для досліджених сплавів із вмістом апроксимантної фази є 

вищим (Н/Е=0,075). Вперше методом магнетронного напилення із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 одержано аморфно-наноквазікристалічне покриття, що 

має високі показники твердості та зносостійкості і є перспективним для 
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застосування у вигляді зносостійких, жаростійких та термобар’єрних 

покриттів. 

Ключові слова: квазікристали, апроксимантні фази, фазовий склад, 

структура, індентування, твердість,   покриття, жаростійкість. 

 

SUMMARY 

Rokytska O.A. Features of formation and physical and mechanical properties 

of quasicrystals and their approximants in alloys of the Ti-Cr-(Me) -Al-Si-O 

system.– Manuscript.  

 

Thesis for candidate’s degree, specialty 01.04.13 – physics of metal – 

Frantsevich Institute for Problems of Materials Science of the National Academy of 

Science of Ukraine, Kyiv, 2021. 

  

The regularities of the formation of quasicrystalline and approximant phases in the 

Ti-Cr-(Me)-Al-Si-O system are established depending on the alloying and 

crystallization conditions, as well as the mechanical properties of the materials 

obtained. The systematic approach demonstrated in the study of materials based on 

the Ti-Cr-Me-Al-Si-O system containing quasicrystalline or approximant phases 

made it possible to reveal the regularities of obtaining an optimal set of mechanical 

properties. In particular, determine the correlation of chemical composition - 

structure - properties. 

The physical and mechanical properties of alloys in various structural states have 

been investigated for the first time. The temperature ranges of the deformation 

mechanisms of the Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 alloy have been established and it has been 

determined that it has a high heat resistance in comparison with traditional titanium-

based alloys, which do not work above 650С. For the first time, the method of 

automatic indentation was used to study the physical and mechanical properties of 

alloys of the Ti-Cr-Al-Si-O and Ti-Cr-Me-Al-Si-O systems. It was found that the 

hardness of the obtained alloys is close to the values of the theoretical hardness. A 
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general proportionality was established between the values of H and E, which is 

characteristic of other quasicrystalline materials (H/E = 0.05), but the ratio for the 

investigated alloys with the content of the approximant phase is higher (H/E = 

0.075). 

For the first time, an amorphous-nanocrystalline coating was obtained from the 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 alloy by magnetron sputtering, it has high hardness and wear 

resistance and is promising for use in the form of wear-resistant, heat-resistant and 

thermal barrier coatings 

Key words: quasicrystals, approximants, phase composition, structure, indentations, 

hardness, coating, oxidation resistance. 

 

АННОТАЦИЯ  
Рокицкая Е.А.  Особенности формирования и физико-механические 

свойства квазикристаллов и их апроксимантов в сплавах системы Ti-Cr-

(Me)-Al-Si-O. – Рукопись.  

 

Диссертация на соискание ученой степени кандидата физико-математических 

наук по специальности 01.04.13 – физика металлов – Институт проблем 

материаловедения им. И.Н. Францевича НАН Украины, Киев, 2021. 

 

Установлены закономерности формирования квазикристаллических и 

апроксимантних фаз в системе Ti-Cr-(Me)-Al-Si-O в зависимости от легирования 

и условий кристаллизации, а также физико-механических свойств полученных 

материалов. Системный подход, продемонстрированный при изучении 

материалов на основе системы Ti-Cr-Me-Al-Si-O, содержащих 

квазикристаллические или апроксимантни фазы, позволил выявить 

закономерности получения оптимального комплекса механических свойств. В 

частности, определить корреляцию химический состав - структура - свойства.  В 

сплавах системы Ti-Cr-Al-Si-O установлено влияние варьирования содержания Ті 

от 50-72% ат. и Al от 2-13% ат. на фазовый состав и механические свойства. 
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Сплавы Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 и Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 содержат аппроксимант 

1/1(TiCrSi) и фазу Лавеса TiCr2 (С14). При увеличении содержания титана до 

72% ат, возникает титаноматричний композит, содержащий аппроксимант и два 

твердые растворы на основе  и  модификаций Ті. Наилучшее сочетание свойств 

имеет сплав Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5, в котором благодаря термической обработке 

можно получить 100% масс. апроксимантнои фазы, а при кристаллизации с 

высокой скоростью (спинингования) достичь 100% квазикристаллическое 

состояния. Методом просвечивающей электронной микроскопии тонкой 

структуры лент сплава Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 установлено формирование округлых 

квазикристаллических частиц, которые показывают икосаэдрическую 

симметрию и имеют средний размер 150-250 нм. После двойной Фурье обработки 

структуры высокого разрешения в двух парах рефлексов, внутри 

квазикристаллических частиц наблюдается кластерная структура (со средним 

размером кластеров 0,6-1,4 нм), которые, возможно, обусловлены фазонными 

дефектами. Исследованы физико-механические свойства сплавов в различных 

структурных состояниях. Установлены температурные интервалы механизмов 

деформации сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 и определено, что он имеет высокую 

жаропрочность по сравнению с традиционными сплавами на основе титана, 

которые не работают выше 650С. Значение длительной твердости сплава при 700 

С составляет 1,92 ГПа, что значительно превышает значение длительной 

твердости жаропрочных титановых сплавов системы Ti-Al-Si и некоторых -

алюминидов, следовательно исследованый в работе сплав Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

характеризуется повышенной жаропрочностью. Исследовано влияние 

легирования (замены части хрома на V, Mn, Fe, Cu) на формирование 

аппроксимантных фаз и их свойства. Установлено, что при частичной замене 

хрома 10 % ат. марганца или 10% ат. железа в сплавах Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 и 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5, по сравнению с базовым сплавом Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, 

наблюдается резкий рост количества апроксимантной фазы до 84% масс. и 

сопровождается повышением твердости до 11,8 и 13 ГПа соответственно. При 
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одновременном введении Mn и Fe (по 10 % ат. каждого элемента) количество 

аппроксиманта увеличивается до 94% масс., что свидетельствует о том, что 

выбранные легирующие элементы положительно влияют на стабилизацию фазы 

1/1(TiCrSi). Установлено, что такое легирование способствует существенному 

росту твердости до 14,4 ГПа. Твердость сплава Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 

составляет значение Е/13, который является близким к значению теоретической 

твердости (Е/10). Установлено, что частичная замена хрома 10% ат. V приводит к 

формированию в литом сплаве Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 100% апроксимантной 

фазы. Твердость сплава при этом достигает значения 14 ГПа, а модуль упругости 

является самым высоким среди всех дополнительно легированных сплавов и 

составляет 166 ГПа. Установлена общая пропорциональность между значениями 

Н и Е, которая характерна для других квазикристаллических материалов (Н/Е = 

0,05), однако отношение для исследованных сплавов с содержанием 

апроксимантнои фазы выше (Н/Е = 0,075). Впервые методом магнетронного 

напыления из сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 получено аморфно-

наноквазикристаличне покрытие, которое имеет высокие показатели твердости и 

износостойкости и является перспективным для применения в виде 

износостойких, жаростойких и термобарьерних покрытий. Его твердость 

составляет 23 ГПа в аморфном состоянии и 19,6 ГПа в квазикристаллическом. 

Исследование сструктуры магнетронного покрытия показало присутствие 

наноразмерной квазикристаллической фазы. Установлено, что магнетронное 

покрытие из сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 имеет коэффициент трения на уровне 

0,041-0,045. Исследование субструктуры магнетронного покрытия показало 

присутствие наноразмерной квазикристаллической фазы. Согласно уравнению 

индентирования (зависимости Н/Еr − hs/hc), рекордное значение Н/Еr = 0,131 

соответствует аморфному состоянию. 

 

Ключевые слова: квазикристаллы, апроксимантные фазы, фазовый состав, 

структура, индентирование, твердость, покрытие, жаростойкость. 
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ПЕРЕЛІК УМОВНИХ ПОЗНАЧЕНЬ 

 

 

H − твердість;  

E − модуль Юнга; 

εes – характеристика пружної деформації; 

  - коефіцієнт Пуассона; 

U − енергія активації руху дислокацій; 

V − активаційний об’єм; 

H − характеристика пластичності при індентуванні; 

 – коефіцієнт термічного розширення КТР; 

 − границя плинності; 

ГЦК – гранецентрована кубічна; 

ОЦК – об’ємоцентрована кубічна; 

РЕМ – растрова електронна мікроскопія 
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ВСТУП 

 

Квазікристали привернули велику увагу наукової спільноти відразу після їх 

відкриття у 1984 році Д. Шехтманом. Було показано, що звичайна для кристалів 

періодичність не є необхідною умовою для формування дальнього порядку в 

твердих тілах, і це призвело до суттєвого перегляду розуміння природи 

кристалічного стану.  Кореляційна довжина cтруктури квазікристалів, визначена 

за результатами рентгеноструктурного аналізу, може сягати декількох 

мікрометрів, що ставить їх за структурною якістю в один ряд з найбільш 

досконалими періодично впорядкованими кристалами. В той же час, 

квазікристали принципово відрізняються від періодично впорядкованих 

кристалів відсутністю трансляційної симетрії. Вони мають  особливий тип 

аперіодичного дальнього порядку та симетрію, несумісну з періодичністю. За 

своїми властивостями квазікристалічні (або близькі по локальній укладці атомів 

апроксимантні) фази займають проміжне місце між аморфними та кристалічними 

матеріалами. Вони характеризуються дуже високим рівнем твердості, до того ж, 

ікосаедричні квазікристали мають високі співвідношення Н/Е, що вказує на їх 

здатність до пружного відновлення при пластичній деформації. Унікальні 

властивості та різноманітний діапазон областей застосування даного класу 

матеріалів й обумовлює необхідність  проведення  всебічних досліджень. 

 На сьогоднішній день квазіперіодичні фази та їх кристалічні апроксиманти 

ідентифіковані у великій кількості сплавів на основі алюмінію, титану, цирконію, 

магнію. Хоча найбільш широко досліджено формування та властивості 

квазікристалів в сплавах на основі алюмінію (в роботах Ю.В.Мільмана, 

D.Shechtman, D.Gratias, M.Galano, A.P.Tsai, J.M.Dubois та ін.) титанові сплави 

формують другий великий клас. Незважаючи на значну кількість досліджень 

квазікристалічних сплавів на основі Ті (K.F.Kelton, J.L.Libbert, P.C.Gibbons, 

J.Y.Kim, b.Z.Liu та ін.), до цього часу існує ряд невисвітлених питань. Зокрема, 

недостатньо проаналізовано закономірності структуроутворення квазікристалів 

та апроксимантних кристалічних фаз у сплавах на основі Ti-Cr-(Me)-Al-Si-O, які 
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значною мірою можуть впливати на формування їх властивостей. Також в 

літературі практично відсутні дані щодо досліджень фізико-механічних 

характеристик та механізмів деформації таких сплавів. Тому дослідження 

особливостей структуроутворення, мікромеханічної поведінки, механізмів 

деформації та високотемпературних властивостей матеріалів на основі системи 

Ti-Cr-(Me)-Al-Si-O набувають важливого значення з точки зору перспективності 

застосування таких матеріалів для створення виробів, які працюють в умовах 

високих температур та зношування, наприклад, у вигляді покриттів на 

газотурбінні лопатки із титанових сплавів. Це  і визначає актуальність теми даної 

роботи. 

 

Метою дисертаційної роботи є дослідження структури та фізико-

механічних характеристик  квазікристалічних фаз та їх апроксимантів у сплавах 

системи Ti-Cr-Me(Fe, Mn,Cu,V)-Al-Si-O. 

Досягнення поставленої мети потребувало вирішення наступних завдань: 

1. Дослідити вплив хімічного складу сплавів Ti-Cr-Al-Si-O на зміну їх 

фазового складу, структури та механічних властивостей (визначених методом 

автоматичного індентування). 

2. Проаналізувати вплив умов кристалізації та термічної обробки на фазовий 

склад, структуру та мікромеханічні властивості базового сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. 

3. Визначити параметри термоактиваційного аналізу температурної 

залежності твердості  сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 та встановити механізми 

деформації, провести дослідження механічних властивостей на стиснення в 

температурному інтервалі 20-900С. 

4. Дослідити вплив легування Fe, Mn, Cu, V на формування апроксимантих 

фаз у сплавах та їхні механічні властивості. 

5. Оцінити стійкість до окиснення сплавів із різним вмістом апроксимантної 

фази при різних температурах та витримках. 
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Перевірити можливість створення квазікристалічних покриттів із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, одержаних різними методами напилення (детонаційний, 

мікроплазмовий та магнетронний), і визначити їх структуру, мікромеханічні та 

триботехнічні властивості 

 

Об’єкт дослідження: особливості формування кристалічних, квазікристалічних 

та аморфно-кристалічних станів при різних умовах кристалізації (дугова плавка, 

спінінгування, напилення) у сплавах системи Ti-Cr-Me-Al-Si-O. 

 

Предмет дослідження: закономірності формування структури та фазового 

складу, фізико-механічні властивості сплавів системи Ti-Cr-Me(Fe,Mn,Cu,V)-Al-

Si-O у різних структурних станах 

 

Методи дослідження: рентгенофазовий аналіз з використанням методу 

Рітвельда (програма PowderCell 2.0) для обробки даних дифрактометричного 

дослідження, оптична, скануюча (СЕМ) та просвічуюча електронна мікроскопія 

(ПЕМ), локальний мікрорентгеноспектральний аналіз, метод автоматичного 

індентування, випробування на стиснення, оцінка триботехнічних властивостей.  

 

Зв’язок роботи з науковими програмами, планами, темами. Дослідження за 

темою дисертації відповідає основним напрямам робіт Інституту проблем 

матеріалознавства ім. І.М. Францевича НАН України в рамках бюджетних тем: 

«Структурні основи створення комплекснолегованих матеріалів на базі титану, 

цирконію, хрому з підвищеною та зниженою жорсткістю та оптимальним 

сполученням міцності та пластичності» (№ державної реєстрації 0109U002362, 

2009-2013р.р. ); «Дослідження впливу легування на зміцнення сплавів на основі 

систем Ti-Cr  Zr-Cr та Fe-Cr для створення жаростійких сплавів та зносостійких 

покриттів» (№ державної реєстрації 0109U002356, 2010-2015 р.р.); «Основи 

створення наноструктурованих металевих матеріалів як з максимальним 
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зміцненням, так і з регульованим поєднанням твердості та пластичності» (№ 

державної реєстрації 0011U005585, 2011-2012 р.р).   

Наукова новизна отриманих результатів: 

1. У сплавах на основі системи Ti-Cr-Al-Si-O вперше виявлено вплив 

кількісного вмісту Ті, Cr та Al на фазовий склад і механічні властивості (твердість 

НІТ, модуль пружності Е, співвідношення Н/Е) та визначено перспективність 

даного підходу у створенні нових in-situ титаноматричних композитів. 

2. Вперше встановлено закономірності впливу умов і швидкості кристалізації 

на особливості структурно-фазового стану сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 та його 

властивості. Показано, що з підвищенням швидкості охолодження відбувається 

суттєва зміна фазового та структурного стану завдяки формуванню 100% 

квазікристалічної ікосаедричної фази, яка сприяє різкому зростанню значення 

твердості до 15 ГПа. Визначено температурний інтервал стабільності 

ікосаедричної фази.  

3. Встановлено температурні інтервали механізмів пластичної деформації 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 та визначено, що сплав має високу жароміцність ( до 

Т750 С ) в порівнянні із традиційними сплавами на основі титану, які не  

працюють вище 650С. 

4. Вперше проведено дослідження впливу додаткового легування на фазовий 

склад та властивості сплавів. Встановлено, що заміна частини хрому залізом та 

марганцем сприяє зростанню кількості апроксиманту у сплаві в литому стані до 

94%, а при введенні у сплав ванадію спостерігається формування 100% 

апроксимантної фази. 

5. Вперше методом автоматичного індентування проведено дослідження 

фізико-механічних властивостей сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-O та Ti-Cr-Me-Al-

Si-O. Визначено, що твердість одержаних сплавів становить Е/13, і є близькою до 

значень теоретичної твердості Е/10.  

6. Вперше методом магнетронного напилення отримано покриття зі сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, твердість якого становить 23 ГПа в аморфному стані та 19,6 

ГПа в квазікристалічному. 
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7. Визначено трибологічні характеристики одержаних матеріалів у литому 

стані та у вигляді покриттів. Показано, що сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 у вихідному 

стані має значення коефіцієнту тертя на рівні 0,056-0,058, а у вигляді 

магнетронного покриття – 0,041-0,045 та 0,144-0,156 у вигляді плазмового 

покриття. 

8. У відповідності до рівняння індентування визначено структурний стан 

сплавів, який відповідає областям квазікристалічного та аморфно-

нанокристалічного станів.  

Практичне значення отриманих результатів. Системний підхід, 

застосований при вивченні матеріалів на основі системи Ti-Cr-Me-Al-Si-O, що 

містять квазікристалічні або апроксимантні фази, дозволив виявити 

закономірності отримання оптимального комплексу механічних властивостей  

Зокрема, вперше було визначено кореляцію хімічний склад – структура – 

властивості.  

 Вперше досліджено фізико-механічні властивості сплавів у різних 

структурних станах. Встановлено, що при дослідженні на стиснення сплав 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має високі значення міцності при 873 К: пц=1496МПа, 

в=1587МПа, що є значно вище, ніж відомі в літературі.  

Вперше методом магнетронного напилення із сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

одержано аморфно-наноквазікристалічне покриття, що має високі показники 

твердості та зносостійкості, і є перспективним для застосування у вигляді 

зносостійких, жаростійких та термобар’єрних покриттів. 

 Встановлені закономірності формування структури та фазового складу 

сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-O та Ti-Cr-Me-Al-Si-O у литому та відпаленому 

станах, а також у вигляді покриттів, можна розглядати як суттєвий вклад в 

фундаментальні уявлення фізичного матеріалознавства. Одержані результати є 

матеріалом для цілеспрямованої розробки нових матеріалів для використання в 

якості зміцнюючої фази в жароміцних сплавах титану, композиційних матеріалів, 

захисних та зносостійких покриттів. 
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Особистий внесок здобувача. Визначення мети, постановка задачі досліджень 

та обговорення отриманих результатів здійснювалось разом з науковим 

керівником академіком С.О.Фірстовим.  

Автором роботи проведено пошук та аналіз літературних даних за темою 

дисертаційної роботи, металографічні дослідження та дослідження жаростійкості 

сплавів. Здобувач безпосередньо брала участь у обробці та узагальненні 

отриманих результатів досліджень, у підготовці та написанні наукових статей і 

доповідей на конференціях. 

Співавтори сумісно опублікованих робіт допомогли автору при виготовлені 

експериментальних зразків сплавів у литому стані (к.т.н. Крапівка М.О), 

отриманні первинних результатів досліджень методами: рентгеноструктурного 

аналізу (д.ф.-м.н. Карпець М.В), автоматичного індентування (д.т.н Горбань 

В.Ф.), растрової електронної мікроскопії  (н.с. А.В. Самелюк), просвічуючої 

електронної мікроскопії (к.ф.-м.н. Даниленко М.І.) 

 

Апробація отриманих результатів. Основні положення і результати 

дисертаційної роботи доповідались та обговорювалися на міжнародних наукових 

конференціях: «Материалы и покрытия в экстремальных условиях» (Крим, 

Україна 2010р), 49 Международная конференция «Актуальные проблемы 

прочности», АПП-2010 (2010, Киев, Украина); 5-та Міжнародна науково-

технічна конференція «Матеріали для роботи в екстремальних умовах» (Київ, 

2015), 6 Міжнародна наукова конференція «Матеріали для роботи в 

екстремальних умовах», (Київ, 2016); Joint conferences on advanced materials and 

technologies The 14th Workshop on Functional and Nanostructured Materials 

FNMA’17 The 7th International Conference on Physics of Disordered Systems PDS’17 

(Польща-Україна, 2017); 6-я Международная Самсоновская конференция 

«Материаловедение тугоплавких соединений» (2018, Киев, Украина); 

International scientific conference materials for use in extreme conditions – 8 

(Supported by Representation of the Polish academy of Sciences in Kyiv, Ukraine), 10-

th International Conference «Аdvanced materials and technologies: from idea to 
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market» (Ninghai, China, 2018); HighMatTech (Kyiv 2019); Міжнародна наукова 

конференція «Матеріали для роботи в екстремальних умовах – 9» (Київ, 2019); 

Міжнародна наукова конференція “Матеріали для роботи в екстремальних 

умовах – 10” (Київ, 2020). 

Публікації. За матеріалами дисертації опубліковано 18 друкованих праць, з них 

6 статей – 5 у фахових журналах (4 статті включені до наукометричної бази даних 

Scopus) та 12 публікацій в матеріалах науково-технічних конференцій. 

Структура та обсяг дисертації. Дисертаційна робота складається зі вступу, п’яти 

розділів, висновків, списку використаних літературних джерел з 158 

найменувань. Повний обсяг дисертації становить 162 сторінок та містить 77 

рисунків і 27 таблиць. 
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Розділ 1 

СТРУКТУРА ТА ВЛАСТИВОСТІ КВАЗІКРИСТАЛІВ 

 

Квазікристали викликали велику увагу наукової спільноти відразу після їх 

відкриття у 1984 г. Д. Шехтманом, И. Блехом, Д. Гратіа и Дж. У. Каном [1], котре 

продемонструвало, що звичайна для кристалів періодичність не є необхідною 

умовою для формування дальнього порядку в твердих тілах, та призвело до 

суттєвого перегляду розуміння природи кристалічного стану. Кореляційна 

довжина cтруктури квазикристалів, визначена за результатами 

рентгеноструктурного аналізу, може досягати декількох мікрометрів, що ставить 

їх за структурною якістю в один ряд з найбільш досконалими періодично 

впорядкованими кристалами. В той же час, квазікристали принципово 

відрізняються від звичайних кристалів відсутністю трансляційної симетрії. Вони 

мають  особливий тип аперіодичного дальнього порядку та мають обертову 

симетрію, несумісну з періодичністю. Окрім ікосаедричних фаз, до таких 

квазікристаллів належать аксіальні фази з октагональною, декагональною та 

додекагональною структурами. 

Поняття квазікристалу має фундаментальний інтерес, тому що воно 

узагальнює та завершує визначення кристалу.  

Про аперіодичний дальній атомний порядок вперше повідомили автори 

роботи [1], які спостерігали незвичайні картини дифракції електронів у швидко 

охолодженому сплаві Al86Mn14. Було чітко видно  наявність дального порядку, не 

властивого кристалічним тілам – гострі Бреггівські піки при наявності вісі симетрії 

десятого порядку. На відміну від періодично впорядкованих кристалів, 

інтенсивність дифракційних плям не знижувалась з відстанню від центра 

дифракційної картини (рис. 1.1). Окрім того, при розгляді послідовності рефлексів  

від центру дифракції до її краю, виявилось, що відстань між рефлексами 

визначається ступенями числа  = (√5 + 1)/2 ≈ 1,618, так званого «золотого 

перерізу». Окрім того, було встановлено, що для опису такої структури необхідно 
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використання шести індексів, а не трьох індексів Міллера у випадку класичної 

кристалографії.  

 

Рисунок 1.1 – Дифракція  від квазикристалічної фази Al6Mn одержаної авторами [1] 

 

До того ж повний аналіз дифракційних картин, одержаних уздовж різних 

кристалографічних напрямків показав наявність шести вісей симетрії 5 порядку, 

десяти вісей 3 порядку та 15  вісей  другого, що дало їм підстави визначити 

структуру сплаву Al86Mn14 до групи m35̅̅̅̅ , тобто у групу симетрії ікосаедра.  

Майже одночасно з Шехтманом, Левін та Штейнхард 2 теоретично 

обгрунтували існування Бреггівських піків в системі з ікосаедричною 

симетрією. Вони показали, що дифракційна картина аперіодичної упаковки 

має рефлекси на множині вузлів оберненого простору з інтенсивностями, 

близькими для сплаву Al-Mn. Цей нетрадиційний дальній порядок було 

описано двома наборами векторів оберненого простору, із співвідношенням  

довжин, які визначаються значенням «золотого перерізу». 

 

1.1 Методи опису структури ікосаедричних квазікристалів 

 

Ікосаедричні квазікристали являють собою єдиний клас квазікристалів, в 

котрих атоми розташовані квазіперіодично у всіх трьох просторових напрямках (в 

інших класах квазікристали принаймі в одному, а інколи в декількох напрямках 

мають звичайну для кристалів періодичність). Для розуміння фізико-механічних 



23 

 

властивостей квазікристалів (як і будь-якого твердого тіла) необхідно насамперед 

знати характер взаємного розташування атомів, тобто кристалічну (а точніше, 

квазікристалічну) структуру. 

Ікосаедр має симетрію п’ятого порядку: в  кожній його вершині 

з’єднується 5 граней. Ікосаедри неможливо упакувати так, щоб вони 

заповнювали весь простір, тому вони не можуть служити елементарними 

комірками кристалів.  Хорошим аналогом квазікристалу може слугувати так 

звана мозаїка Пенроуза. Розгляд подібного заповнення простору зручно 

починати з одновимірного квазікристалу ( ланцюга атомів). 

 В одновимірному випадку зручною моделю заповнення є ланцюг, що 

складається з короткого S та довгого L відрізків, порядок укладення  котрих 

вздовж ланцюга описується послідовністю чисел Фібоначчі. Числова 

послідовність Фібоначчі визначається за формулою: 

1,1 10 == ff , ,21 ++ =+ kkk fff       (1) 

тобто кожне наступне число є в висловому ряду Фібоначчі дорівнює суммі 

двох попередніх. Добре відомо, що  

....,618.1
2

51
lim 1 =

+
==+

→


k

k

k f

f
      (2) 

де  - так званий золотий переріз, - є ірраціональним числом.  Беручи два 

відрізки S та   L та укладаючи їх вздовж прямої так, як показано на рис.1.2, 

одержимо квазіперіодичну  послідовність Фібоначчі .  

 

 

 

Рисунок 1.2 – Періодичне наближення одновимірного квазікристалу  
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Жирною лінією на рис.1.3 виділена елементарна гратка або мотив 

одновимірної структури. Ланцюги із все більшим  і більшим періодом 

послідовно генеруються заміною S→L  L→LS. По мірі збільшення в мотиві 

відношення  числа довгих відрізків до коротких, період одновимірної 

структури зростає та прямує до нескінченності. Так одержують  одновимірний 

квазікристал. Таку саму одновимірну квазіперіодичну структуру можна 

отримати  і іншим способом, проектуючи позиції атомів із двовимірної 

періодичної структури на певним чином орієнтовану вісь (рис.  1.3) так, що 

1−=tg ,  де  - кут між даною віссю та віссю абсцис. 

 

 

Рисунок 1.3 - одновимірна квазіперіодична структура, одержана проекцією 

двовимірної періодичної гратки 

 

У  двовимірному випадку зручною моделлю квазікристалу є паркет Пенроуза 

(рис. 1.4), розроблений за 10 років до відкриття квазікристалів [3].  

 

 

 

Рисунок 1.4  - квазіперіодичний паркет Пенроуза [3] 
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В мозаїці Пенроуза потрібні лише дві фігури, щоб закрити всю площину 

без пустот і перетину фігур: це два ромби.  Внутрішні кути  одного ромбу рівні 

36о та 144о (тонкий ромб), а другого – 72о та 108о (товстий ромб) (рис. 1.5). В 

нескінченій мозаїці Пенроуза співвідношення числа тонких та товстих ромбів 

до числа тонких точно дорівнює величині золотого перерізу (1,618....), і, 

оскільки це число ірраціональне, в такій мозаїці неможливо виділити 

елементарну гратку, яка б вміщувала  ціле число ромбів кожного типу. 

Паркет Пенроуза не є періодичним заповненням, оскільки  не 

переходить  в себе ні при яких зсувах. Проте в ньому існує певний порядок, 

тому люба кінцева частина цього заповнення спостерігається у всьому 

заповненні незчислену кількість разів. На рис.1.5 видно, що це заповнення має 

вісь 5-го порядку, тобто переходить в себе при повороті на кут 72о навколо 

деякої точки. 

 

 

Рисунок  1.5 –  Структурні блоки квазікристалів:  тонкий та товстий ромби, що 

утворюють двовимірний паркет Пенроуза (а); гострий та тупий ромбоедри, що є 

складовими сітки Аммана-Маккея (б); декоровані атомами ромбоедри (в) 

 

Аналіз дифракційної картини сітки Аммана-Маккея дозволив виявити 

ряд цікавих закономірностей 4, 5, 6, 7: дифракція призводить до появи 
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щільної картини  плям, проте лише деякі є сильними, а решта у відсутності 

базиса та при ігноруванні атомними факторами розсіювання, суттєво 

пригнічуються залежністю структурного фактора від q⊥. Індексація рефлексів 

дифракційної картини можлива з використанням шести цілих індексів та 

базиса векторів, які мають напрямок уздовж шести вісей 5 порядку ікосаедра. 

У одних рефлексів сума індексів може бути парною і повязаною відношенням 

відстаней до центру дифракційної картини із ступенями числа , а у інших – із 

непарною сумою індексів і мають ступінь 3. Ці особливості сітки Аммана-

Маккея дозволяють використовувати її в якості основи для структурного 

аналізу реальних квазікристалів.   

 

1.2 Умови формування квазікристалів та критерії їх стабільності 

  

Більшість квазікристалів є метастабільними фазами, і одержати їх можна 

лише при надшвидкому охолодженні розплаву. 

Із основних критеріїв і факторів формування стабільних ікосаедричних 

кристалів з точки зору авторів роботи  8 можна виділити  такі: 

1. Квазікристали  формуються лише в металічних бінарних АmBn або 

потрійних (А,С)mBn системах. 

2. Співвідношення  розмірів атомів компонентів є не випадковим, а повинно 

складати rB/rA  або rB/rAС1,225, що ріднить і-фазу з фазами Лавеса. 

3. Компоненти та їх концентрація підбираються таким чином, щоб електронна 

концентрація е/а складала 1,75 або 2,0...2,1. Даний факт поєднує 

квазікристали  з електронними фазами Юм-Розері. 

Таким чином, стабільність квазікристалів може бути обумовлена електронним 

механізмом Юм-Розері, коли при певному співвідношенні числа валентних 

електронів на атом (е/а ) рівень Фермі попадає у псевдощілину і реалізується 

структура, яка відповідає мінімуму енергії системи. Псевдощілина є важливим 

фактором, який визначає стабільність структури та властивостей квазікристалів. У 
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метастабільних квазікристалів псевдощілина невелика, у стабільних – глибока із 

шириною до 0,5 еВ (рис.1.6) 9,10, 11. 

Псевдощілина  є не єдиним фактором, який визначає структурну стабільність 

квазікристалів. Наприклад, фазонний ентропійний вклад (фазони – це дефекти, які 

спричиняють порушення укладки структурних блоків, що утворюють просторову 

аперіодичну гратку) повинен стабілізовувати квазікристалічні структури при 

високих температурах. 

 

 

 

Рисунок 1. 6 – Електронна щільність станів (DOS) квазікристалів системи Al-Pd-Mn 

9-11 

 

 Квазікристали найчастіше утворюються в області складів, характерних для 

формування апроксимантних фаз. Тому одним із основних та зручних  способів 

пошуку нових квазікристалічних сполук є дослідження на фазових діаграмах 

композиційних областей, близьких за складом до їхніх апроксимантів (рис. 1.7) 

Відмінною рисою рівноважних фазових діаграм систем, в яких можливе 

формування квазікристалічних фаз є наявність перитектичного перетворення (рис. 

1.7, а,б) 12.  Це типово для систем, де спостерігається сильна міжатомна 

взаємодія компонентів сплавів та тенденція до формування інтерметалічних 

сполук. 
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Наприклад, в системі Al—Cu—Fe, в якій формуються стабільні 

квазікристали (рис. 1.7, в),  на початку кристалізації з рідини виділяються 

кристалічні фази різного складу і для формування квазікристалічної фази 

необхідна значна дифузія елементів у твердому стані [13,14]. 

 

а 

 

б 

 

в 

Рисунок 1.7 − Області існування квазікристалічної фази  у системі Cd–Yb (а) та 

квазібінарний розріз діаграми системи In–Ag–Yb (б) 12  та в системі Al—Cu—Fe (-

квазікристалічна фаза) 13  

 

При низькій швидкості кристалізації в концентраційній області її існування 

одночасно з квазікристалом утворюються і кристалічні фази. Така багатофазна 
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система важко піддається переходу у однофазний квазікристалічний стан  [15]. 

Тому, не дивлячись на те, що формування квазікристалу в системі Al—Cu—Fe має 

рівноважний характер, проте для його отримання необхідно швидке проходження 

температурного інтервалу двофазного розпаду, яке можна забезпечити високою 

швидкістю  кристалізації з використанням методів швидкісного лиття, 

спінінгування або розпилення порошків із розплаву.  При надзвичайно високих 

швидкостях охолодження сплаву системи Al—Cu—Fe, які забезпечує метод 

магнетронного напилення, спочатку формується аморфна фаза, яка при відпалі 

перетворюється у квазікристалічну [16]. 

 

1.3 Структура апроксимантів квазікристалічних фаз 

 

З моменту відкриття квазікристалів однією важливою проблемою є питання 

їх атомної структури, оскільки поряд з аперіодичним дальнім порядком у 

квазікристалі існує ближній порядок кластерного типу, тобто їх структура 

побудована із неперіодично повторюваних атомних кластерів, влаштованих таким 

чином, що кожен атом одного сорту оточений атомами другого сорту [8]. Великим 

прогресом у визначенні структури ікосаедричної фази стало встановлення в 

системі Al-Mn-Si двох складних кристалічних фаз Mn12(AlSi)57 та Mn12(AlSi)57, які 

проявляють локальний ізоморфізм із структурою відповідних квазікристалів. 

Розрізняють три види кластерів: Маккея (54 атоми) 17, 18, Бергмана (44-45 

атомів) 19, 20 та Тсая (суміщує в собі перших два). Подібні сполуки з 

періодичною структурою були названі кристалічними апроксимантами 

квазікристалів. Локально структури квазікристалів та апроксимантів є 

ізоморфними, лише в ікосаедричних квазікристалах  відповідні кластери 

розташовані у просторі аперіодично, декоруючи просторову гратку та взаємно 

проникаючи один в одного так, що квазікристал є не простим агломератом 

кластерів, а просторовою аперіодичною структурою з локальним кластерним 

порядком. Зображення кластерів Маккея і Бергмана наведено на рис.1.8. Кожна з 
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цих сполук має ОЦК упаковку кластерів, які складаються з кількох концентричних 

атомних оболонок з ікосаедричною симетрією (рис.1.9).   

 

 

 

Рисунок 1.8 −54 атомний кластер Маккея AlMnSi (a) [17,18] та 137 атомний 

кластер Бергмана AlLiCu (б) [19, 20]  

 

 

Рисунок 1.9 − ОЦК структура ікосаедричного кластеру Al12Mn 21 

 

 

1.4 Методи одержання квазікристалів 

 

Квазікристали займають проміжне становище між кристалічним та 

аморфним станом, зокрема тому, що швидкість охолодження для їх отримання 
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повинна бути вища, ніж для звичайної кристалізації, але менша, ніж для 

аморфного стану. Відомо, що для одержання квазікристалічних фаз необхідні 

високі швидкості переходу (104 – 106 К/с) із рідкого стану у твердий [22-28]. 

Квазікристали можуть утворюватись при газотермічному напиленні 29-35,   

конденсації із газової фази [36-39], у результаті швидкого охолодження краплі 

розплаву [27], при одержанні аморфної стрічки сплаву [40], у результаті 

розмолу часток сплаву в шаровому млині [41-43], а також у процесі 

розстеклування аморфного сплаву, або відпалу сплаву, загартованого з рідкого 

стану [25]. 

 Найбільше поширеним методом надшвидкої кристалізації є 

спінінгування, при якому розплав охолоджується на мідному диску, який 

швидко обертається. В результаті одержують тонкі, товщиною у кілька 

мікрон, стрічки сплавів.  Саме цим методом були отримані перші 

квазікристалічні матеріали, зокрема і широко відомий Al6Mn (схему 

спінінгування розплаву наведено на рис.1.10).  

 

1 – тигель; 2 – розплавлений метал; 3 – нагрівач; 4 – струмінь розплаву; 

5 – калюжка; 6 – диск; 7 – стрічка 

 

Рисунок 1.10 – Схема спінінгування розплаву 
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Даний метод полягає у подачі стисненим газом струменю розплаву із 

сопла на зовнішню поверхню мідного диску, що обертається. У місці контакту 

розплаву з диском формується тонкий шар розплаву, який кристалізується у 

формі стрічки, і під дією відцентрової сили відокремлюється від охолоджуючої 

поверхні. 

Квазікристалічні порошки отримують за допомогою кількох методів – 

подрібненням у млині, газовою атомізацію та водним розпиленням. 

 Механічне сплавлення використовують для отримання сплавів у 

метастабільному стані, як правило, у аморфному, з наступною термобробкою для 

формування квазікристалічного стану [43,44]. Процес заключається в подрібненні 

оброблюваного матеріалу у млинах різного типу. Механоактивація відбувається 

при контакті мелючих тіл одного з іншим, а також із стінками контейнера. При 

низькій інтенсивності перетирання формується аморфна фаза. Подрібнення з 

високою інтенсивністю та тривале перетирання формують кристалічні порошки. 

В проміжних станах існують всі умови для одержання квазікристалічних 

матеріалів. У деяких випадках відпал, проведений після подрібнення, призводить 

до утворення квазікристалічної фази. Серйозним недоліком такої технології, 

окрім значної тривалості процесу, є складність забезпечення заданого складу 

компонентів при їх перемішуванні у вібромлині через велику різницю 

властивостей елементів, що перемішуються (щільності, пластичності і т.п.).  

 В промисловості широко поширеним є метод газової атомізації – спочатку 

в печі плавиться сплав необхідного хімічного складу, потім розплав з постійною 

швидкістю розпилюється потужним потоком інертного газу, дрібні крапельки 

рідкого металу швидко охолоджуються та кристалізуються.   

 Також існує інший спосіб одержання квазікристалічних порошків – водне 

розпилення, технологію якого було розроблено Ю.В.Мільманом та 

О.Д.Нейковим 45-47, структуру одержаних порошинок показано на рис.1.11.  

На сьогоднішній день розроблено багато методів одержання 

квазікристалічних покриттів та плівок. Методи їх одержання можна розділити на 

дві групи: порошкові та плівкові. Для порошкових можна використовувати 
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газотермічні методи напилення, такі як плазмове, високошвидкісне газоплазмове, 

детонаційне та ін. 

 

Рисунок 1.11 -Квазікристалічні частинки які одержано водним розпиленням  сплаву 

Al94Fe2,5Cr3,5 [45] 

 

 Для створення плівкових покриттів використовують фізичні методи 

осадження з газової пари – електронно-променеве та іонно-плазмові, зокрема 

магнетронне. Так, в роботах Ю.В.Мільмана 48 та  А.І Устінова методом 

електронно-променевого осадження було отримано серію бездефектних 

квазікристалічних покриттів із сплавів Al-Cu-Fe 36-38, 49, 50 та досліджено їхню 

структуру та властивості.  Широко досліджені і квазікристалічні магнетронні 

покриття, хоча основна увага  була зосереджена на Al сплавах 51-54. Розроблено 

термобарєрне магнетронне покриття із сплаву системи Al-Co-Fe-Cr для 

використання в якості захисного на газотурбінних лопатках авіаційної техніки 

(рис. 1.12) 55.  

 

 
 

Рисунок 1.12 − Магнетронне покриття із сплаву системи Al-Co-Fe-Cr нанесене на 

лопатку газотурбінного двигуна   55  
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Незважаючи на високі механічні та трибологічні характеристики 

квазікристалічних покриттів із Al сплавів, їх основним недоліком є досить низькі 

робочі температури, оскільки алюміній має невисоку температуру плавлення 660 

С.  

 

1.5 Властивості квазікристалів 

 

Квазікристали є корисними матеріалами з унікальними фізико-хімічними 

властивостями. Їх застосування стало можливим після систематичного вивчення 

їхніх фізико-хімічних властивостей – це низька щільність; висока твердість, у тому 

числі високотемпературна;  високий модуль Юнга;  низька теплопровідність (на 

рівні оксидної кераміки);  висока жаро-корозійна стійкість;  низька поверхнева 

енергія;  низький коефіцієнт тертя; коефіцієнт термічного розширення, який є 

близьким до КТР металів; широкий діапазон електроопору. Основні галузі 

застосування квазікристалів різних систем наведено в таблиці 1.1 56 . 

 

Таблиця 1.1 – Використання квазікристалічних матеріалів у різних галузях виробництва 

56  

Галузь застосування Властивість Склад 

Акумулювання водню Висока адсорбційна здатність На основі Ті 

Термічні барєри низька теплопровідність і КТР, 

близький до значення металів 

Al-Co-Cr-Fe; Al-Cu-Fe 

Селективні поглиначі 

світла 

Поглинання світлового 

випромінювання певних 

довжин хвиль 

Al-Cu-Fe; Al-Cu-Fe-Cr 

Антипригарні покриття для 

хім. Реакторів, кухонного 

посуду, тощо 

Опір корозії, висока твердість, 

низька поверхнева енергія 

(відсутність прилипання) 

Al-Cu-Fe-Cr 

Покриття для інструменту Опір зносу, низький коефіцієнт 

тертя 

Al-Cu-Fe-B; Al-Pd-Mn 

Дисперсійно-зміцнювальні 

частинки 

Твердість і високі механічні 

властивості за підвищених 

температур 

Al-Fe-Cr 
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Відомо, що квазікристалічні фази характеризуются дуже високим рівнем 

твердості [57].  Окрім високих значень твердості, ікосаедричні квазікристали 

мають високі співвідношення Н/Е, що вказує на їх здатність до пружного 

відновлення при пластичній деформації [57]. Цікаві властивості пружності та 

пластичності квазікристалів. Пружні модулі квазікристалів менші за 

величиною, ніж модулі близьких за складом кристалічних фаз. За пружними 

властивостями вони ближчі до аморфних металів, ніж до кристалів. Знижене 

значення модулей пружності вказують на більш слабку міжатомну взаємодію, 

і, на перший погляд,  вони повинні легше деформуватися, ніж їх кристалічні 

аналоги. Проте висока сила опору руху дислокацій (лінійних дефектів, 

відповідальних за пластичну деформацію) в квазікристалах робить їх менш 

пластичними і, відповідно,  перспективними кандидатами на роль ефективних 

зміцнювачів у сплавах. 

Оскільки квазікристалам властива підвищена крихкість, тому 

найпоширенішим методом дослідження їх механічних властивостей  є 

вимірювання твердості, причому її надійне значення можна отримати лише при 

низькому прикладеному навантаженні без утворення тріщин.  В роботах [58-69] 

було проведено визначення твердості за Віккерсом для ряду ікосаедричних 

квазікристалів та декогональних квазікристалів.  За їхніми даними значення 

твердості при кімнатній температурі квазікристалічних фаз типу Маккея 

досягають 10 ГПа, що можна порівняти із значення твердості ковалентного Si 

при кімнатній температурі. На рис. 1.13 наведено графік залежності значення 

твердості (Hv) від модуля пружності Е при кімнатній температурі для різних 

типів квазікристалів. 
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Рисунок 1.13 - Hardness value plotted against Young's modulus for i-Al-Pd-Mn [58], i-A1-

Cu-Fe [60, 63], i-A1-Li-Cu [58], i-Mg-Zn-Y [64] and d-A1-Cu-Ni [58] 

 

Було встановлено 57, що Нv співвідноситься з E відповідно до Hv/E ~0,05, 

що свідчить про те, що твердість квазікристалів в цілому регулюється механізмом 

деформації. Цікаво відзначити, що визначене відношення Hv/E ~0,05 для 

квазікристалів є близьким до співвідношення Hv/E ~0,060,005, яке було 

встановлено для металевих стекол [70, 71, 72]. В серії робіт було досліджено зміну 

твердості ікосаедричних квазікристалів [61,62,64,66,70] та декагонального 

квазікристалу A1-Ni-Co [70] при підвищених температурах.  Результати 

показують, що твердість зменшується поступово приблизно до 600 K, а потім 

відбувається її різке падіння, що свідчить про зміну механізму деформації у 

сплавах вище 600 K (рис.1.14). 

В роботі Ю.В. Мільмана 73 встановлено, що на відміну від кристалічних 

матеріалів, де нормальним є процес деформаційного зміцнення, а відпал, що 

зумовлює зменшення дефектності структури, знижує напруження плинності, у 

квазікристалах вдосконалення структури при відпалі призводить до його 

підвищення, а пластична деформація — до його зниження (рис. 1.15). 
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Рисунок 1.14 – Температурна залежність твердості ікосаедричнх квазікристалів 

Al70Pd20Mn10 [52], A172Pd20Mn8 [51], Al70Pd21Mn9 [60], A163.5Cu24Fe12.5 [56], Mg30Zn60Y10 

[60], Mg36Zn56Y8 [54] та декагонального d-Al-Ni-Co [60] 

 

Рисунок 1.15− Криві деформації квазікристалічного сплаву отримані методом 

індентування, у відпаленому (1) і деформованому (2) станах [73] 
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Дослідження деформованого квазікристалу 28-Al-Pd-Mn методом 

просвічуючої електронної мікроскопії (ПЕМ) свідчить, що деформація має 

дислокаційний характер (рис. 1.16) [74].  

 

 

Рисунок 1.16 −  Дислокації у деформованому квазікристалі 28-Al-Pd-Mn сплаві 

(ТЕМ) 74  

 

Дислокації в квазікристалах мають фононну і фазонну складові, а вектор 

Бюргерса дислокацій містить фононну і фазонну компоненти: 𝑏⃗ =  𝑏⃗ фон + 𝑏⃗ фаз. 

Фононна компонента - це трансляційна складова. Фазонна - призводить до 

формування так званих фазонних дефектів, які є локальними порушеннями 

атомної структури квазікристалу. Тобто, головною особливістю досконалих 

дислокацій у квазікристалах є те, що вони створюють навколо себе як звичайні 

пружні викривлення, так і локальні порушення атомної структури. Оскільки 

фазонні дефекти переміщуються завдяки дифузії, одночасно з високим значенням 

напруги Пайєрлса, яке характерне для ковалентних кристалів, і це визначає високе 

значення межі плинності та твердості. Присутність фазонних дефектів і 

збільшення їхньої щільності під час деформації призводять до того, що на кривій 

деформації за стадією зміцнення спостерігається стадія інтенсивного знеміцнення, 

внаслідок локального зниження потенційних бар’єрів Пайєрлса в найбільш 
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дефектних ділянках. Відпал сприяє вдосконаленню квазікристалічної структури, 

зменшується щільність фазонних дефектів, зростає межа плинності і твердість. 

Така незвичайна поведінка квазікристалів протилежна звичайному поводженню 

металів під час деформації та відпалу 73. 

 

1.6 Квазікристалічні фази у сплавах на основі титану 

 

Більшість квазікристалів є метастабільними фазами, і одержати їх можна 

лише при надшвидкому охолодженні розплаву.  

Перші стабільні квазікристалічні фази були знайдені в системах на основі 

Al. Вже відомо понад 400 систем сплавів, які містять квазікристалічні або 

апроксимантні фази. На сьогоднішній день квазіперіодичні фази ідентифіковані у 

великій кількості сплавів на основі алюмінію, титану, цирконію, магнію. Хоча 

найбільш широко досліджено формування та властивості ікосаедричної фази в 

сплавах на основі алюмінію, титанові сплави  формують другий  великий клас. 

Вперше квазікристали  в системах на основі титану були знайдені у 1985 році 

в системі (Ti1-x Vx )2Ni [75]. На сьогоднішній день відомі сплави систем Ti-V-Si  

[76], Ti-Zr-Co (Kim, Kelton et.) [77], Ti-Zr-Fe (Kim, Kelton et) [78], Ti-Cr-Si (Kelton, 

Zhang, ) [79,80,81].  

Проте найбільш широко вивченою є система Ti-Zr-Ni [78,82,83,84], в якій 

визначено область існування стабільної квазікристалічної фази в рівноважному 

стані (рис.1.17). Сплави даної  системи розглядається як перспективні 

акумулятори водню, оскільки вони здатні йог поглинати у великій кількості (до 

двох атомів на кожен атом металу) 85 та циклічно його віддавати при низьких 

значеннях тиску та температури 86 . 

 



40 

 

 

Рисунок 1.17 – Квазібінарний переріз діаграми стану Ti-Zr-Ni при еквіатомному 

співвідношенні Ti/Zr [82] 

 

Окрім того, авторами  83,84] досліджено фізико-механічні характеристики: 

в роботі С.В. Малихіна  84 було встановлено, що сплав Ti41,5 Zr41,5Ni17 має високу 

твердість Н=8 ГПа, значення модуля Е= 1134 ГПа та визначено його особливості 

деформації. Зокрема, було виявлено, що пластична деформація на стадії 

контактної деформації із зростанням навантаження відбувається ступенево – 

спостерігається чергування областей повільної пружно-пластичної та дуже 

швидкої пластичної деформації. 

При цьому початковий етап деформації повязаний із дифузійним 

переповзанням дислокацій та накопиченням фазонних дефектів. Збільшення 

їх густини сприяє "деформаційному помякшенню". Кожен наступний етап 

пластичної деформації відбувається швидше та при все меншому значенні 

контактного тиску. Сплеск швидкості деформації зумовлений "ковзанням" 

розчеплених дислокацій по полю "фазонів" із формуванням одиночної смуги 

ковзання (рис. 1.18) 84. 
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Рисунок 1.18 − Залежність швидкості відносної деформації  𝜀̇ від величини 

навантаження Р для еталонного кристалічного зразка W+12%Ta (1) та квазікристалу 

Ti41,5Zr41,5Ni17  (2) 84 

 

В роботі [79] методами ТЕМ та РФА  було знайдено квазікристалічні фази в  

системі Ti68-х-Cr32-Siх (де 6х18), одержані швидкісною закалкою (методом 

спінінгування), які мали структуру, схожу до ікосаедричної фази Al83Cr17 

(рис.1.19). Також у стрічках сплаву спостерігалось формування -Ті у кількості 7 

% мас. 

 

                                         а                                                                            б 

Рисунок 1.19 – Дифракційні картини квазікристалів у Al83Cr17 (а) та Ti60Cr32Si8  [79] 

 

 Встановлено, що в сплавах утворюється ікосаедрична фаза типу Маккея   з 

періодом квазікристалічності аq=0,477 нм. Також було визначено, що необхідна 

кількість Si для формування квазікристалу становить не менше 6 % ат. 
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Авторами работи [80] були досліджені сплави складів Ti75-х-Cr25-Siх (де 

10х20), в котрих відбувається утворення квазікристалічної фази після 

тривалого (7 діб) високотемпературного відпалення при 1200оС.   В даному 

дослідженні також рентгенографічно було встановлено формування ОЦК 

кубічного апроксиманту   (рис. 1.20).                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                     

 

 

Рисунок 1.20  - Дифрактограма ікосаедричної фази та її кубічного апроксиманту в системі 

Ti-Cr-Si.   Ікосаедрична фаза проіндексована згідно схеми Бансела [80] 

 

 В роботі 87 було проведено дослідження трьохкомпонентних сплавів 

Ti65Mn33Si2 та Ti60Mn35Si5, одержаних методом спінінгування. ТЕМ аналіз стрічок 

показав утворення квазікристалічної фази в кількості 60-65 %   та 85-90 % 

відповідно, решта - -Ті. Склад і-фази становив Ti61Mn37Si2. Після відпалів в 

температурному інтервалі 850-1150 С було встановлено формування кількох 

нових фаз - ,  та  та виявлено присутність  -Ті. У сплаві Ti65Mn33Si2 

ікоседрична фаза стабільна до 800, а у  Ti60Mn35Si5 до 850 С. -фаза встановлена 

як ОЦК кубічний апроксимант, який містить в елементарній гратці 160 атомів, 

структура якого подібна до -AlMnSi, визначеного в роботі  88.   - 

орторомбічний апроксимант, схему якого наведено на рис. 1.21,  в елементарній 

гратці містить 594 атоми.  

Також було визначено, що -фаза містить 62 атоми і також є структурним 

апроксимантом квазікристалічної фази, модель її гратки показано на рис.1.22. 
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а 

 

б 

Рисунок 1.21 – Схематичне зображення  кристалічного апроксиманту з орторомбічною 

структурою 87 

 

Рисунок 1.22 − Модель гратки апроксиманту на основі -фази 87 

 

Елементний склад описаних в роботі 87  фаз наведено в табл. 1.4 
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Таблиця 1.4 – Склад фаз сплавів  Ti-Mn-Si за даними 87   

 

 

Пізніше було встановлено [81], що в литих сплавах системи Ti-Cr-Si добавка 

кисню в кількості понад 10 ат% стабілізує квазікристалічну фазу, що, в свою чергу, 

дає можливість її одержання безпосередньо при кристалізації зливку. Так, у сплаві 

без кисню основною фазою був -Ті (рис.1.23, а), а у сплаві, який містив SiO2 – 

апроксимант 1/1(ТіCrSi) з невеликою кількістю Ті5Si3 та фазою Лавеса С14 

(MgZn2) (рис.1.23, б). Жодних оксидних фаз визначено не було. 

 

 

                                            а                                                           б 

 

Рисунок 1.23 – РФА сплаву Ti60Cr25Si15 (а) та Ti60Cr25(SiО2) (б) [81] 

 

У цій же роботі [81]  були досліджені також сплави наступних систем: Ti-Mn-

Si-O та Ti-Fe-Si-O. Було встановлено, що  в швидкоохолоджених сплавах першим 

кристалізується апроксимант квазікристалічної фази 1/1(ТіМеSi), а в повільно 

охолоджених - -Ті (в системі Ti-Cr-Si-O) та -Ті (в системі Ti-Mn-Si-O) 
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відповідно. Проте в сплавах із залізом, як у системі з хромом, першою 

кристалізується 1/1(ТіFeSi), оскільки для її формування необхідна нижча 

концентрація кисню. Формування твердих розчинів на основі  та  модифікацій 

титану не спостерігалось, але встановлено присутність інтерметалічних фаз TiFe 

та та Ті2Fe. Спираючись на дані локального рентгеноспектрального аналізу 

вказаних сплавів, ними було визначено, що необхідна кількість кисню для 

стабілізації апроксиманту в сплавах Ti-Cr-Si-O складає близько 20 ат.%, для Ti-

Mn-Si-O  близько 6 ат.%, а для сплавів системи Ti-Fe-Si-O лише 4 ат.%. При цьому 

кількість самої 1/1(ТіМеSi) фази в сплавах складає 85%, 80% та 60% для Ti-Cr-

Si-O, Ti-Mn-Si-O та Ti-Fe-Si-O відповідно. Фазовий та відповідний елементний 

склад  досліджених сплавів за даними [81] наведено в таб.1.5. 

 

Таблиця 1.5- Фазовий склад сплавів Ti-(Cr, Mn, Fe)-Si-O [81] 

 

 

Інформації щодо квазікристалічних покриттів на основі титану значно 

менше, ніж на основі алюмінію. Одержання квазікристалічної фази шляхом 

напилення із сплаву Ti-Zr-Ni висвітлено в багатьох роботах 90-98. Зокрема, було 

досліджено структурно-фазові перетворення 90, 94-96, 98 а також їх зносо- 90, 

91, 93, корозійну 91, 92  та радіаційну стійкість 97. Основними методами 

напилення були газотермічне плазмове 90-94, 96  та магнетронне напилення 95, 

97, 98. 
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Проте існує лише кілька робіт, в яких була здійснена спроба одержання 

титанових квазікристалів системи Ti-Cr-Si різними методами напилення 39, 100, 

101 . Так, в роботі Мовчана та Устінова 39  показано, що в мікрошаруватих 

покриттях (Ti,Cr)-Si, які були отримані шляхом електронно-променевого 

випаровування, при дифузійній взаємодії між шарами під час відпалів вище 800С, 

мікрошарувата структура покриття руйнується та відбувається формування 

структури на основі ікосаедричної або апроксимантної фази.  Встановлено, що 

квазікристалічна фаза утворюється в результаті протікання твердофазних реакцій 

із формуванням проміжних метастабільних фаз на основі TiCr2 та Ti5Si3 (рис. 1.24.) 

 

Рисунок 1.24 – Схема протікання твердофазних реакцій у покритті Ti-Cr-Si під час 

відпалу 39 

  

В роботах В.В.Bandyopadhyay методами газополуменевого та плазмового 

(атмосферного та вакуумного) напилення досліджено покриття із сплаву 

Ті60Cr32Si8 та визначено їхній фазовий склад та трибологічні властивості 100, 101. 

Одержані покриття містили оксиди TiO та TiO2 у випадку газополуменевого та 

TiCr2 та -Ті у випадку вакуумного плазмового. Проте отримати покриття, які 

містили б квазікристалічні або апроксимантні фази їм не вдалося, хоча автори і 

вказують на таку можливість в системі Ti-Cr-Si-O. 
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1.7  Постановка задач дослідження 

 

  На завершення розділу слід наголосити, що на момент постановки 

завдань даної дисертації  у численних роботах було з’ясовано  низку 

особливостей  формування, структури та фізичних властивостей 

квазікристалів, їх апроксимантів та матеріалів на їх основі. На сьогоднішній 

день широко дослідженими та впровадженими у виробництво є сплави на 

основі алюмінію. По інших системах, зокрема, у сплавах на основі титану, 

головним чином є інформація про кристало-структурні особливості їх будови 

та фазовий склад в залежності від хімічного складу  та режимів отримання, 

проте значно менше уваги приділено фізико-механічним властивостям. Серед 

цих розробок особливу увагу привертають до себе квазікристалічні сплави на 

основі системи Ti-Cr-Si, які вперше були знайдені в роботах Kelton, Libbert та 

Zhang. Завдяки  високим значенням твердості та значно вищій температурі 

плавлення, ніж Al, вони є перспективними кандидатами для використання в 

якості зміцнюючих фаз у композиційних матеріалах, а також як зносостійкі та 

жаростійкі покриття. Проте, незважаючи на відомі дослідженння квазікристалів 

цієї системи, до цього часу існує ряд невисвітлених питань. Зокрема, недостатньо 

проаналізовано закономірності структуроутворення квазікристалів та 

апроксимантних кристалічних фаз, які значною мірою можуть впливати на 

формування їх властивостей, узагальнені дані про які в літературних джерелах 

майже відсутні. 

Тому дослідження структури, характеристик міцності та пластичності 

масивних зразків матеріалів у литому стані, що містять квазікристалічну фазу на 

базі титану й хрому, отриманих при різних швидкостях охолодження, зокрема і 

напиленні, та визначення впливу температури на стабільність їх структури та 

механічних властивостей є актуальним завданням. 

Отже, аналіз літературних даних вказує на необхідність проведення в даній 

роботі досліджень за такими напрямками: 
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1. Встановлення впливу хімічного складу сплавів Ti-Cr-(Ме)-Al-Si-O на 

фазовий склад, структуру та механічні властивості (визначених методом 

автоматичного індентування). 

2. Визначення впливу умов кристалізації та термічної обробки на фазовий 

склад, структуру та мікромеханічні характеристики сплавів.  

3. Встановити механізми деформації та визначити параметри 

термоактиваційного аналізу температурної залежності твердості  сплаву системи 

Ti-Cr-Al-Si-O, а також провести дослідження його механічних властивостей на 

стиснення в температурному інтервалі 20-900С. 

4. Дослідити вплив легування Fe, Mn, Cu, V на формування апроксимантих 

фаз у сплавах та їхні механічні властивості. 

5. Оцінити стійкість до окиснення сплавів фази при різних температурах та 

витримках. 

6. Перевірити можливість створення квазікристалічних покриттів із сплаву на 

основі системи Ti-Cr-Al-Si-O, одержаних різними методами напилення 

(детонаційний, мікроплазмовий та магнетронний), і визначити їх структуру, 

мікромеханічні та тріботехнічні властивості. 
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РОЗДІЛ 2 
 

МАТЕРІАЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕННЯ ЗРАЗКІВ 
 

 
 

2.1 Виготовлення литих сплавів  
 

  

В якості шихтових матеріалів використовували:  йодидний Ті, Cr (ЕРХ); Al  

– А000, зонноплавлений Si, катодну Cu  ; карбонільне Fe; електролітичний Mn. 

чистота вихідних матеріалів була не нижче 99,8 % мас. Введення кисню у всі 

досліджені сплави здійснювалось за допомогою додавання плавленого кварцу. 

Зразки досліджених сплавів були отримані методом аргонно-дугової плавки в 

печі МІФІ-9-3 з використанням невитратного вольфрамового електроду 

переплавом високочистої шихти масою 100 г на мідній водоохолоджуваній 

подині в атмосфері чистого аргону з використанням титанового гетеру. Злитки 

переплавлялися 6 – 7 разів для гомогенізації складу; розплав охолоджувався зі 

швидкістю 80 – 100 К/с.  

Перед плавленням шихти, для поглинання домішок кисню, які є в аргоні, 

розплавлявся титановий чи цирконієвий гетер. Після переплавки та охолодження 

гетеру плавилась шихта у вигляді шматочків чистих компонентів. Для 

переплавки зворотного боку, не охолоджений зразок підхоплювався та 

перевертався електродом та знову проплавлявся. Втрата маси при плавці була 

невеликою і не перевищувала 0,3 % мас. З попереднього досвіду виплавки 

сплавів, що містять в своєму складі Mn, коригували концентрацію даного 

елемента з урахуванням його випаровування при розплавленні. Решта елементів 

при розплавленні в умовах аргонно-дугової плавки інтенсивно не випаровуються 

і тому вводилися згідно номінального складу. Схематичне зображення печі 

МІФІ-9-3 наведено на рисунку 2.1. 
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1 - обмежувач; 2- шарова опора; 3 - металевий водоохолоджуваний корпус; 

4- відвід для освітлювальної системи; 5 - мідний водоохолоджуваний під; 6 - 

вакуумне ущільнення; 7 - частинки чистих легкоплавких металів; 8 - шматочки 

чистих тугоплавких металів; 9- відвід для спостереження за процесом плавлення; 

10 - щілина діафрагми; 11- відкидна рамка з темним світлофільтром; 12 - 

вольфрамовий водоохолоджуваний електрод; 13 - струмопровід; 14 - сильфон; 

15 - рукоятка для управління електродом 

 
Рисунок 2.1 – Схема аргонно-дугової печі МІФІ-9-3 

 

2.2 Методика швидкої кристалізації сплавів з розплаву 

 

Основним методом отримання сплавів у квазікристалічному стані є його 

надшвидке охолодження зі швидкостями >1000С /сек. При таких швидкостях 

вдається не тільки подрібнювати структуру до нанорозмірів, але і фіксувати різні 

метастабільні фази, що сильно впливають на фізико-механічні властивості 

матеріалу. Враховуючи досить високу температуру плавлення Ті та  його високу 

хімічну активність, нами була розроблена спеціальна методика кристалізації 

сплавів з швидкостями >1000 оС/сек, яка відрізняється простотою та високою 

експресивністю. Метод полягає у сплескуванні краплі розплавленого сплаву між 

двома масивними мідними пластинами. Змінюючи вагу розплавленої краплі (від 
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1,5 до 5 г), масу охолоджуючих пластин, швидкість їх сплескування та ступінь 

перегріву розплаву можна в широких межах змінювати швидкість кристалізації 

матеріалу. Проведення процесу сплескування в атмосфері чистого аргону 

запобігає загрязненню сплаву домішками втілення. Метод практично не має 

обмежень по температурі плавлення сплавів. 

Практично метод був реалізований таким чином (рис.2.2).  

. 

 

а - схема плавлення дугою; б - розплавлений зразок між пластинами після 

відведення дуги; в - стиснення розплавленого зразка мідними пластинами 

1-вольфрамовий електрод; 2-дуга; 3- розплавлений метал; 4-ударна пластина; 

5-вода; 6-пружина; 7-закристалізований метал; 8-подина 

 

Рисунок 2.2  - Схема швидкої кристалізації сплавів з розплаву 

 

У аргонно-дуговій печі МІФІ-9-3 на водоохолоджуваній мідній подині в 

невеличкій лунці розплавлявся шматочок сплаву вагою в декілька грам За 

рахунок поверхневого натягнення розплав набуває форми плескатої кульки (рис. 

2.2, а). При цьому по перетину краплі формується температурний градієнт, 

величина якого залежить від теплопровідності сплаву та ступеня його перегріву 

дугою і може досягати декількох сотень градусів (рис. 2.3).  



52 

 

 

Рисунок 2.3 - Схема розподілення температури по висоті краплі розплавленого 

металу 

 

Найбільш перегрітою виявляється верхня частина краплі, яку при 

наближенні дуги або збільшенні сили струму, можна довести до температури 

кипіння, тоді як тонка ділянка краплі, що контактує з подиною, взагалі не 

розплавляється. Після розігрівання краплі електрод відводиться в бік і відразу 

(через 0,2-0,5 с) на краплю опускається мідна пластина масою 300-500 г, 

прискорення якій додає могутня пружина (рис.2.2, б). Розтікання розплаву між 

двома пластинами має шаруватий характер, який визначається ступенем 

перегріву рідкого металу, його теплопровідністю, величиною температурного 

градієнту та рідкоплинністю. Радіус розтікання краплі (2-4) см, товщина від 20 

до 300 мкм. Змінювати швидкість кристалізації розплаву можна за рахунок зміни 

маси краплі, маси ударної пластини, жорсткості пружини і ступеня перегріву 

краплі. Завдяки цьому можна одержувати швидкості кристалізації від 1000 оС/с 

до 3000 оС/с. Запропонований метод швидкої кристалізації може бути 

використаний для отримання не лише сильно пересичених твердих розчинів, 

нанокристалічних структур і метастабільних фаз, а для складно-легованих 

сплавів – і для аморфізації та одержаня квазікристалічних сплавів. 

Надшвидке гартування розплаву (спінінгування) здійснювали на установці 

«Лента 1» (ННЦ ХФТІ НАН України) шляхом виливання розплаву на 
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охолоджений мідний диск, який швидко обертається. Схему установки  наведено 

на рис.2.4. 

 

 

Рисунок 2.4 – Схема установки «Лента 1» 

 

Розплав за рахунок надлишкового тиску очищеного аргону видавлювався на 

поверхню мідного диску, який охолоджувався водою. Швидкість обертання 

мідного диску V на його поверхні становила 25 м/с. 

 

2.3 Методи нанесення покриттів 

 

Покриття наносили на сталеву підложку, використовуючи автоматичну 

детонаційно-газову установку  «ПЕРУН-С»  із застосуванням ацетилен-

кисневої суміші (витрата робочих газів становила C3H8=0,3, О2=0,5, 

повітря=0,38 м3/год; витрата транспортуючого газу повітря=0,05 м3/год)  

установку мікроплазмового напилення з використанням аргону в якості 

плазмоутворюючого газу (І=45 А, U=28 В,  Vп.г.(аргон)=80 л/год, Vз.г.(аргон)=400 

л/год, L=100 мм)  та установку магнетронного напилення.   Розмір фракції 

порошку для детонаційного та мікроплазмового напилення становив 40-

90мкм.   

Відомо, сплавам, що містять квазікристали властива підвищена  

крихкість, тому було приділено особливу увагу технології виготовлення 
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мішені із сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  для магнетронного напилення. Оскільки 

виготовити мішень із матеріалу, що містить квазікристалічну або 

апроксимантну фазу досить складно завдяки високим значенням твердості та 

поганій оброблюваності, тому було виготовлено наплавну мішень. На 

титанову основу спочатку було наплавлено спочатку сплав Ti-Cr-Al, щоб 

знизити концентраційний градієнт та зблизити коефіцієнти термічного 

розширення. Після цього у вигляді трьох шарів товщиною (2.0-2.5) мм 

наплавлявся основний матеріал, при цьому  нижній шар був перехідним, тобто 

в ньому концентрація титану могла бути вищою, а концентрація елементів у 

двох наступних шарах відповідала наплавленому матеріалу. Режим нанесення 

покриттів в атмосфері Ar був наступний: U=50-60В, Імішені = 1,5 А, Р=510-3 

мм.рт.ст., тривалість напилення складала 20 хв.   

 

2.4 Рентгеноструктурний аналіз 

 

 

Визначення фазового складу зразків сплавів за кімнатної температури 

було проведено методом рентгеноструктурного аналізу з використанням 

установок ДРОН УМ-1 та Ultima IV, які призначені для проведення 

різноманітних рентгенографічних досліджень полікристалічних зразків. 

Дифрактограми від поверхні зразків знімали при напрузі на рентгенівській 

трубці 30 кВ та силі струму 30 мА, використовуючи метод покрокового 

сканування, при кроці сканування 0,05° і часі експозиції в точці від 2 до 3 с. 

Дослідження зміни фазового складу здійснювали методом 

високотемпературної in situ рентгенівської дифракції в інтервалі температур 

293 – 1073 К на дифрактометрі ДРОН-УМ1 з використанням 

високотемпературної приставки УВД-2000 в атмосфері гелію з надлишковим 

відносно атмосферного тиском 20 кПа при наявності в камері приставки гетеру 

зі стружки Zr. Всі зйомки відбувались у монохроматичному Cu Kα 

випромінюванні (U = 35 кВ, I = 35 мА, з фокусуванням за схемою Брегга-

Брентано. В якості монохроматора використовували монокристал графіту, 
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який був встановлений на дифрагованому пучку. Зйомку проводили в 

кутовому інтервалі 2θ = 28-88º з кроком сканування 0,05º та часом експозиції 

в точці 2 с. 
    

Обробку дифрактограм виконували за допомогою програми для 

повнопрофільного аналізу рентгенівських спектрів від суміші 

полікристалічних складових PowderCell 2.4 

Оскільки структура квазікристалічних фаз не має трансляційної симетрії, 

тому ідентифікація таких фаз не може відбуватись звичайними методами, які 

використовують для визначення звичайних кристалічних структур. Наявність 

дального порядку дозволяє на дифракційних картинах спостерігати певний 

набір дискретних та інтенсивних максимумів Індексацію таких піків було 

проведено за методикою Кана 101 з використанням індексів (N, M) ( рис.2.5.) 

102 . 

Згідно неї, структура квазікристалічної фази характеризувалась періодом 

гратки в шествимірному просторі  а6D, величина якого повязана з модулем 

дифракційного вектора Q наступним співвідношенням:  

𝑄 =
2𝑠𝑖𝑛


=

1

𝑎6𝐷
√

𝑁+𝑀

2(2+)
=

1

𝑎𝑞
√

𝑁+𝑀

2+
                                   (2)              

 

 

 

Рисунок 2.5 - Дифракційний спектр квазікристалічної фази у сплаві Ti44Zr40Ni16 із 

вказаними индексами Кана 102 
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де 1,618, так званий «золотий переріз», аq – параметр 

квазікристалічності у тривимірному просторі, (N,M) – індекси відображень 

за Каном. 

Відповідно параметр квазікристалічності аq: 

                     𝑎𝑞 =


4𝑠𝑖𝑛
∙ √

𝑁+𝑀

1+2
=

𝑑

2
√

𝑁+𝑀

1+2
                                        (3) 

Відрізнити апроксимантну фазу можна за присутністю додаткових ліній, 

які властиві лише їй. Наприклад, у випадку системи Ti-Zr-Ni  наявність 

дифракційного максимума (442) в околі кута 37,7°, який знаходиться між 

двомя найбільш інтенсивними піками аппроксиманту (503) та (523), які 

характерні для ікосаедричного квазікристалу  (рис.2.6) 102.  

 

 
 

Рис.2.6 − Дифракційний спектр апроксимантної фази W(TiZrNi у сплаві 

Ti44Zr40Ni16 102 

 

2.5 Методи визначення механічних властивостей 

 

Оскільки квазікристалічні матеріали є малопластичними та крихкими, тому 

для дослідження їхніх властивостей було обрано такі методи: автоматичне 

індентування при кімнатній температурі, метод гарячої твердості та 

випробування на стиснення в інтервалі температур 20-900 С.  
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За кімнатної температури механічні властивості усіх матеріалів вивчали на 

приладі «Мікрон-гама» з автоматичним записом діаграм «навантаження-глибина 

занурення індентора». Мікроіндентування здійснювали (навантаження в межах  

до Р=3 Н) за допомогою піраміди Берковича (алмазна трьохгранна піраміда з 

кутом між гранню і віссю 65) з автоматичним навантаженням-розвантаженням 

протягом 30 с; швидкість навантаження знаходилась у межах 0,1 Н/с. Даний тип 

піраміди дозволяє отримувати найбільш загострену вершину, що збільшує 

точність вимірів глибини її занурення. Навантаження та розвантаження 

здійснювалося шляхом електромагнітної дії на тримач індентора. Точність 

визначення навантаження Р складала 10-3 Н, глибини занурення індентора  h 

2,5 нм. Характеристики Р, hmax, hзалиш, hc, Н, E*, E визначалися і фіксувалися 

автоматично за допомогою відповідних формул за даними близько 2000 точок 

на діаграмі індентування. Весь процес випробування, запису діаграм 

здійснювався з використанням спеціального програмного забезпечення. 

Методика отримання достовірних значень механічних характеристик 

пружності, міцності та пластичності матеріалів з діаграм індентування була 

вдосконалена і розвинена дослідниками Олівером та Фарром [103]. Вона 

дозволяє установити зв’язок параметрів записаної діаграми з формою і 

розмірами відбитка в матеріалі при навантаженні і розвантаженні.   

В роботі [104] вперше було застосовано метод індентування для визначення 

модуля пружності (модуля Юнга). Ця модель ґрунтувалася на уявленні, що у 

випадку пружно-пластичної деформації матеріалу під індентором початкова 

стадія розвантаження є лише пружною.  Це справедливо, якщо розвантаження 

здійснюється після припинення процесів релаксації під індентором. На цьому 

етапі навантаження і розвантаження – зворотні процеси й можуть бути описані 

методами теорії пружності. В результаті було отримано вираз для модуля 

Юнга:  

*

max( / ) /(2 ),E dP dh F =  
   

 

(2.1) 
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де 
*E - “ефективний” модуль пружності, величина, яка враховує пружну 

взаємодію матеріалу з індентором: 

* 2 2

0 01/ (1 ) / (1 ) ,E E E = − + −
 

(2.2) 

E  - модуль Юнга матеріалу;   - коефіцієнт Пуассона; індекс «0» відноситься 

до індентора; F - площа проекції відбитка. Значення ν зазвичай знаходяться в 

діапазоні 0,1-0,3, тому величини Е і Е* відрізняються менше, ніж на 10% [105]. 

Величина 
( )

max

/
h h

dP dh
=  характеризує нахил гілки розвантаження на 

початковому етапі; визначається диференціюванням функції, яка пов’язує 

навантаження з глибиною занурення (рис.  2.7). 

 

Рис. 2.7 Схематична ілюстрація процесів навантаження і розвантаження при 

індентуванні [1] 

 

Величина hс – глибина занурення, протягом  якої здійснюється контакт між 

індентором та матеріалом після повного навантаження (до Рmax). При цьому 

частина глибини занурення індентора, протягом якої контакт з матеріалом 

відсутній, в результаті утворення заглиблення (sink-in) навколо індентора, була 

названа hs ( рис. 2.8). Було використано методику [105,107] для визначення 

величини hс згідно наступних виразів: 

max
max

max

0,75
/

c

P
h h

dP dh
= − 

 

(2.3) 
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max

max

0,75
/

s

P
h

dP dh
= 

 

 

(2.4) 

 

Рис. 2.8 - Параметри, які характеризують контакт індентора з матеріалом при 

розвантаженні [1] 

  

Відповідно, площа проекції “контактної” частини відбитка визначається 

( для індентора Берковича) як F=24,5hc
2, а величина твердості – за допомогою 

виразу: 

maxP
H

F
=

 

(2.5) 

Таким чином, використання величин hс та hs для обчислення твердості і 

модуля пружності отримує фізичне пояснення.  

Характеристику пружної деформації при індентуванні зі ступенем 

деформації 9,8% (залежить від кута заточки індентору) визначали за формулою 

106: 
 

εes = ln sin α (hs/hc),                (2.6) 

де α – кут заточки індентора; hs – глибина проникнення індентора, протягом 

якої контакт з матеріалом відсутній в результаті утворення в матеріалі 

поглиблення навколо індентора. 

Величина межі плинності, вище якої при індентуванні починається 

пластичний плин матеріалу визначалася відповідно до: 

es = Er × εes.                        (2.7) 
 

Гарячу твердість в інтервалі температур 20-900 С визначали за допомогою 

модернізованої установки типу ВИМ-1 107 у вакуумі не нижче 10-3 Па. 
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Індентування відбувалось алмазним індентором Вікерса при навантаженні 2,34 

Н з витримкою 15 с. Нагрів зразка та індентора відбувався молібденовим 

нагрівачем. Температуру вимірювали платино-родієвою термопарою. 

Вимірювання відбитків твердості було проведено після охолодження зразка за 

допомогою оптичного мікроскопу. Значення твердості при кожній температурі 

отримано шляхом усереднення 8-10 вимірювань.    

Випробування зразків на стиснення відбувалось за допомогою машини типу 

INSTRON з автоматичним записом кривої навантаження в діапазоні 

навантажень від 1 Н до 100 кН. Для зменшення сил тертя між зразком та 

поверхнею стальних плит використовували спеціальні прокладки. Швидкість 

деформації складала 10-3 с-1.  

 

2.6 Методи дослідження мікроструктури  

 

 Мікроструктуру литих і загартованих  з рідкого стану сплавів, а також 

покриттів, одержаних різними методами, було досліджено за допомогою 

приладів та методів оптичної МІМ-9, растрової Jеоl Superprobe-733 та 

просвічуючої електронної мікроскопії JEM-100СХ (прискорююча напруга 100 

кВ) та JEM-1000 (прискорююча напруга 1000 кВ). 

 Для дослідження методами ОМ та РЕМ зразки сплавів були попередньо 

шліфовані з використанням шліфувального паперу різної зернистості та 

поліровані на кругах із сукна з використанням розчину оксиду хрому. Для 

металографічного аналізу ОМ зразки травили у водному розчині суміші кислот 

HNO3+HF з додаванням  гліцерину. Приготування фольг для дослідження 

субструктури відбувалось за стандартними методиками утонення зразків.  

   

2.7 Визначення жаростійкості 

 

В роботі методом комплексного термічного аналізу ТG-DTA досліджено 

стійкість до окиснення сплавів  під час нагріву до температури 1000 оС на повітрі, 

а також досліджена кінетика окиснення при 800 і 900 оС за 6 годин. Дослідження 
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виконані на приладі “Derivatograph 1000-1500”  системи Паулік-Паулік-Ердей 

при чутливості: ТG–20 мг, DTA-1/5, точність вимірювання маси ±1% (0,2мг).   

Також були проведені тривалі (до 100 годин) випробування на 

жаростійкість  при 600, 700, 800, 900, 1000 та 1100  оС в камерній електропечі в 

середовищі спокійного повітря. Оцінка стійкості до окислення проводилась по 

питомій зміні маси q (мг/см2), а порівняння сплавів між собою – по швидкості 

окислення Vq (мг/см2·ч).  

 

2.8 Визначення коефіцієнту тертя 

 

Характеристики тертя сплавів та покриттів при роботі на повітрі без 

змащування визначали за допомогою машини тертя “Micron-tribo”,  яка 

призначена для проведення випробувань на тертя та знос за схемою «палець-

диск». В якості пальця було використано алмаз з кутом заточки 30о та радіусом 

закруглення порядку 20 мкм. Тертя здійснювали при швидкості 16 мм/с та 

навантаженні 5,2 Н. Принципову схему наведено на рис. 2.9 

 

 

 

Рисунок 2.9 - Принципова схема машини тертя “Micron-tribo” 
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РОЗДІЛ 3 

ОСОБЛИВОСТІ ФОРМУВАННЯ КВАЗІКРИСТАЛІЧНОЇ ТА 

АПРОКСИМАНТНОЇ ФАЗИ У  СПЛАВАХ СИСТЕМИ Ti-Cr-Si-Al-O 

 

Як було показано у розділі 1, квазікристалічні фази у сплавах на основі Ti-

Сr-Si є метастабільними і формуються лише в умовах надшвидкої кристалізації з 

рідкого стану. Авторами роботи 79 визначено, що квазікристалічна фаза в 

системі Ti-Cr-Si може утворюватись у певному концентраційному інтервалі Ті68-

хCr32Six, де 6 х18, а за даними 80 в межах Ті75-хCr25Six, де 10х20. Для 

отримання термічно стабільних апроксимантних фаз в сплавах вказаної системи, 

необхідно введення значної кількості кисню 81. Проте жодної інформації щодо  

області існування квазікристалів в системі Ti-Cr-Si-Al-O знайдено не було. 

Виходячи з цього, в роботі були досліджені литі сплави, в яких концентрація 

компонентів змінювалась наступним чином: титану від 50 до 72 % ,  алюмінію від 

2 до 13 %, хрому від 20 до 30% ат, а кремнію в межах 6-7% ат. 

 

3.1.Фазовий склад та структура сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-O у литому 

стані  

 

В таблиці 3.1 наведено хімічний та фазовий склад сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-

O у литому та відпаленому при температурі 800С протягом 3 годин стані. У 

вихідному стані у сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 рентгеноструктурним аналізом 

встановлено наявність 70 % мас апроксимантної фази 1/1(TiCrSi) (просторова 

група Іm-3), що має параметр гратки а=1,3158нм. Оскільки в системі Ti-Cr-Al 

алюміній обмежує область існування твердого розчину β-Тi, тому в даному сплаві 

окрім апроксиманту фіксується 30 % мас. інтерметаліду Cr2Ti – фази Лавеса С14 

(просторова група Р63/mmc, прототип MgZn2), що має гексагональну кристалічну 

гратку з параметрами а=0,4989 та с=0,8142 нм (рис.3.1, а). Слід зазначити, що 

основні максимуми (TiCrSi) фази практично повністю збігаються з відбиттям 
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квазікристалічної складової. Однак відрізнити апроксимантну складову можливо 

досить надійно по наявності додаткових піків, які притаманні лише їй.  

В нашому випадку  це, зокрема, присутність дифракційного максимуму (600)  в 

околі кута 41о (рис. 3.1), який знаходиться між двома найбільш інтенсивними 

піками (530) та (532), характерними як для ікосаедричного квазікристалу, так і для 

його апроксиманту. 

З підвищенням вмісту титану до 60 % ат. і одночасним зменшенням кількості 

Al з 13 до 3 ат%., в сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 не спостерігається зміна фазового 

складу сплаву –змінюється лише кількісне співвідношення фаз - кількість 

(TiCrSi) зростає до 74 % мас., а кількість фази Лавеса С14 відповідно 

зменшується до 26 % мас. Параметр гратки Cr2Ti (С14) значно зменшується і 

становить а=0,4925 і с=0,8026 нм (рис.3.1, б). 

Сплав Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 з найбільшим вмістом Тi у вихідному стані містить 

три фази – (TiCrSi), а також два легованих твердих розчини на основі титану α –

та β – Тi (рис. 3.1, в). Кількість аппроксиманту 1/1 (TiCrSi) при цьому знижується 

до 45 % мас, а кількість α і β – Тi складає 21 и 34 % мас відповідно. 

Отже, серед усіх сплавів у вихідному стані найбільша кількість апроксимантної 

фази (74 % мас.) формується у сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. При чому, її період 

гратки має максимальне значення у сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 а=1,3158 нм, 

оскільки він містить підвищену кількість алюмінію, який має більший радіус 

атома, ніж у Сr і Si. В подальшому зі збільшенням концентрації титану до 60 % ат. 

значення періоду гратки апроксиманту закономірно зменшується до 1,3144 нм, а в 

сплаві Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4  до  а=1,3132 нм.  Мікроструктури сплавів (оптична 

мікроскопія) у вихідному литому стані наведено на рисунку 3.2, а-в. 

Структура Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 та Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 є схожою. Обидва 

проявляють дендритний характер кристалізації, причому в сплаві, що містить 50 

ат. % Ті зерна дендритів є більш округлими та мають менші розміри.  
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а 

 
б 

 
в 

 
Рисунок 3.1 - Дифрактограми сплавів Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 (а), Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (б) 

та Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 (в)  
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Таблиця 3.1  - Фазовий склад та періоди гратки литих сплавів системи Ti-Cr-Al-

Si-O 

Склад сплаву 
Фазовий 

склад 

Просторова 

група 

Доля 

фази,% 

мас. 

Параметри гратки, 

нм 

а с 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 
1/1α(TiCrSi) 

Cr2Ti (С14) 

Іm-3 

Р63/mmc 

70 

30 
1,3158 

0,4989 0,8142 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 
1/1α(TiCrSi) 

Cr2Ti (С14) 

Іm-3 

Р63/mmc 

74 

26 
1,3144 

0,4925 

 

0,8026 

Ti72,5Cr20Al2Si1,5(SiO2)4 

1/1α(TiCrSi) 

α-Ті 

β-Ті 

Іm-3 

P63/mmc 

Іm-3m 

45 

21 

34 

1,3132 

0,2957 

0,3186 

0,4756 

 

 

  
а 

б 

  
в 

Рисунок 3.2 - Мікроструктура сплавів Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 (а), Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (б) 

та Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 (в)   у вихідному (ОМ) 
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В мікроструктурі обох сплавів  в міждендритному просторі спостерігається 

структура евтектичного типу – це суміш (1/1(TiCrSi)+Cr2Ti). Причому в 

сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 вона має виражену пластинчату форму, а у 

випадку Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 - більш  округлу. Мікроструктура сплаву, що 

містить 72 ат. % Ті, кардинально відрізняється від попередніх. Відбувається 

подрібнення литої дендритної структури, також на гілках дендритів 

спостерігається округлі виділення іншої фази. На первинних зернах 

апроксиманту спостерігаються виділення β-Ті, а у міждендритному просторі 

кристалізується твердий розчин на основі α –Ті.  

За даними ЛРСА  встановлено (рис.3.3, табл.3.2), що склад апроксимантної 

фази - Ті61Cr27Al2,6Si9,5 (без врахування кисню), вміст хрому є дещо нижчим, 

ніж визначений в роботі 81 як Ті60Cr30Si10 (в системі Ti-Cr-Si-О), оскільки в 

кристалічній гратці апроксиманту алюміній частково займає позиції хрому.  

 

 

 

Рисунок 3.3 – Мікроструктура сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 із відповідними точками 

аналізу 
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Вміст кремнію є близьким до визначеного в роботі  108. Також встановлено, що 

у сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 первинно закристалізованою фазою є твердий 

розчин на основі -Ті (табл.3.2). 

 

Таблиця 3.2 -Дані ЛРСА сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

Точка 

аналізу 

Фаза Ті Cr Al Si 

1 1/1α(TiCrSi) 60.94 27.18 2.91 8.97 

2 1/1α(TiCrSi) 61.58 26.03 2.52 9.86 

3 1/1α(TiCrSi) 61.04 26.57 2.62 9.77 

4 1/1α(TiCrSi) 61.07 26.87 2.50 9.55 

5 TiCr2 40.12 49.22 1.84 8.82 

6 TiCr2 39.28 49.82 1.96 8.94 

7 TiCr2 38.61 49.76 1.70 9.93 

8 TiCr2 39.62 49.85 2.21 8.33 

9 -Ті 92.02 5.15 1.49 1.34 

10 -Ті 93.19 4.34 1.23 1.24 

11 -Ті 92.51 4.78 1.48 1.23 

12 -Ті 92.83 4.70 1.33 1.13 

 

Цікавим є той факт, що у фазі TiCr2 спостерігається відхилення від 

стехіометрії, її склад за даними локального аналізу становить 

Ті39,41Cr49,66Al1,92Si9. Навіть якщо врахувати, що атоми Al та Si займають 

позиції хрому, то сумарний їх вміст разом з Cr  становить  60,58 % ат, при 

цьому відомо, що область її гомогенності в бінарній системі  становить 64-67 

% ат. Cr  109. 

Дослідження тонкої структури сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 методом 

просвічуючої електронної мікроскопії (рис.3.4, а) підтвердило формування у 

сплаві апроксиманту квазікристалічної фази, дифракційна картина якої відповідає 

ікосаедричній структурі уздовж вісі другого порядку  (рис.3.4, б). 
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а 

 
 

б 
Рисунок 3.4 – ТЕМ структура литого сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 : а - темнопольне 

зображення з відповідною дифракційною картиною;  б -  модель дифракційної картини 

ікосандричної структури вздовж осі 2 порядку 110 

 

3.2 Вплив відпалу на еволюцію фазового складу та структури сплавів 

системи Ti-Cr-Al-Si-O  

 

Після відпалу при 800оС протягом 3 годин у сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 

спостерігається зміна фазового складу – окрім апроксимантної фази 1/1α(ТіCrSi) 

та фази Лавеса Cr2Ti (С14) рентгенографічно фіксуються додаткові відбиття 
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силіциду титану Ti5Si3 (просторова група Р63/mcm, прототип Mn5Si3) з 

гексагональною граткою (рис. 3.5 а)  

 
a 

 
б 

 
в 

Рисунок 3.5 − Дифрактограми сплавів Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 (а), Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (б) 

та Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 (в) у відпаленому стані  
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Отже, у відпаленому стані сплав вже містить три фази -

1/1α(ТіCrSi)+Cr2Ti+Ti5Si3. При цьому кількість Cr2Ti після витримки залишається 

близькою до вихідного стану – 33 % ваг, проти 30% ваг у литому, а різке 

зменшення кількості 1/1α(ТіCrSi) до 55 % ваг та поява 12% ваг Ti5Si3 свідчить про 

частковий розпад апроксиманту (табл.3.3). При цьому значення параметру гратки 

апроксимантної фази після відпалу залишається незмінним. Протилежна картина 

спостерігається після відпалу у сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 – фазовий склад сплаву 

залишається незмінним, проте спостерігається збільшення кількості 

апроксимантної фази до 79 % мас. (рис. 3.5,  б). У порівнянні з литим станом, після 

відпалу спостерігається суттєве збільшення параметру гратки 1/1α(TiCrSi) – його 

значення складає а=1,3150 нм. Це можна пояснити частковим розчиненням TiCr2 

з перерозподілом атомів титану в кубічній структурі апроксиманту. 

Цікаві зміни відбуваються і в сплаві Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 – високотемпературна 

β-фаза після відпалу при 800С розпадається по евтектоїдній реакції β→α+Cr2Ti, 

причому тип структури фази Лавеса С15 (просторова група Fd3m, прототип 

MgCu2), що має ГЦК кристалічну гратку з параметром а=0,6923 нм. Також 

спостерігається перетворення апрoксиманту 1/1α(TiCrSi) на суміш α-Ті  та Ті5Si3 

(табл.3.3). 

 

Таблиця 3.3  - Фазовий склад та періоди гратки відпалених при 800С сплавів 

системи Ti-Cr-Al-Si-O 

Склад сплаву 
Фазовий 

склад 

Кількість 

фази,% 

мас. 

Параметри гратки, 

нм 

а с 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 

1/1α(TiCrSi) 

TiCr2 (С14) 

Ti5Si3 

55 

33 

12 

1,3158 

0,4988 

0,7420 

0,8165 

0,5415 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 
1/1α(TiCrSi) 

TiCr2 (С14) 

79 

21 
1,3150 

0,4920 0,7998 

Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 

TiCr2 (С15) 

α-Ti 

Ti5Si3 

24 

57 

19 

0,6923 

0,2940 

0,7425 

0,4712 

0,5167 
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При цьому в сплаві кількість твердого розчину на основі α-Ti підвищується до 

57 % мас, а кількість інтерметаліду Cr2Ti з кубічною граткою та силіциду титану 

Ti5Si3, що має гексагональну кристалічну структуру становить 24  та 18 % мас 

відповідно. В загальному вигляді фазові перетворення в даному сплаві при 800С 

можна схематично представити так: 

{
β → α + Cr2Ti(С15)

1/1α(TiCrSi) → α + Ti5Si3
 

Мікроструктури сплавів у відпаленому стані наведено на рисунку 3.6.  

 

 
а 

 

 
в 

  
Рисунок 3.6 - Мікроструктура сплавів Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 (а), Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (б) 

та Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 (в)  після  відпалу при 800С, 3 год  

 

Після витримки протягом 3 годин при температурі 800С в сплаві 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 спостерігається незначне округлення дендритів 
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апроксиманту, а в міждендритному просторі спостерігається перетворення 

евтектичної суміші пластинчатого типу на суміш дрібнодисперсної фази Лавеса 

Cr2Ti  та силіциду титану Ti5Si3 – рис. 3.6, а. Високотемпературний відпал при 

800С сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 сприяє суттєвому збільшенню розмірів зерен 

апроксиманту, при цьому в міждендритному просторі спостерігається суттєве 

подрібнення структурних складових суміші 1/1 (TiCrSi) + Cr2Ti (рис. 3.6, б).  

Дифрактометричним експериментом також встановлено (рис. 3.7), що у сплаві 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5,  відпаленому при 1200С протягом 3 год відбувається 

формування 100% апроксимантної фази, яка має параметр гратки а= 1,3152 нм, 

на відміну від роботи 108 було встановлено, що у потрійних сплаві системи 

Ti60Cr25Si15 існує можливість отримання 100% апроксимантної фази під час 

тривалого відпалу при 1175С протягом 7 діб. 

 

 

 

Рисунок 3.7 – Дифрактограма литого  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 після відпалу при 1200С, 3 

год (вміст апрокиманту – 100%) 

 

Дослідження субструктури сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 методом просвічуючої 

електронної мікроскопії показало, що у відпаленому при 800 С спостерігається 
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формування квазікристалічної фази, дифракційна картина якої показує 

ікосаедричну симетрію (рис.3.8) 

 

Рисунок  3.8 -  Мікроструктура (ПЕМ) сплаву Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5  після відпалу при 800 

С 

  

3.3 Дослідження фізико-механічних властивостей сплавів системи Ti-Cr-

Al-Si-O методом автоматичного індентування 

 

Оскільки квазікристалічним матеріалам властива висока крихкість, тому 

визначати їхні механічні характеристики є досить непростою проблемою. 

Саме тому було використано метод автоматичного індентування, та згідно 

рівняння індентування, методологію, розроблену в роботах [106, 111], яка 

дозволяє не лише визначати твердість, а й характеристики пружної деформації 

та напруження плинності, вище яких відбувається пластична деформація при 

зануренні індентора. В її основі лежить рівняння індентування,  яке визначає 

зв'язок характеристик міцності та деформації з показниками автоматично 

записаної діаграми індентування: 

 

НІТ / Еr = K(hs/hc) 

 

   

200 нм 
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Під час індентування в системі матеріал-індентор здійснюється пружна і 

пластична деформації, а також, можливо, і руйнування. В контактній області 

відбувається пружно-пластична деформація с, яка визначається у 

відповідності до [112]: 

с = ln sin 

 
У позаконтактній  області відбувається лише пружна деформація матеріалу 

es,  величина якої, як показано в [111, 112], пов'язана з контактною 

деформацією співвідношенням: 

es  = с(hs/hc) 

 
Для визначення рівня напруження, вище якого в матеріалі при стисненні 

наступає пластична плинність, використовують наступний вираз: 

es = Ees. 

Отже, методом інструментального автоматичного індентування можливо 

визначати такі характеристики матеріалу, як величина деформації es, при 

перевищенні якої починається пластична деформація, а також відповідне ій 

напруження - умовну межа плинності при величині деформації. Це є особливо 

актуально для надтвердих крихких матеріалів, для яких визначення істинних 

значень міцності традиційними випробуваннями є складним завданням.  

Отже, методом автоматичного індентування, відповідно до  описаної методики 

С.О.Фірстова та В.Ф. Горбаня 111, було досліджено зміну фізико-механічних 

властивостей (зокрема, твердості) сплавів у вихідному та відпаленому станах 

(табл.3.4).  

Для оцінки пластичності досліджених матеріалів було використано методику, 

розроблену  Ю.В. Мільманом 113, згідно якої було визначено так звану 

характеристику пластичності Н, яка може бути визначена за допомогою методу 

індентування. Величина Н характеризує пластичність матеріалів долею 

пластичної деформації в загальній пружно-пластичній деформації. При 

визначенні твердості по методу Берковича з використанням тригранного 
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індентора з кутом заточки =65 для розрахунку характеристики пластичності в 

роботі 113 було виведено наступну формулу: 

 

Де НМ- твердість по Мейеру,  - коефіцієнт Пуассона (для квазікристалів  = 

0,28), Е –модуль Юнга.  

Одержані результати наведено в таблиці 3.4. 

 

Таблиця 3.4 - Фізико-механічні властивості сплавів системи Ti-Cr-Al-Si-O  

Склад сплаву 
Стан сплаву НІТ, ГПа Еr, ГПа НІТ/Еr 

es, % 

 

σes, 

ГПа 

н 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 

литий 10.8 
122 0.088 2.84 3.324 

0,65 

Відпал,  

800С/3год 

14.8 

185 0,080 2,45 4,54 

 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

литий 10,3 
127 0.081 2,13 2,89 

0,59 

Відпал,  

800С/3год 10,9 136 0,072 2,20 3,00 

 

Відпал,  

1200С/3год 

14,4 
150 

 

0.093 

 

2.88 

 

4,403 

 

 

Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 

литий 
11,6 138 0,083 2.55 3.952 

0,62 

Відпал, 

800С/3год 

11,4 128 0,089    

 

Як бачимо, для майже всіх одержаних сплавів у литому стані (окрім 

Ti79Cr15Al1,5Si1,5(SiO2)2,5)  характерна висока твердість (понад 10 ГПа). Оскільки 

фазовий склад сплавів Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 та Ti60Cr30Al2Si2(SiO2)5 є близьким, 

кількість апроксиманту 1/1 (TiCrSi) в них складає 70 мас. % та 74 мас. % 

відповідно, тому обидва сплави мають близькі значення твердості. Підвищення 

твердості литого сплаву Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 при значно нижчому вмісті 

аппроксимантної фази (45 %мас), по′вязано з наявністю в значній кількості α+β 

твердих розчинів титану, оскільки відомо [114], що підвищення механічних 

властивостей титанових сплавів, які містять обидва твердих розчини, залежить від 

ступеню гетерогенності сплава, тобто від їх кількісного співвідношення. 
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 При чому, максимальні значення властиві сплавам, які мають приблизно 

однакову кількість α – та β – фаз. Отже, з точки зору оптимального поєднання 

властивостей, найбільш перспективним є сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. Серед усіх 

сплавів у литому стані найвище значення модуля пружності має сплав 

Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 – 138ГПа, а найменше у Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5  – 122 ГПа. 

Значення НІТ/Еr змінюються в межах 0,081-0,088, що  згідно рівняння індентування 

свідчить про наноструктурний стан матеріалу, для якого значення НІТ/Еr0,05-0,11 

115.  

Дослідження зміни твердості сплавів після відпалу показало, що в сплаві 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 спостерігається різке зростання твердості з 10,8 до 14,8 ГПа 

за рахунок формування в сплаві трьохфазного стану – сплав містить 

апроксимант1/1(TiCrSi) та дві інтерметалідні фази - Cr2Ti та Ti5Si3, яким 

характерні високі значення твердості [116, 117] - 11,9ГПа  для ТіCr2, а силіциду 

титану Ті5Si3 - 12,7 ГПа.  

Авторами 117 було досліджено вплив легування алюмінієм на твердість Ті5Si3. 

Ними було встановлено, що при додаванні 8 % мас. Al значення твердості 

силіциду Ті5Si3  зростає до 13,'7 ГПа. Тому для пояснення механізму зміцнення 

даного сплаву після відпалу нами було проведено додаткове дослідження 

кількісного складу фаз методом локального рентгеноспектрального аналізу 

(таб.3.5, рис.3.9).  

 
а 

 
б 

Рисунок 3.9 – Мікроструктура (РЕМ) литого (а) та відпаленого (б)  сплаву 

Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 у відбитих електронах 
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Таблиця 3.5 –  Хімічний  склад  (%  ат.) фазових складових сплаву Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 

в литому та відпаленому станах 

Стан 

сплаву 

Точка 

аналізу 

Ti Cr Al Si Фаза 

литий 1 98,32 0,23 0,28 1,17 -Ti 

2 57,76 20,35 6,54 15,35 1/1 

3 28,23 43,97 16,14 10,98 ТіCr2 

Загальний 50 30 13 7 - 

Відпал 

800С, 3 

год 

1 97,46 0,78 0,88 0,87 -Ti 

2 58,67 20,50 4,94 15,86 1/1 

3 31,08 42,53 18,18 8,21 ТіCr2 

4 47,75 9,56 9,72 32,96 Ті5Si3 

Загальний 50 30 13 7 - 

 

У порівнянні із сплавом Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, в апроксимантній фазі литого 

сплаву Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 відбувається незначне збіднення Ті, але суттєве 

зменшення вмісту Cr з одночасним зростанням кількості Al (до 6,54 % ат.) та Si 

(до 15,35 % ат.) Після відпалу  у сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 спостерігається 

збіднення апроксимантної фази алюмінієм до 4,94 % ат. з одночасним 

збагаченням ним обох інтерметалідних фаз – TiCr2 та Ti5Si3. Отже, під час відпалу 

при 800С утворюється легований силіцид титану, причому кількість алюмінію в 

ньому складає понад 9 % ат., що і може призводити до такого суттєвого зростання 

твердості сплаву. 

А для сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 після відпалу при 800С  значення 

твердості дещо зростає з 10,3 до 10,9 ГПа, оскільки відбувається незначне 

підвищення кількості апроксиманту. Підвищення температури відпалу до 1200С 

сприяє різкому зростанню всіх характеристик сплаву – твердість досягає 14,4 

ГПа, модуль пружності 150 ГПа, НІТ/Еr=0,093. При цьому позаконтактна пружна 

деформація es=2,88%, а значення напруження σes=4,403 ГПа.  Цікавим є те, що з 

підвищенням температури пружні характеристики (es, σes) сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 зростають одночасно, що можна пояснити збільшенням 



78 

 

кількості апроксимантної фази. У сплаві Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 позаконтактна 

пружна деформація es знижується з 2,84 до 2,45%, що може бути поязано із 

зменшенням кількості апроксиманту, а значення напруження σes навпаки, 

зростають з 3,324 до 4,54 ГПа завдяки появі у сплаві силіцидної фази Ti5Si3. 

 А в сплаві Ti72Cr20Al2Si2(SiO2)4 зниження твердості є невеликим, оскільки під 

час відпалу при температурі 800С відбувається розпад і апроксиманту, і β-фази з 

утворенням двох інтерметалідів – Cr2Ti та силіциду титану Ti5Si3. Тобто, 

незважаючи на фазові перетворення в даному  сплаві, його характеристики 

залишаються досить стабільними, що може свідчити про перспективність 

розробки на базі даного сплаву нових титаноматричних композитів з 

підвищеними характеристиками жароміцності. 

 

    3.4 Дослідження фазового складу сплаву Ті60Сr30Al3Si2(SiO2)5 методом 

високотемпературного in situ рентгенівського дослідження 

 

Для визначення стабільності фазового складу литого сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 проведено високотемпературне insitu рентгенівське 

дослідження. При нагріві до температури 500 С зміни  у структурно-фазовому 

стані не спостерігаються – сплав лишається двофазним (табл.3.6), проте 

відбувається різке зростання кількості апроксимантної фази до 90 мас.%. 

В інтервалі температур 500 – 900 С фазовий склад сплаву залишається 

стабільним, змінюється лише кількісне співвідношення фаз (рис.3.10). Так,  при 

температурі 700 С відбувається деяке зменшення кількості апроксиманту до 88% 

мас., а із подальшим підвищенням до 900 С спостерігається незначне збільшення 

кількості 1/1 а-TiCrSi до 89% мас. При цьому фіксується закономірне збільшення 

періоду гратки апроксиманту квазікристалічної фази 1/1(TiCrSi) (табл. 3.6), яке 

пов’язано з її термічним розширенням, що виражається у зміщенні дифракційних 

максимумів в сторону менших кутів. Параметр гратки апроксиманту при цьому 

зростає з 1.3211 до 1.3295нм. При температурі 1200 С  рентгенографічно 
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зафіксовано відбиття лише від апроксиманту квазікристалічної фази 1/1(TiCrSi) 

(рис.3.11), його кількість сягає максимуму 100% мас., при цьому параметр гратки 

1/1(TiCrSi)  зростає до 1,3324 нм. 

 

Таблиця 3.6 - Фазовий склад та періоди гратки сплаву Ті60Сr30Al3Si2(SiO2)5 при 

різних температурах зйомки 

Температура зйомки, К Фазовий склад 
Доля фази, 

% мас. 

Параметри гратки, нм 

а с 

293 
1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

74 

26 

1,3144 

0,4925 

 

 

0,8026 

 

500 
1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

90 

10 

1.3211 

0.4944 

 

0.8051 

700 
1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

88 

12 

1.3254 

0.4960 

 

0.8054 

900 
1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

89 

11 

1.3295 

0.4961 

 

0.8039 

1200 
1/1(TiCrSi) 

 
100 1.3324  

після відпалу при 1200 С, 3 год 
1/1(TiCrSi) 

 
100 1.3152 - 
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Рисунок 3.10 – Фрагменти  дифрактограм (2=30−55) литого сплаву 

Ті60Сr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі температур 20–1200 С  
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Вимірювання мікротвердості та приведеного модуля Юнга сплаву, 

відпаленого при температурі 1200 С протягом 3 годин, показало, що після 

відпалу спостерігається суттєве зростання його фізико-механічних 

характеристик, що свідчить про те, що апроксимант квазікристалічної фази 

1/1(TiCrSi) має високі значення твердості (14,4 ГПа) та модуля Юнга (150 ГПа).  

На рис. 3.11 наведено залежність періодів ґратки апроксиманту 

квазікристалічної фази 1/1( TiCrSi) в залежності від температури.  
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Рисунок 3.11 – Залежність періодів ґратки апроксиманту квазікристалічної фази 

1/1 а-TiCrSi від температури 

 

За даними значень її періодів ґратки в інтервалі температур 20 – 1200 С 

нами був розрахований коефіцієнт термічного розширення (КТР) апроксиманту 

за формулою: 

      0

1

a

a

T





=

,         (1) 

де 01 TTT −= – різниця температур, 01 aaa −= – різниця періодів ґратки при 

вказаних температурах, а0 – період ґратки при температурі Т0. Розрахований 

коефіцієнт термічного розширення має значення  = 11,610-6 К-1 і є близьким 

до КТР титану 118, що дозволяє створювати термічно стабільні композити з 

титановою матрицею.  
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Температурна залежність періоду ґратки апроксиманту 

квазікристалічної фази 1/1 (TiCrSi) апроксимується в лінійному наближенні 

наступним рівнянням: 

Ta += −51065215,13164,1                                               (2) 

Проведеним дилатометричним дослідженням було визначено 

коефіцієнт термічного розширення сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі 

температур 20-1200 С за формулою: 

16105.0
20

2.18 −−







+

−


= K

Т

А
 ,                                                  (3) 

де А – збільшення лінійних розмірів зразка,  Т – температура, К. Залежність 

КТР сплаву від температури згідно розрахунків (3) наведено на рис.3.12. 
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Рисунок 3.12 – Зміна КТР сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 від температури 

 

Встановлено, що при температурі 900 С коефіцієнт термічного 

розширення сплаву α складає 12.610-6 К-1, і є дещо більшим, ніж одержаний 

методом високотемпературної рентгенографії для апроксиманту, оскільки 

сплав ще містить фазу TiCr2, яка вносить свій вклад у зростання значення 

КТР. 
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3.4 Особливості формування квазікристалічної структури при 

гартуванні з рідкого стану сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

  

Фізико-механічні властивості сплавів у значній мірі визначаються  їх 

структурним станом та фазовим складом. В даний час область структурних станів 

сплавів значно розширилася за рахунок нанокристалічних та  аморфних 

матеріалів. Отримання сплавів в таких граничних станах є складною 

технологічною проблемою і вирішується найчастіше всього надшвидкою 

кристалізацією розплаву на швидко обертаючому масивному мідному диску або 

охолодженням розплаву у зваженому стані. При таких швидкостях вдається не 

лище подрібнювати структуру до нанорозмірів, але і фіксувати квазікристалічні 

та метастабільні фази, які сильно впливають на фізико-механічні властивості 

матеріалу.  

Враховуючи досить високу температуру плавлення Ті і його високу хімічну 

активність, нами була розроблена спеціальна методика кристалізації сплавів з 

швидкостями >1000 С/сек, яка описана у розд. 2. Запропонований метод 

надшвидкої кристалізації може бути використаний для отримання сильно 

пересичених твердих розчинів, квазікристалічних і нанокристалічних структур, а 

також для складнолегованих сплавів  і для аморфізації. 

Підвищення швидкості кристалізації  (метод падаючої краплі, Vкр 1000 oC\c) 

не призводить до зміни фазового складу сплаву (рис.3.13, а), але  спостерігається 

збільшення кількості апроксимантної фази 1/1(TiCrSi) до 90 мас% та зростання 

його параметру гратки до 1,3137 нм (табл. 3.7).  

Висока швидкість кристалізації (сплетінг краплі, Vкр2000 oC\c) дозволяє 

зафіксувати в сплаві 22 % мас β- твердого розчину титану (рис.3.13, б), що має 

ОЦК кубічну гратку та апроксимант 1/1 -TiCrSi. Причому кількість 

апроксиманту знижується  і становить 78 % мас, а його параметр гратки 

зменшується до 1,3130 нм.  
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Рисунок 3.13 − Дифрактограми сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 після плавки в дуговій 

печі (а), кристалізації  методом падаючої краплі (б), спінінгування (в) (для 

квазікристалічної і-фази вказані індекси Кана) 
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При надшвидкій кристалізаціїї розплаву (метод спінінгування,  Vкр 3000 oC\c) в 

сплаві формується 100% квазікристалічна ікосаедрична і-фаза (рис.3.13, в). 

Параметр квазікристалічності, визначений за методикою Кана становить 

аq=0,4772 нм (табл. 3.6). 

 

Таблиця 3.7 − Фазовий склад та параметри гратки сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 при різних 

швидкостях охолодження 

 
Швидкість 

кристалізації, 

С/с 

Фазовий 

склад 
Тип гратки 

Доля фази, 

% ваг. 

Параметри гратки, 

нм 

а с 

1000 
1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

Кубічна 

Гексагональна 

91 

9 

1,3137 

0,4922 

 

0,8022 

2000 
1/1(TiCrSi) 

-Ti 

Кубічна 

ОЦК  

78 

22 

1,3130 

0,3154 
 

3000 і- фаза ікосаедрична 100 0,4772  

 

Хоча в роботі [80] у спінінгованих стрічках сплаву Ti60Cr32Si8, 

одержаних із швидкістю обертання колеса 34 мс-1, окрім квазікристалічної 

фази  методом ТЕМ та РФА встановлено присутність -Ті (7%). Параметр 

квазікристалічності, визначений за методикою Бансела аq=0,477 нм. 

Мікроструктури зразків сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, одержаного за 

різних умов кристалізації, наведено на рис.3.15.  

 Встановлено, що при Vкр1000 С/с у порівнянні з литим сплавом, 

одержаним рівноважною кристалізацією, спостерігається формування 

дрібнозеренної структури (рис.3.14, а). Підвищення швидкості кристалізації 

сплаву до 2000С/с сприяє суттєвому подрібненню структурних складових 

(рис.3.15, б). На РЕМ зображенні  стрічки (Vкр3000 С/с), спостерігається 

подрібнення зерен розміром до кількох нанометрів.  (рис.3.14, в). 
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б 

 
в 

а, б  - оптична металографія; в – растрова мікроскопія  

Рисунок 3.14 - Мікроструктури сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, одержаного з різною 

швидкістю кристалізації ( Vкр1000 С/с (а);   Vкр2000 С/с (б); Vкр3000 С/с (в))  

 

Дослідженнями субструктури методом трансмісійної електронної 

мікроскопії встановлено формування округлих квазікристалічних часток, що 

мають ікосаедричну симетрію (рис.3.15, а) та їх середній розмір складає 150-

250 нм. На дифракційній картині (рис.3.15, б) відсутні слабкі рефлекси, позиції 

яких показують ідеальне положення в гратці з ікосаедричною симетрією, а 

також спостерігається деяке зміщення дифракційних відбитків. 

Дифракція Фурьє має сильне дифузне розсіювання. Після подвійної 

Фурьє обробки зображення   у двох парах  рефлексів на кільці (рис. 3.15, в), 
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чітко видно кластери розміром приблизно 1,5–2 нм (рис.3.15, в), хоча в цілому 

це зображення відповідає квазімонокристалу (рис 3.15, б).  

 
а 

 
б 

 

 
 
в 

 
Рисунок 3.15− ТЕМ структура  (а), структура прямого розділення з відповідною 
картиною дифракції (б), картина подвійної Фурьє обробки та фурьє образ дифракції 
виділеної області (в) 

 

Дослідження фізико-механічних властивостей сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 показало (табл.3.8), що з підвищенням швидкості 

кристалізацї твердість зростає з 10,3 ГПа (Vкр20 С/с) до 15 ГПа (Vкр3000 
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С/с), оскільки при надшвидкій кристалізації формується квазікристалічна 

ікосаедрична фаза, якій притаманні високі значення твердості.  

 

Таблиця 3.8 − Вплив швидкості охолодження на фізико-механічні властивості 

складнолегованого сплаву  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

  
Швидкість кристалізації 

Vкр, С/с 

HІТ, ГПа Е, ГПа H/E* es, % es, ГПа 

2000 13,8 148 0,093 2,87 4,246 

3000 15,0 142 0,105 3,10 4,603 

 

Для визначення температурного інтервалу термічної стабільності 

квазікристалічної фази було проведено серію відпалів. За результатами 

дифрактометричного експерименту встановлено, що і-фаза є стабільною до 

650 ºС (рис.3.16, а), параметр квазікристалічності незначно зменшується і 

становить аq=0,4770 нм.  

З підвищенням температури відпалу  до 750 ºС відбувається частковий 

розпад квазікристалічної фази з утворенням апроксиманту та фази Лавеса 

(С15) (рис.3.16, б). Значення параметра гратки і-фази знижується до 0,4727 нм. 

Кількість і-фази фіксується на рівні 37% (табл. 3.9). Параметр гратки 

апроксиманту у порівнянні з литим станом є значно нижчим а=1,3127 нм, 

проти а=1,3144 нм. 

Зростання температури відпалу до 850 ºС призводить до повного 

перетворення квазікристалічної фази в апроксимант та TiCr2, окрім цього 

спостерігається присутність незначної кількості -Ті (5% мас.) (рис.3.16, в).  

При 1100С рентгенографічно фіксується 1/1(TiCrSi) та -Ті (рис.3.16, 

г), кількість якого зменшується до 2% мас. 

 



88 

 

 

а 

 

б 

 

в 

 

г 

Рисунок 3.16 − Дифрактограми стрічок сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 відпалів 

при температурах 650 (б), 750 (в), 850 (г), 1100 º C (д)  
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З підвищенням температури відпалу сплава спостерігається закономірне 

зниження твердості HIT – з 15,0 до 10,3 (12,4) ГПа та зниження модуля 

пружності Er. При цьому аппроксимантній фазі властиві нижчі значення 

відношения НIT/Еr (яке визначає величину пружної деформації), ніж для 

квазикристалічної і-фази (табл. 3.9).  

 
Таблиця 3.9 – Фазовий склад, параметр гратки фаз та фізико-механічні характеристики 

стрічок сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 після відпалу   

Стан сплаву Фазовий склад Кількість 

фази 

Параметр 

гратки, 

нм 

Твердість 

HІТ, 

ГПа 

Модуль 

пружності 

Еr, ГПа 

HIT/Er
 

Без т\о і 100 0,4772 15 142 0,105 

650С і 100 0,4770 14,2 147 0,096 

750С і 

1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

37 

33 

30 

0.4727 

1.3127 

0.6935 

- - - 

850C 1/1(TiCrSi) 

TiCr2 

-Ti 

59 

36 

5 

1.3133 

0.6941 

0.3131 

11.7 

 

139 

 

0.084 

 

1100C 1/1(TiCrSi) 

-Ti 

98 

2 

1.3138 

0.3130 

10.3 

 

127 

 

0.081 

 

 

3.6 Формування квазікристалічних плівок та покриттів із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  та їх фізико-механічні властивості 

  

Інформації про квазікристалічні покриття на основі системи Ti-Cr-Si 

в літературі недостатньо, відомо лище кілька робіт. Так, в роботі 

А.І.Устинова 39 показано, що в мікрошаруватих покриттях (Ti,Cr)-Si, які 

були отримані шляхом електронно-променевого випаровування, при 

дифузійній взаємодії між шарами, мікрошарувата структура під час відпалу 

руйнується та відбувається формування структури на основі ікосаедричної 



90 

 

або апроксимантної фази (рис. 3.17), елементний склад апроксимантної 

фази становив Ті63Cr27Si10. 

 

 
 

Рисунок 3.17 − Дифрактограми електронно-променевого покриття Ti-Cr-Si 

після осадження (а) та відпалів при 800, 1000 та 1100 С 39 

 

Схему твердофазних реакцій, які протікають у покритті за даними 

роботи 39  наведено у розд.1, рис. 1.24. 

 В роботах В.В.Bandyopadhyay 99, 100 методами газополуменевого 

та плазмового (атмосферного та вакуумного) напилення досліджено 

покриття із сплаву Ті60Cr32Si8 та визначено їхній фазовий склад та 

трибологічні властивості. Усі одержані покриття містили легований твердий 

розчин на основі β-Ті та фазу Лавеса TiCr2, а при газотермічному та 

плазмовому напиленні на повітрі спостерігалось також утворення великої 

кількості оксидних фаз, автори при цьому  вказують на теоретичну 

можливість при певних параметрах плазмового напилення у вакуумі або в 

аргоні одержати квазікристалічну структуру покриття. Проте отримати 
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покриття, які містили б квазікристалічні або апроксимантні фази їм не 

вдалося, хоча автори і вказують на таку можливість в системі Ti-Cr-Si-O.  

Проте досліджень можливості одержання будь-якими методами 

квазікристалічних покриттів із сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  знайдено не 

було.  

Тому, спираючись на дані, отримані авторами 39 щодо можливості 

синтезу квазікристалічних фаз у системі Ti-Cr-Si,  було проведено 

дослідження можливості її одерження іншими методами напилення, а саме 

- детонаційним, мікроплазмовим та магнетронним квазкристалічних 

покриттів системи Ti-Cr-Al-Si-O.  

 

3.6.1 Структура та фазовий склад детонаційного покриття із 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5   

 

В результаті проведеного рентгеноструктурного дослідження було 

встановлено, що покриття, отримане детонаційним методом  є 

багатофазним і містить нітрид TiN  та оксид  титану Ті2О3, а також  дві 

інтерметалідні фази  - фазу Лавеса TiCr2 (С14) та алюмінід титану Ті3Al 

(рис.3.18).  При цьому основною фазою покриття є TiCr2 (С14), її кількість 

сягає 40 % мас. Наявність в покритті нітриду титану TiN є може бути 

перспективним, оскільки відомо, що матеріали на його основі 

характеризуються достатньо високими показниками зносостійкості, саме 

тому вони мають широке застосування для зниження коефіцієнту тертя 

поверхонь ріжучого інструменту. Значення параметрів граток фаз вказані в 

табл. 3.10.  

Структура та фазовий склад детонаційного покриття 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  свідчить про розвиток процесу окиснення при 

одержанні порошків та під час напилення, про що підтверджується 

присутністю оксиду та нітриду титану. 
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Морфологію поверхні покриття наведено на рис. 3.19, а. В результаті 

дослідження мікроструктури границі розділу покриття – основа 

встановлено, що покриття, одержане методом детонаційного напилення, 

має досить високу якість (рис. 3.19, б), оскільки на межі розділу відсутні 

дефекти та відшарування. 

 

Рисунок 3.18 – Дифрактограмма детонаційного покриття 

 

Таблиця 3.10 - Фазовий склад детонаційного покриття із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

Фазовий склад Кількість 

фази, % 

Параметри гратки фаз, 

 нм 

а с 

TiN 

Ti2O3 

TiCr2 

Ti3Al 

27 

20 

40 

13 

0,418 

0,512 

0,493 

0,579 

 

1,396 

0,801 

0,464 

 

Це, в свою чергу, може в подальшому свідчити про достатньо високий 

рівень  його міцності зчеплення з підкладинкою. Покриття має досить 
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дисперсну структуру з чергуванням світлих (інтерметалідних) та темних 

(оксидно-нітридних) ламелей. 

 
а 

 
б 

 

Рисунок 3.19 – Морфологія поверхні  та мікроструктура границі розділу 

покриття – основа детонаційного покриття із сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

 

Отже, проведеним дослідженням встановлено, що в покриттях, 

одержаних методом детонаційного напилення квазікристалічну фазу 

отримати не вдається, оскільки під час напилення в атмосфері присутні у 

великій кількості кисень та азот, які сприяють формуванню оксидних та 

нітридних фаз.  

 

3.6.2 Структура та фазовий склад мікроплазмового покриття із 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5    

 

Наступним методом було обрано мікроплазмове напилення, оскільки 

в роботі 88 було вказано про теоретичну можливість одержання 

квазікристалічної фази методом плазмового напилення порошку із сплаву 

Ti68Cr32Si8, хоча самими авторами в залежності від режиму були отримані 

покриття, які містили або суміш ТіО та Ті2О3 (на повітрі), або   фазу та 

ТіCr2 (у вакуумі).  
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За результатами проведеного рентгеноструктурного дослідження, 

було встановлено, що в одержаному мікроплазмовому покритті (за 

режимами вказаними вище),  фіксується до 30 % мас. апроксиманту 

1/1α(TiCrSi), а основною фазою є мононітрид титану TiN (52 % мас). 

Оскільки дане покриття є дефектним та має нерівномірну товщину, тому 

на дифрактограмі реєструються  максимуми від підкладки з ГЦК 

структурою нержавіючої сталі (рис.3.20). 

 

Рисунок 3.20 – Дифрактограмма мікроплазмового покриття 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

 

Параметр гратки TiN у мікроплазмовому покритті є більшим, ніж у 

детонаційному і становить 0,420 нм. Параметр гратки апроксиманту 

1/1α(TiCrSі) у покритті, порівнянні з литим станом, є значно меншим і 

становить 1,1319 нм (табл. 3.11) проти 1,3144 нм.  
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Таблиця 3.11 - Фазовий склад покриттів  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 , одержаних 

мікроплазмовим напиленням 

Метод напилення Фазовий 

склад 

Кількість 

фази, % 

Параметр гратки 

а , нм 

мікроплазмовий 1/1α(TiCrSi) 

TiN 

Fe (підкл.) 

29 

52 

19 

1,1319 

0,420 

0,286 

 

Аналіз морфології поверхні показав присутність великої кількості 

тріщин, які починаються переважно із зовнішньої поверхні, та в деяких 

випадках проходять через всю товщину покриття (рис.3.21, а). 

 

а 

 

б 

Рисунок 3.21 – Морфологія поверхні та мікроструктура границі розділу покриття – 

основа (РЕМ) 

 

Також спостерігається велика кількість пор, як округлої, так і 

неправильної форми (рис.3.21, б). Оскільки вихідний сплав 

характеризується високою крихкістю, тому підвищені внутрішні напруги, 

які характерні для високошвидкісного гартування призводять до появи 

великої кількості мікротріщин. Механізм формування великих протяжних 

тріщин, які виникають з поверхні покриття, може бути повязаний з 

високими усадочними напруженнями, які виникають під час гартування за 

даних умов напилення та різницею в КТР покриття та підкладинки. 
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Проведеним дослідженням встановлено, що методом 

мікроплазмового напилення можна отримати покриття із апроксимантною 

фазою, квазікристалічну фазу  за даних умов напилення отримати не 

вдалося, хоча така можливість існує. 

 

3.6.3 Структура та фазовий склад магнетронного покриття із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5   

 

Морфологію поверхні та границі розділу покриття – підкладинка  

магнетронного покриття наведено на рис.3.22. Як бачимо, покриття є 

однорідним та щільним, хоча і спостерігається наявність крапельної 

складової. (рис.3.22, а). 

 

 
а 

 
б 

 

Рисунок 3.22 -  Мікроструктура (РЕМ) поверхні та границі розділу покриття 

– підкладинка магнетронного покриття Ті60Cr30Al3Si2(SiO2)5   

 

Адгезія між плівкою та підкладинкою висока, тріщин та пор не 

спостерігається (рис.3.22, б). 

За даними рентгеноструктурного аналізу, при магнетронному методі 

напилення спостерігається формування рентгеноаморфної структури 

покриття (рис. 3.23, а). Після відпалу при 750 С протягом години в покритті 
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рентгенографічно відбувається формування 100% квазікристалічної фази 

(рис.3.23, б). 

Параметр квазікристалічності ікосаедричної фази, визначений за 

даними дифрактометричного дослідження становить  аq=0,4772 (табл.3.12). 

 

 
а 

 
б 

 

Рисунок 3.23 - Дифрактограми магнетронного покриття у вихідному стані (а) 

та після відпалу при 750С (б) 
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Таблиця 3.12 - Фазовий склад магнетронного покриття  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

Стан покриття Фазовий 

склад 

Кількість 

фази, % 

Параметр гратки 

а , нм 

Після напилення аморфна 100  

Після  відпалу 

750С, 3 год 

i-фаза 100 аq=0,4772 

  

Мікроструктуру покриття було досліджено методом просвічуючої 

мікроскопії. Світлопольну структуру плівки та відповідну дифракційну картину 

наведено на рис.3.24, які вказують на формування аморфно-нанокристалічної 

структури. 

 



99 

 

Рисунок 3.24 – Мікроструктура (ТЕМ) (а) та відповідна картина дифракції (б) 

покриття Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

 

3.6.4 Визначення коефіцієнту тертя покриттів 

 

Результати визначення коефіцієнта тертя покриттів із сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 при кімнатній температурі в умовах сухого тертя з 

використанням алмазного індентора наведено в таблиці 3.13. 

При навантаженні 225 г найвище значення f=0,156 має мікроплазмове 

покриття, при  нагрузці 375 г його значення стає близьким із коефіціентом тертя 

детонаційного покриття – 0,144 та 0,141 відповідно. 

 

Таблиця 3.13 – Значення коефіцієнту тертя матеріалів на основі сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

Матеріал  Коефіцієнт тертя  f при різних 

навантаженнях 

225 г 375 г 525 г 

Плазмове покриття 0,156 0,144 0,155 

Детонаційне покриття 0,133 0,141 0,151 

Магнетронне покриття 0,041 0,040 0,045 

 

Подальше збільшення навантаження призводить до зростання f=0,155 

для мікроплазмового та 0,151 для детонаційного. Найменший вплив 

навантаження на значення коефіцієнту тертя показує магнетронне покриття – зі 

збільшенням нагрузки незначно змінюється в межах  0,04. Такі низькі значення 

f магнетронного покриття повязані з його високою твердістю, та є близькими 

до значень коефіцієнта тертя для деяких керамічних матеріалів. 

Досліджені в роботах 99, 100 покриття Ti68Cr32Si8 в залежності від 

методу та режимів напилення показали значення коефіцієнту тертя на рівні 1,15 

для вакуумно-плазмового (VPS), 0,85-1,17 для атмосферно-плазмового (APS) та 
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0,87 для газополуменевого (FS) (рис. 3.25), які є значно вищими, ніж одержані в 

даному дослідженні, оскільки авторам вказаних робіт  не вдалося отримати 

покриття із квазікристалічними або апроксимантними фазами. 

 

Рисунок 3.25  - Коефіцієнт тертя покриттів із сплаву Ті60Cr32Si8 за даними роботи 100 

 

Отже, методом магнетронного напилення вперше одержано покриття із 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  із вмістом 100% квазікристалічної ікосаедричної 

фази, якій властиві високі значення твердості та модуля пружності, що свідчить 

про перспективність його використання в якості зносостійких покриттів. 

  

3.7  Висновки до розділу 3 

 

1. Визначено вплив хімічного складу сплавів системи Ti-Cr-Si-Al-O на 

фазовий склад та механічні властивості. Встановлено, що сплави із вмістом 50 

та 60% ат титану кристалізуються із формуванням апроксиманту 

квазікристалічної фази 1/1(TiCrSi) та фази Лавеса TiCr2 (С14). При 

збільшенні кількості титану до 72 % ат, виникає титаноматричний композит, 

до складу якого входять апроксимант та два тверді розчини на основі  та  

модифікацій. Найвищу кількість апроксимантної фази 1/1(TiCrSi) у литому 
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стані має сплав Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 – 74 % мас., після відпалу при 800 С її 

кількість зростає до 79% мас. 

2. Методом високотемпературної ренгенографії визначено зміну 

структурно-фазового стану литого сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі 

температур 20-1200С. Встановлено, що відпал при 1200С сприяє 

формуванню у сплаві 100% мас. апроксимантної фази. Значення КТР при 700 

С становить 11,1810-6К-1, а для нелегованого Ті при цій же температурі 

=11,0310-6К-1 у напрямку вісі а, та 13,3710-6К-1 у напрямку вісі с, що 

дозволяє створювати термічно стабільні композити з титановою матрицею.  

3. Вперше методом індентування досліджено фізико-механічні властивості 

сплавів системи Ti-Cr-Si-Al-O у литому та відпаленому станах. Встановлено, 

що сплав Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5  після відпалу при   1200С  має високі фізико-

механічні характеристики: НІТ=14,4 ГПа, Е=150 ГПа, НІТ/Е=0,093. 

4. Досліджено  вплив швидкості кристалізації на зміну структури та 

фазового складу сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5. Встановлено, що в умовах 

надшвидкого охолодження (спінінгування) формуються округлі  частинки 

квазікристалічної фази, які мають ікосаедричну симетрію та середній розмір  

150-250 нм. Твердість спінінгованих стрічок становить Н=15 ГПа, а модуль 

Е=168 ГПа. Відпал стрічок сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 показав, що 

квазікристалічна фаза стабільна до температури 750оС.  

5. Визначено можливість одерження квазікристалічних покриттів із сплаву 

Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 різними методами напилення, а саме - детонаційним, 

мікроплазмовим та магнетронним. Встановлено, що при детонаційному 

напиленні формується багатофазне покриття, яке містить нітрид TiN  та оксид  

титану Ті2О3, а також  дві інтерметалідні фази  - фазу Лавеса TiCr2 (С14) та 

алюмінід титану Ті3Al. В одержаному мікроплазмовому покритті,  фіксується 

до 30 % мас. апроксиманту 1/1α(TiCrSi), а основною фазою є нітрид титану 

TiN (52 % мас),  його твердість становить лише 5,5 ГПа, оскільки воно є 

дефектним та має багато тріщин. 
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6. Вперше методом магнетронного напилення із сплаву 

Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 отримано плівки в аморфно-квазікристалічному стані, 

твердість яких становить 23 ГПа в аморфному стані та 19,6 ГПа в 

квазікристалічному. Дослідження субструктури магнетронного покриття 

показало присутність  нанорозмірної квазікристалічної фази.  Рентгенівським 

аналізом встановлено, що при 750С магнетронне покриття містить лише 

квазікристалічну фазу. Визначено, що магнетронне покриття із сплаву 

Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має коефіцієнт тертя на рівні 0,041-0,045 і має найкращі 

показники серед досліджених матеріалів. 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



103 

 

Розділ 4 

ВПЛИВ ТЕМПЕРАТУРИ НА МЕХАНІЗМИ ДЕФОРМАЦІЇ ТА 

МЕХАНІЧНі ВЛАСТИВОСТі СПЛАВУ Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

 

Оскільки в літературних джерелах повністю відсутня будь-яка 

інформація щодо досліджень механічних властивостей та механізмів 

пластичної деформації квазікристалічних сплавів на основі Ti-Cr-Si, тому в 

роботі було проведено  методом термоактиваційного аналізу температурної 

залежності твердості індентифікацію механізмів пластичної деформації в 

межах кожного температурного інтервалу та визначено енергію активації,  

методом індентування досліджено високотемпературні властивості – тривалу 

твердість та повзучість. Визначення міцності в широкому інтервалі 

температур проведено із залученням випробувань на стиснення. 

 

4.1 Термоактиваційний аналіз температурної залежності твердості 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

 

  

Дослідження температурної залежності короткочасної твердості сплаву 

Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5  показало, що вона може бути  розділена на чотири 

інтервали (рис. 4.1). 

 В температурному інтервалі I (від кімнатної до 350 оС) твердість має 

високі значення (HV=8,4 ГПа) і знижується з дуже малою швидкістю. Значення 

температури 350 оС можна назвати першою критичною температурою Ткр
 350 

оС, оскільки при її перевищенні протягом температурного інтервалу II 

відзначається підвищена швидкість падіння твердості. 
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Рисунок  4.1 -  Температурна залежність короткочасної (t=1 хв) і тривалої  

(t=60 хв) твердості сплава  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  

 

В області Т600 оС відбувається ще більш значне зниження твердості. 

Відповідно, це значення температури може бути названо другою критичною 

температурою Ткр
II 600 оС. При підвищенні температури індентування в межах 

температурного інтервалу III до Т800 оС відбувається подальше зниження 

твердості. Критична температура Ткр
III 800 оС характеризує перехід до четвертого 

температурного інтервалу зниження твердості. 
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Рисунок  4.2 - Залежність твердості від температури, представлена в 

 координатах ln(HV/T1/3) – 104/T 
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Ідентифікацію механізмів пластичної деформації в межах кожного 

температурного інтервалу проводили методом термоактиваційного аналізу 

температурної залежності короткочасної твердості (Р=10 Н, t=1 хв.). Для цього 

використовували методику, фізично обґрунтовану й експериментально 

підтверджену на великій кількості матеріалів [119]. В її основі лежить рівняння: 

                                         H = AT1/3exp(U/3k),                                           (1)           

е H – твердість; U – енергія активації, еВ; Т – температура, К; k=8,61 10-5 еВ/К – 

стала Больцмана; A – параметр, що характеризує силову компоненту зовнішнього 

термо-силового впливу на матеріал, а саме, - величину напруження, що 

обумовлює спрямований рух активованих елементів структури (дислокацій, 

атомів, вакансій), тобто забезпечує пластичну деформацію. 

Для визначення величини енергії активації U залежність твердості від 

температури спочатку перебудовували в координатах ln(H/T1/3) – 104/T, а потім у 

межах кожної отриманої прямолінійної ділянки (який відповідає певному 

інтервалу температур і, відповідно, механізму деформації) здійснювали її 

обчислення: U=2,583(ln(H/T1/3)/(104/T)). За допомогою отриманого значення 

величини енергії активації U і виразу (1) обчислювали значення величини 

силового параметра А в межах відповідного температурного інтервалу. На 

температурній залежності короткочасної твердості, представленої в координатах 

ln(H/T1/3) – 104/T (рис. 4.3) чітко проявляються чотири розглянутих вище 

температурних інтервали, які віддзеркалюють різні механізми протікання 

пластичної деформації сплаву. 

В межах температурного інтервалу І внесок термічної активації в 

переміщення дислокацій дуже малий (UI=0,03 еВ), а спрямований рух 

активованих дислокацій забезпечується силовим фактором значної величини 

(Аср=0,78 ГПа/К1/3) (рис. 4.2, таблиця 4.1).  

Отже, цілком імовірно допустити, що деформація здійснюється переважно 

завдяки ковзанню крайових компонентів дислокацій у своїх площинах, 

активованих силовим фактором, і в меншому ступені внаслідок ковзання 

гвинтових компонентів дислокацій, активованих термічним фактором [119]. 
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Таблиця 4.1 − Параметри термоактиваційного аналізу температурної залежності 

твердості сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)  

Температурний 

інтервал 
Енергія 

активації, 

U, еВ 

Силовий 

параметр, 

А, ГПа/К1/3 

Механізм 

пластичної 

деформації № оС 
Т/Тпл 

Тпл=1310 o 

I 20-350 0, 19-0,39 0,03 0, 85-0,71 
Дислокаційний 

(крайові дислок.) 

 

 

 

 

II 350-600 0, 39-0,55 0,19 0, 25-0,24 
Дислокаційний 

(гвинтові дислок.) 

III 600-800 0, 55-0,68 1,36 1,5 10-3 Дифузійно-дислокаційний 

IV 800-900 0, 68-0,74 6,10 10-10 Дифузійний 

 

Дислокаційний механізм пластичної деформації в цій області температур 

контролюється опором кристалічної решітки сплаву руху дислокацій [119-122].  

В температурному інтервалі ІІ внесок термічної активації в переміщення 

дислокацій різко зростає (UII=0,19 еВ) (рис. 4.3, таблиця 4.1); відповідно, значно 

знижується величина силового фактора (А=0,25 ГПа/К1/3). Значення енергії 

активації пластичної деформації перебуває на рівні, що згідно відомим даним 

[119] відповідає термічним активованому ковзанню гвинтових компонентів 

дислокацій. 

Протягом температурного інтервалу ІІІ значення енергії активації, що 

перебуває на рівні UIІІ=1,36 еВ , відповідає енергії термічно активованого 

утворення порогів (сходів) на крайових дислокаціях за рахунок міграції вакансій 

з наступним переміщенням сходів, що утворюються, уздовж лінії дислокації, 

забезпечуючи її переповзання. Це є елементарним актом пластичної деформації 

й відповідає дифузійно-дислокаційному механізму пластичної деформації. 

Контролюючим фактором є швидкість дифузії окремих вакансій в поле 
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напружень дислокації 120-122. Як виявилося, для здійснення спрямованого 

масопереносу в сплаві в цих умовах потрібна незначна величина силового 

фактора (А=1,5 10-3 ГПа/К1/3). 

В межах температурного інтервалу IV енергія активації досягає дуже 

великої величини UIV6 еВ , що відповідає рівню енергії активації міграції 

вакансій у титані 118. Таке велике значення UIV пов'язане, у першу чергу, з 

високою гомологічною температурою – 0,68-0,74 Тпл (температура початку 

плавлення 1/1 апроксиманту а-TiCrSi визначена методом диференціального 

термічного аналізу й становить 1310 оС). У цьому випадку перехід 

(переповзання) крайової дислокації в сусідню площину відбувається за рахунок 

міграції вакансій, які утворилися уздовж всієї лінії дислокації в місцях різко 

зрослої кількості перетинань із іншими крайовими дислокаціями, що рухаються, 

а також внаслідок дифузії атомів титана, - здійснюється дифузійний механізм 

пластичної деформації. Контролюючим фактором є дифузія вакансій уздовж 

лінії дислокацій 120-122. В результаті необхідна величина силового фактора 

для їхнього спрямованого переміщення набула дуже низького значення (А  10-

10 ГПа/К1/3). 

Таким чином, термоактиваційний аналіз температурної залежності 

короткочасної твердості сплаву в інтервалі температур 20-1000 оС дозволив 

установити механізми його пластичної деформації й температурні області 

їхнього існування. При цьому варто звернути увагу на наступне. 

Ґрунтуючись на тому, що дифузійний механізм пластичної деформації 

починає проявлятися в температурному інтервалі III, даний сплав  можна 

деформувати, починаючи з температури в області 700-750 оС. Однак, 

здійснювати це можна з деякими обмеженнями, оскільки механізм пластичної 

деформації включає «дислокаційну компоненту». Найбільш сприятливо 

здійснювати пластичну деформацію цього матеріалу при Т800 оС , так як в цій 

області починається температурний інтервал IV, протягом якого протікає тільки 
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дифузійний механізм, для якого необхідна дуже мала величина силового фактора 

А 10-10 ГПа/К1/3 . 

В роботі В.И. Трефілова та Ю.В. Мільмана 123 було введено поняття так 

званої характеристичної температури деформації кристалів 𝑡, яка визначається 

як температура, при якій опір  кристалічної гратки стає значним і відбувається 

різке зростання твердості та границі плинності при зниженні температури нижче  

t. Значення t* розраховують згідно формули: 

𝑡 ≈ 0,22√𝑈 𝑘𝑇𝑚⁄  

де U – енергія активації руху дислокацій у кристалі; k – постійна Больцмана. 

В їхніх подальших роботах [124-127 було показано, що величина t* визначає 

ступінь направленості міжатомного звязку з точки зору механічних 

властивостей - високе значення (t*  0,85) властиве ковалентним кристалам Si та 

Ge, карбідам перехідних металів t*0,5…0,7, а для перехідних металів із ОЦК 

структурою (Mo, Ta, W, V, Nb, Ta) становить  0,2, тобто у них ступінь 

направленості нижче, ніж в інших кристалічних матеріалах з високим рівнем 

напружень Пайерлса-Набарро. У ГЦК металів ця величина  → 0. 

 Розраховане значення t* становить 0,62 (рис.4.3) і лежить в інтервалі 

значень для карбідів перехідних металів, що вказує на значне зростання ступеню 

направленості міжатомного звязку у сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. 
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Рисунок 4.3 − Залежність твердість-гомологічна температура  сплаву  

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5   
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На рис. 4.4 а, порівнюється температурна залежність твердості сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) з високоентропійним титановим сплавом – ТК35 128, що 

має наноструктурний стан. Видно, що досліджений у даній роботі сплав має 

вищі значення твердості в температурному інтервалі I, далі відбувається 

зменшення цього розходження, аж до збігу значень в області Т=650 оС. Можна 

припустити, що  такий характер кривої залежності твердості можливо 

повязаний із протіканням процесів динамічного деформаційного старіння 

(ДДС), як це відбувається у сплавах Ті-Si 129 (рис. 4.4, б)   
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Рисунок 4.4 – Температурні залежності твердості Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) та 

високоентропійного титанового сплаву ТК35 128 (а) та Ti-B, Ti-Si, Ti-B-Si 129 (б)  

 

Також проведено порівняння температурної залежності твердості із 

деякими титановими, сплавами, які містять в якості зміцнюючих фаз -

алюмініди або силіциди титану 130, 131 (рис. 4.5).  

До температури 700 С твердість сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) значно 

перевищує титанові сплави, лише при 700 С має практично однакове 

значення твердості із сплавом Ti-47Al-5,5(Nb,Cr,Mo), що свідчить про 

перспективність його використання в якості жароміцного матеріалу. 
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Рисунок 4.5 – Температурні залежності твердості деяких титанових сплавів  та 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) 130, 131 

 

4.2  Високотемпературна тривала твердість сплава 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) 

 

Вплив часу витримки під індентором на зниження твердості сплаву під 

дією сили в 1 Н при постійній температурі (тобто знезміцнення) вивчали в 

інтервалі температур 500-900 оС (час витримки становив 1, 5, 10, 20, 30 та 60 

хв.). 

Як видно (рис. 4.6), залежність твердості НV сплаву від часу витримки t 

під індентором слабко спадає, має експонентний вигляд і може бути описана з 

достатнім ступенем точності рівнянням типу: 

H=a+bexp(-ct),                                                   (2) 

де a, b, c – константи матеріалу та умов випробування 132.  

Зниження твердості, як видно з рис. 4.6, незначне. Така поведінка 

тривалої твердості є ознакою підвищеної жароміцності даного сплаву. 
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Рисунок 4.6 − Залежність тривалої твердості сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 від часу витримки 

під індентором (Р=10 Н) при різних температурах 

 

При цьому за міру жароміцності можна прийняти величину, зворотну 

відносному зниженню твердості після витримки протягом певного часу в 

порівнянні з однохвилинною витримкою 132 – 1/HV=1/((HV 1 хв−HV t хв)/HV 

1 хв) (рис. 4.7).  

Після 20-хвилинної витримки квазікристала під навантаженням його 

жароміцність значно знижується при високих температурах, а після 60-

хвилинної стає практично незалежною від температури. 
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Рисунок 4.7 − міра жароміцності  від часу витримки під індентором (Р=10 Н) при різних 

температурах (1/HVвідн – величина, обернена до відносної зміни твердості) 
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4.3  Високотемпературна повзучість сплаву Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5   

 

Іншим аспектом високотемпературного індентування в умовах 

витримки індентора при постійних температурі й прикладеній силі протягом 

певного проміжку часу є повзучість матеріалу, що проявляється в збільшенні 

розмірів відбитка [119, 132]. У зв'язку з тим, що в цих умовах зберігається 

закон подібності відбитка [119, 132], абсолютне збільшення його розмірів у 

часі може бути характеристикою повзучості сплаву. У результаті стає 

можливою побудова й аналіз первинних кривих повзучості - залежність 

розмірів відбитка (діагоналі й глибини проникнення) від часу, тобто 

контролювати кінетику проникнення індентора в сплав (як це зроблено в 

[133]).  

Аналіз первинних кривих повзучості hсr(t) при макроіндентуванні сплаву 

в інтервалі температур 500-900 оС показав наступне (рис. 4.8). 
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Рисунок 4.8 − Збільшення глибини проникнення індентора hcr у сплав Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5 

в залежності від часу витримки під індентором (Р=10 Н) (високотемпературна повзучість) 

при різних температурах – первинні криві повзучості 
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У першу хвилину навантаження проникнення індентора відбувається на 

значну глибину hмгн, тобто з великою швидкістю Vмгн. Цю стадію I повзучості 

можна назвати початковою (як показано в [132] вона відповідає стадії миттєвої 

деформації при розтягу). 

Наступна ділянка первинної кривої повзучості протягом часу в межах 5-

20 хвилин (залежно від температури) досить чітко описується згасаючою 

експонентною залежністю типу: 

y=yo+a*exp(-x/b)                                                        (3) 

Ця стадія II повзучості при індентуванні за аналогією з розтягом названа 

стадією несталої повзучості 132. При цьому при температурі 500 оС ця стадія 

закінчується після 5-хвилинної витримки, і при подальшому збільшенні часу 

витримки повзучість практично відсутня. При 700 оС стадія II закінчується 

після 20-хвилинної витримки, а швидкість повзучості вже стає помітною. При 

900 оС стадія II закінчується також після 20-хвилинної витримки, але 

швидкість повзучості значно зростає. Ділянки кривих при цих температурах, 

що відповідають стадіям III, є практично прямолінійними, тобто на цих стадіях  

швидкості повзучості постійні - це стадії сталої повзучості.  

Таким чином, при температурі 500 оС повзучість відсутня, при 700 оС 

повзучість незначна й тільки при 900 оС швидкість повзучості стає помітною. 

 

4.4  Високотемпературна міцність сплава Ti60Cr30Al3Si2(SiO2) при 

стисненні 

 

З літературних джерел відомо, що термостабільність багатьох 

ікосаєдрічних фаз знаходиться на рівні 0,8 Тпл. Вивчення механічних 

властивостей Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5  показало, що характеристики твердості і 

модуля пружності не змінюються при відпалах до температур 1000 С. 

Отримані дані рентгенофазового аналізу також підтвердили високу термічну 

стабільність апроксимантної фази - після випробувань гарячої твердості при 

1000С протягом 1 години кількість 1/1(TiCrSi) зросла до 90 % (рис.4.9).  
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Рисунок 4.9 − Дифрактограмма сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 після випробувань гарячої 

твердості при 1000С протягом 1 години 

 

Для визначення міцності сплаву Ti62Cr30Al3Si2(SiO2)5  в інтервалі 

температур до 900 С були проведені випробування на стиснення, результати  

яких наведено таблиці 4.2. 

 

Таблиця 4.2 - Характеристики міцності і пластичності сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  в литому 

стані 

 

T, С Т/Тпл 

пц  

Mпa 

в 

Мпа 

 

% 

600 0,53 1496 1587 2,2 

700 0,61 474 495 22,4 

800 0,68 380 428 29,4 

900 0,74 116 144 31,3 

 

Ознаки пластичності (=2,2 %) зафіксовані при температурі 

випробування 600 С  при значенні міцності на рівні 1496 МПа, а при 800 С її 

значення досягають 30%. Такі високі показники міцності для 

квазікристалічних фаз в літературі до теперішнього часу не зустрічаються. 

35 40 45 50 55 60 65 70 75

1475

737

0

A_TICRSI  90,8%

5
0
1

5
2
1

4
4
0

4
3
3

6
0
0

5
3
2

6
0
2

5
1
4

6
2
2

6
1
3

4
4
4

5
3
4
6
0
4

5
5
2

6
4
2

7
3
0

6
1
5

8
0
0
5
5
4 8
2
0

6
5
3

8
2
2
7
3
4

6
6
2

7
2
5

8
4
0

9
1
0
8
2
4

7
6
1
6
6
4

9
3
0

9
2
3

8
4
4

8
5
3

8
6
0

1
0
.
1
1

8
2
6 9
4
3

CR 2TI1  9,2%

1
1
0

1
0
3

2
0
0

2
0
1

1
0
4

2
1
3

1
0
6

TSC_APR N .X_Y



115 

 

За даними Ю.В. Мільмана [134] квазікристалам притаманна крихкість 

до температур 0,8 Тпл.  І лише вище таких температур вони проявляють 

пластичність. Слід зазначити, що для квазікристалічної і-фази системи Al-Fe-

Cu та апроксимантної фази у Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 значення твердості при 

кімнатній температурі близькі, водночас в інтервалі температур (500 C < T < 

800 С характеристики міцності відрізняються майже вдвічі і становлять для 

сплаву Al63.5Fe12Cu24.5 в250 МПа 135. 

 

 

Висновки до розділу 4 

 

1. Встановлені механізми пластичної деформації сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в межах кожного температурного інтервалу 

температурної залежності короткочасної твердості. Показано, що 

температурна залежність короткочасної твердості має 4 температурні  

інтервали:  

− 20-350С − енергія активації UІ=0,03 еВ, пластична деформація 

відбувається за дислокаційним механізмом (рух крайових дислокацій);  

− 350-600С − енергія активації UІІ=0,19 еВ, відповідає термічно 

активованому ковзанню гвинтових компонентів дислокацій 

(дислокаційний механізм); 

− 600-800С − енергія активації UІІІ=1,36 еВ, відповідає дифузійно-

дислокаційному механізму; 

−  1073 К − енергія активації UIV6 еВ відповідає рівню енергії 

активації міграції вакансій у титані (дифузійний механізм).  

2. Проведено дослідження тривалої твердості сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 при постійній температурі при 500, 700 та 900 і часом 

витримки від 1 до 60 хв. Встановлено, що зниження твердості слабко спадає і 

може бути описано  з достатнім ступенем точності рівнянням типу 
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H=a+bexp(-ct), де a, b, c – константи матеріалу та умов випробування.  

Значення тривалої твердості сплаву при 700 С становить 1,92 ГПа і при цій 

температурі є близьким до значення для сплаву   Ti-47Al-5,5(Nb,Cr,Mo), хоча 

і значно перевищує показники інших титанових сплаві - тривала твердість при 

цій же температурі сплавів  Ti-3Al-4Si,  Ti-3Al-4Si-5Zr  становить  0,34 та 0,76 

ГПа, отже досліджений в роботі сплав  Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 характеризується 

підвищеною жароміцністю.  

3. Аналіз первинних кривих повзучості hсr(t) при макроіндентуванні 

сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі температур 500-900 С показав, що при 

температурі 500 С повзучість  сплаву практично відсутня, при 700 С вона є 

незначною,  швидкість повзучості стає помітною вже при 900 С. 

4. Встановлено, що при дослідженні на стиснення сплав 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має високі значення міцності при 600С: пц=1496МПа, 

в=1587МПа, що є значно вище, ніж відомі в літературі. Встановлено, що при 

0,64Тпл  значення пластичності  досягають 30%, що перважає значення 

відомих квазікристалів алюмінію, у яких пластичність зявляється при 0,8 

Тпл.  
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РОЗДІЛ 5 

ДОСЛІДЖЕННЯ ВПЛИВУ ЛЕГУВАННЯ НА ФAЗОВИЙ СКЛАД, 

СТРУКТУРУ ТА ФІЗИКО-МЕХАНІЧНІ ВЛАСТИВОСТІ СПЛАВІВ 

СИСТЕМИ Ti-Cr-(Ме)-Si-Al-O 

 

З огляду літературних даних відомо, що в сплавах системи Ti-

ПМ(Cr,Mn, Fe, V)-Si методом швидкісного гартування з рідкого стану 

можна отримати метастабільну квазікристалічну фазу  [75,79,80,136-138]. 

Авторами роботи 81  було встановлено, що необхідною умовою її 

стабілізації  є присутність у сплавах кисню, що створює також умови для 

формування термодинамічно стабільних апроксимантних фаз,  при цьому 

необхідний його вміст відрізняється, і для  сплавів  системи Ti-Cr-Si він 

становить не менше, ніж 8 % ат., для Ti-Mn-Si не менше 6 % ат, а для Ti-Fe-

Si достатньо 4  % ат.  Вміст Si, який також є елементом, що підвищує 

стабільність квазікристалічних фаз, має бути не нижче  9 % ат  у випадку Ti-

Cr-Si, для Ti-Mn-Si його потрібно значно більше – до 15 % ат., у той же час 

як для  Ti-Fe-Si достатньо лише 3  % ат. 81.  Досліджень сплавів з ванадієм 

або міддю та киснем в літературі на сьогоднішній день не знайдено.  

Даних щодо впливу сумісного введення у сплав вказаних вище 

елементів надзвичайно мало. Лише у 138 було досліджено вплив 

легування на особливості структури ікосаедричної фази у стрічках сплавів 

системи Ti-Mn-Fe-Si.  

Жодних  даних щодо впливу додаткового легування на формування 

квазікристалічної або апроксимантної фази та їхні властивості у сплавах на 

основі системи  Ti-Cr-(Ме)-Si-Al-O  в літературі не було знайдено. З цієї 

точки зору було поставлено за мету дослідження впливу сумісного 

легування на фазовий склад, структуру та фізико-механічні характеристики 

сплавів  даної системи марганцем, залізом, ванадієм і міддю. 

Використовуючи принципи створення багатокомпонентних сплавів, 
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визначити можливість одержання такого сплаву та встановити його 

структуру та властивості.  

 

5.1 Фазовий склад та мікроструктура сплавів системи Ті-Cr-Ме (Mn, 

Fe, V, Cu)-Al-Si-O 

 

Були досліджені сплави різних систем легування, відповідні 

мікроструктури попередньо протравлених зразків у литому стані наведено на 

рис.5.1. 

Майже всі сплави мають дендритний характер кристалізації, форма та 

розміри дендритів в залежності від легуючого елементу та його кількості 

суттєво відрізняються, а у міждендритному просторі формується  евтектика. 

Проведеним рентгенівським дифрактометричним дослідженням встановлено, 

що в литому стані в усіх досліджених сплавах з різним вмістом легуючих 

компонентів відбувається формування квазікристалічних апроксимантів типу 

1/1α(TiCrSi) з кубічною кристалічною граткою та інтерметалідних фаз 

(рис.5.2). 

За даними рентгеноструктурного аналізу у сплаві 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 спостерігається формування двох фаз – 

апроксиманту та фази Лавеса TiCr2  (тип С14) (рис.5.2, а), причому кількість 

1/1α(TiCrSi), у порівнянні з базовим сплавом Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, суттєво 

збільшується і становить 84% мас.( табл.5.1). 

Додавання до базового  сплаву 10 ат % Mn з одночасним зменшенням 

кількості хрому у сплаві до 20 % ат (Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 ) призводить до 

суттєвого зменшення параметрів гратки не лише фази 1/1α(TiCrSi) до а = 1,309 

нм, а і параметрів а та с фази Лавеса TiCr2  до а=0,490 нм, а с= 0,801 нм 

(табл.5.1). Це є дещо дивним, оскільки Mn має більший радіус атома (0,130 нм), 

ніж Cr (0,124 нм). Це може свідчити про те, що марганець у вказаних фазах 

може займати позиції титану. Інших фаз методом РФА встановлено не було. 
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Рисунок 5.1 – Мікроструктура (ОМ) литих сплавів  Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 (а),  

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 (б), Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 (в),  Ti60Cr20Cu10Al3Si2(SiO2)5 

(г), Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 (д);  Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5 (ж),  

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5 (з ) 
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     Рисунок 5.2 − Дифрактограми сплавів у литому стані Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 (а), 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 (б), Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 (в),  Ti60Cr20Cu10Al3Si2(SiO2)5 (г), 

Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 (д);  Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5 (ж),  Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5 (з ) 
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Рисунок 5.2,  продовження 

 

Таблиця 5.1 − Фазовий склад, періоди гратки та коефіцієнт текстури фаз сплавів 

у литому стані 

Склад сплаву Фазовий склад Кількість 

фази, % 

мас. 

Параметри 

гратки, нм 

Коеф-т 

текстури, 

τ а с 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 1/1α(TiCrSi)  

TiCr2  

74 

26 

1,3144 

0,4925 

 

0,8026 

 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 1/1α(TiCrSi)  

Ti (Cr,Fe)2  

84 

16 

1,3135 

0,4938 

 

0,7995 

 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5  1/1α(TiCrSi)  

Ti (Cr,Mn)2  

84 

16 

1,3093 

0,4900 

 

0,8010 

 

(0,47)202 

Ti60 Cr10 Mn10Fe10Al3 Si2(SiO2)5 1/1α(TiCrSi)  

Ti (Cr,Fe,Mn)2  

94 

6 

1,3111 

0,4904 

 

0,8030 

(0,38)103 

Ti60Cr20Cu10Al3Si2(SiO2)5 

1/1α(TiCrSi)  

ОЦК(-Ti) 

TiCr2 

61 

28 

11 

1.3115 

0.3108 

0.4907 

 

 

0,8055 

 

Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 1/1α(TiCrSi)  100 1,3147   

Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5 

 

1/1α(TiCrSi) 

Ti6O 

V6Si5 

7 

25 

68 

1.3051 

0.5122 

1.5900 

 

0.95406 

0.48807 

b=0.7448 

 

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5 

1/1α(TiCrSi) 

TiCr2 

Ti2Ni 

66 

4 

30 

1.31486 

0.49409 

1.12995 

 

0.79875 

 

30 40 50 60 70 80

0

50

100

150

200

250

  

 



 ⚫

 ⚫
 ⚫


   














І,

 в
ід

.о
д

2, град

 

 ⚫

-1/1(TiCrSi)

⚫-TiCr
2

- Ti
2
Ni

 
з 



122 

 

 Визначення елементного складу фаз сплаву Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 було 

проведено методом локального рентгеноспектрального аналізу (рис.5.3, 

табл.5.2)  

 

 
Рисунок 5.3 − Мікроструктура сплаву Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5  з відповідними 

точками аналізу 

 

Таблиця 5.2 − Дані ЛРСА фаз у сплаві Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 

Сплав Точка 

аналізу 

Фаза  Вміст елементу, % ат 

Ti Cr Mn Al Si 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 1 α-Ті, (темна 

фаза) 

98.34 0.88 0.17 0.34 0.27 

2 Ti(Cr,Mn)2 

(світло сіра) 

36.36 33.32 19.23 3.76 7.33 

3 1/1α(TiCrSi) 

(сірий дендрит) 

60.05 17.93 10.18 2.60 9.25 

4 Ti(Mn,Cr)2 

світла у 

міждендр. 

41.59 

 

19.15 27.02 5.82 6.42 

5 λ ? (сіра у 

міждендр.) 

64.86 10.24 10.18 12.63 2.09 

 

На відміну від даних роботи 81, в якій вказано, що у сплаві системи Ti-Mn-

Si-O  присутні 4 фази – 1/1 (TiMnSi), TiMn2 (C14), -Ті та  декагональний 

апроксимант, який має орторомбічну кристалічну гратку, встановлено, що у 

сплаві Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 спостерігається формування 5 фаз (рис.5.3) − -Ті, 
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двох фаз Лавеса, одна з яких збагачена Cr, а інша Mn, апроксиманту 1/1α(TiCrSi) 

та, можливо,  λ  декагонального апроксиманту (табл.5.2). Присутність -Ті можна 

пояснити тим, що в системі Ti-Cr-Si-O, за даними тих же авторів, встановлено 

формування 3 фаз – апроксиманту, фази Лавеса та твердого розчину на основі α 

модифікації титану.  

Оскільки температура плавлення Cr є вищою, ніж Mn, тому спочатку 

відбувається кристалізація фази Лавеса, збагаченої хромом на основі TiСr2, а 

потім збагаченої марганцем на основі TiMn2. Цікавим є той факт, що Al та Si 

присутні у всіх фазах, проте кількість кожного елемента значно відрізняється 

(табл.5.2). Можливе формування λ декагонального апроксиманту потребує 

подальших досліджень із залученням методів просвічуючої електронної 

мікроскопії.  

Сплав Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 також має дендритну структуру (рис.5.1, 

б), проте розміри дендритів менші, ніж у Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5. Також у 

міждендритному просторі спостерігається формування евтектики. 

Дифрактометричним дослідженням встановлено, що при додаванні 10 

ат% Fe з одночасним зменшенням кількості хрому у сплаві до 20 % ат. (сплав 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5),  спостерігається формування апроксимантної фази 

типу 1/1α(TiCrSi) та фази Лавеса типу MgZn2 (С14)  Ti(Cr,Fe)2 (рис.5.2, б), 

кількість апроксимантної фази як і сплаві з Mn, зростає до 84 % мас. Параметр 

гратки фази 1/1α(TiCrSi) у сплаві з залізом є меншим, ніж у базового сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5,  проте більшим, ніж у сплаві, з Mn − значення параметра 

гратки апроксиманту зменшується а=1,3135 нм, одночасно відбувається 

зростання значення параметру а фази Лавеса до 0,4938 нм, при цьому параметр 

с зменшується до 0,7995 нм (табл.5.1).  

За даними роботи 81, 136 у сплаві системи Ti-Fe-Si-O спостерігається 

формування кубічного апроксиманту 1/1α(TiFeSi) та інтерметалідів TiFe та 

Ti2Fe. За їхніми даними, елементний склад апроксиманту, визначений методом 

ТЕМ, становить Ti68Fe26Si6.  
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Проведений ЛРСА сплаву Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 показав присутність у 

ньому трьох фаз (рис.5.4, табл.5.3). 

Як бачимо з табл. 5.3, елементний склад апроксиманту в даному 

дослідженні дещо відрізняється від вказаного в роботі 81. Вміст Ті, Al та Si  є 

близьким до базового сплаву, а кількість Cr є значно нижчою, що пояснюється 

присутністю  Fe. Як і в роботі 81, 139, спостерігається формування фази Ti2Fe. 

 

 

Рисунок 5.4 − Мікроструктура сплаву Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5  з відповідними 

точками аналізу 

 

Таблиця 5.3 − Дані ЛРСА фаз у сплаві Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 

 

Сплав 

Точка 

аналізу 

Фаза  Вміст елементів, % ат 

Ti Cr Fe Al Si 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 1 Ti(Cr,Fe)2 (світла 

у міждендр.) 

39.82 37.19 13.84 1.90 7.25 

2 Ti2Fe  (сіра у 

міждендр.) 

68.01 10.98 11.85 5.60 3.56 

3 1/1α(TiCrSi) 

(сірий дендрит) 

62.22 18.63 8.33 2.85 7.97 

 

У сплаві Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 із заміною частини  Cr марганцем та 

залізом, дифрактометричним дослідженням також встановлено формування 

апроксиманту квазікристалічної фази типу 1/1α(TiCrSi) з кубічною 

кристалічною граткою та фази Лавеса типу MgZn2 (С14) - TiCr2 (рис.5.2, в).  
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Одночасне легування марганцем і залізом у сплаві 

Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 призводить до різкого зростання кількості 

апроксиманту до 94 % мас. При цьому, параметр гратки апроксимантної фази є 

меншим, ніж у сплавах Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 та Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5, але 

більшим, ніж у Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 і становить а=1,3111 нм. Така ж 

закономірність спостерігається і для параметру а фази Лавеса TiCr2: а=0,490 нм, 

проте параметр с суттєво збільшується, ніж у інших сплавів і становить с=0,803 

нм (таб.5.1). Залізо і марганець можуть частково займати позиції титану в гратці 

апроксимантної фази, що і може призводити до зменшення її параметру у 

порівнянні із сплавом Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. 

   

 
Рисунок 5.5 − Мікроструктура сплаву Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5   з 

відповідними точками аналізу 

 

Проведений локальний рентгеноспектральний аналіз фаз 

складнолегованого сплаву Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 показав, що у ньому 

спостерігається формування 4 фаз (рис.5.5). За даними роботи 138 у 

швидкозагартованих стрічках із сплаву Ti61Fe30Mn7Si2 формується 

квазікристалічна фаза, яка за даними ТЕМ має  такий хімічний склад - 

Ti62Fe27Mn8,5Si2. У нашому випадку, завдяки присутності значної кількості 

компонентів, які  стабілізують квазікристалічну фазу (кремній та кисень) та 
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наявності у сплаві Al, елементний склад апроксимантної фази значно 

відрізняється (таб.5.4).   

Оскільки  в бінарних системах Ті-Fe та Ті-Mn існують сполуки TiFe2 та 

TiMn2, які є ізоморфні з TiCr2, тому відбувається їх взаємне розчинення з 

формуванням багатокомпонентної фази Лавеса, що підтверджується даними 

ЛРСА. Також, як і у випадку Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 встановлено присутність 

ще однієї фази (табл.5.4), яка містить підвищену кількість Al і може 

асоціюватись із  декагональним апроксимантом, що також потребує серйозних 

подальших досліджень. 

 

Таблиця 5.4 − Дані ЛРСА фаз у сплаві Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2) 

Точка 

аналізу 

Фаза  Ti Cr Fe Mn Al Si O 

1 α-Ті, (темна 

фаза) 

98.75 - - - 0.59 0.66 - 

2 Ti(Cr,Mn,Fe)2 

(світла у 

міждендр.) 

39.74 19.29 14.67 15.05 3.17 8.07 - 

3 1/1α(TiCrSi) 

(сірий 

дендрит) 

55.99 8.08 6.29 5.90 1.96 7.28 14.50 

4 ? 

 (сіра у 

міждендр.) 

58.72 5.02 6.18 5.68 9.65 1.68 13.07 

  

 У випадку заміни частини хрому міддю, у сплаві 

Ti60Cr20Cu10Al3Si2(SiO2)5 спостерігається формування трьох фаз – 

апроксиманту 1/1α(TiCrSi), фази Лавеса TiCr2 (С14) та твердого розчину на 

основі -Ті (рис.5.2, г). Основною фазою залишається 1/1α(TiCrSi), проте її 

кількість різко зменшується до 61%. Серед усіх досліджених в роботі сплавів, 

вперше фіксуються піки твердого розчину на основі -Ті, кількість якого є 

значною і становить 28%. Отже, Cu є елементом, який очевидно, не входить 

в апроксиманту фазу, тому виникає дефіцит «хромових» елементів, їх не 

вистачає на її добудову.  
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 Найкращий вплив на підвищення стабільності фази 1/1α(TiCrSi) має 

ванадій, при введенні якого у сплав в кількості 10% ат, за даними 

рентгеноструктурного аналізу відбувається формування 100%  апроксиманту 

(рис.5.2, д). При цьому параметр гратки є найбільшим і становить а=1,3148 нм. 

Подальше підвищення кількості V у сплаві до 20% ат. має негативний ефект, 

спостерігається різке зниження кількості 1/1α(TiCrSi)  до 7% мас,  основною 

фазою стає V6Si5, який має орторомбічну гратку, також у сплаві присутній Ti6O 

(табл.5.1). Таку суттєву різницю у фазовому складі можна пояснити 

надлишком V, що у свою чергу, призводить до виділення додаткових фаз, 

тобто між 20 та 10 % ат. існує певна критична концентрація ванадію. Параметр 

гратки 1/1α(TiCrSi) є найменшим серед усіх досліджених сплавів і становить 

а=1,3051 нм. 

Відомо, що високе значення ентропії сприяє формуванню 

термодиномічно стабільних однофазних структур, як це показано на великій 

кількості досліджень високоентропійних сплавів 140-145,  що в свою чергу 

позитивно впливає на підвищення фізико-механічних властивостей, жаро- та 

зносостійкості сплавів 146-148. Такий підхід було використано нами і при 

створенні багатокомпонентного сплаву, який би містив апроксимантні або 

квазікристалічні фази. 

З цією метою було досліджено сплав Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5, 

в якому 20% ат.  титану  було замінено на ніобій, а вміст хрому розділено 

рівними частинами (по 8 % ат.) між наступними елементами: Cr, Fe,Ni та 6% 

Mn. Вміст Al, Si та кисню залишено без змін. Вибір Nb є не випадковим, 

оскільки він  має близький до Ті радіус атома (Nb-0,146, Ті-0,147 нм). 

Мікроструктуру даного сплаву наведено на рис.5.1, з. Згідно даних 

дифрактометричного дослідження (рис.5.2, з) у сплаві відбувається 

формування апроксимантної фази 1/1α(TiCrSi), фази Лавеса ТіCr2(С14) та 

інтерметаліду Ті2Ni, який за даними авторів 83,149,150 також розглядається 

як апроксимант квазікристалічної фази в системі Ti-Zr-Ni. Вміст 1/1α(TiCrSi) 

становить 66%, а Ті2Ni – 30% мас. Кількість ТіCr2 є незначною і становить 4% 
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мас. За рахунок вмісту Nb, параметр гратки апроксиманту є найбільшим 

серед усіх досліджених в роботі сплавів і становить 1, 3149 нм (табл.5.1). І 

хоча даний сплав у порівнянні із сплавами, що містять 60% Ті, має меншу 

кількість 1/1α(TiCrSi), проте він є перспективним і цікавим для подальших 

досліджень, оскільки з підвищенням швидкості кристалізації в ньому можуть  

формуватись два типи квазікристалічних кластерів – Маккея (на основі 

1/1α(TiCrSi)), як в системі Ti-Cr-Si, та Бергмана (на основі Ті2Ni), як в системі 

Ti-Zr-Ni. Ще одним перспективним напрямком збільшення кількості 

апроксимантної фази може бути часткова заміна Ті на Zr та Hf. 

 

5.2 Дослідження фізико-механічних властивостей комплексно легованих 

сплавів 

 

 

Дослідження фізико-механічних властивостей методом автоматичного 

індентування показало, що легування базового сплаву Fe або Mn спричиняє 

підвищення твердості з 10,3 до 11,8 ГПа (сплав з марганцем) та до 13 ГПа у 

сплаві з Fe, модулі пружності при цьому також зростають (табл.5.5).   

 

Таблиця 5.5  - Механічні властивості комплексно легованих сплавів 

Склад сплаву 
НІТ, 

ГПа 

Еr, 

ГПа 
Н/Еr 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  
10,8 

 

127 0.081 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 11,8 141 0,083 

Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5 13 151 0.085 

Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 
14.4 

 

163 0.095 

 

Ti60Cr20Cu10Al3Si2(SiO2)5 11.5 134 0.085 

Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 14  166  0,084 

Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5 8.1 94 0,085 

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5 11.69 149 0,078 

 

Одночасне легування і  Fe, і Mn призводить до різкого зростання 

механічних властивостей. Значення Н/Еr зростає до 0,095. В роботі 138 
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встановлено, що квазікристалічна фаза в системі Ti-Mn-Fe-Si  є дефектною та має 

сильне структурне розупорядкування, що може пояснити стрімке зростання 

механічних властивостей у сплаві Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5. 

 Значення твердості сплаву з міддю  становить 11,5 ГПа, але модуль є 

найнижчим серед дослідженої групи сплавів і становить 134 ГПа. Закономірно, 

що високе значення твердості та модулю має сплав з V, оскільки він містить 

100% апроксимантної фази. У сплаві, що містить 20% ат V спостерігається різке 

падіння твердості до 8 ГПа, а модуля до 94 ГПа, оскільки сплав містить 

найменшу кількість 1/1α(TiCrSi). Комплексно легований сплав 

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5 має твердість, близьку до твердості сплаву 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5, проте має дещо вищий модуль. 

 Згідно рівняння індентування, визначеного в роботах С.О.Фірстова та 

В.Ф.Горбаня, автори 106 визначили інтервали значень співвідношення Н/Е, які 

визначають структурний стан матеріалу – значення Н/Еr0,04 мають 

крупнокристалічні матеріали (метали та сплави),  при значенні Н/Еr0,05-0,09 – 

дрібнокристалічні матеріали та наноматеріали (багатофазні сплави, покриття, 

плівки), а при Н/Еr0,1 – це аморфні, аморфно-нанокристалічні 

(квазікристалічні) матеріали.  Визначені значення співвідношення Н/Еr для серії 

досліджених в роботі легованих сплавів знаходяться в інтервалі 0,078-0,095, і 

відповідають області нанорозмірних матеріалів (0,05-0,11).  

 Для серії легованих сплавів також встановлено значення Н/Е 

(співвідношення твердості Н до модуля нормальної пружності Е), яке є 

важливою характеристикою матеріалу, і характеризує здатність до опору 

матеріалу зміні розмірів та форми в процесі деформації, та проведено 

порівняння з відомими квазікристалічними матеріалами на основі алюмінію 

(рис.5.6).  
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Рис. 5.6 – Відношення твердості до модуля пружності квазікристалічних фаз у 

сплавах Al та досліджених в роботі апроксимантів у сплавах Ti-Cr-(Ме)-Si-Al-O 

Значення для металевих скел знаходиться на рівні Н/Е=0.06, 

квазікристалічних алюмінієвих сплавів становить Н/Е=0.05 (за даними Takeuchi), 

а для досліджених в роботі сплавів титану із вмістом апроксимантної фази від 7 

до 100%,  значно перевищує ці показники і становить Н/Е=0,075. 

 Це свідчить про те, що значення твердості Е/13,  є близьким до 

значення теоретичної твердості, яке становить Е/10 

  

5.3 Визначення робочих температур та дослідження стійкості до 

окиснення сплавів  

 

Проведена обробка дериватограм сплавів Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5  та  

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5,  одержаних в процесі нагріву на приладі “Derivatograph”, і 

результати подані у вигляді залежності питомої зміни маси від температури та 

тривалості витримки (рис. 5.7).  
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Рисунок 5.7 -  Залежність зміни маси від температури під час нагріву до 1000 оС   

сплавів Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (1)  та Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 (2)  

 

Аналіз отриманих результатів свідчить, що стійкість до окиснення у 

сплавів різна. При цьому сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має вищу стійкість. Під час 

нагріву він починає окиснюватись від 900 оС, в той час як сплав 

Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5    при 700 оС, і вище неї сплав процес окиснення 

відбувається у 2-4 рази швидше, ніж сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  Зміна маси зразка 

базового сплаву  за час нагріву до 1000 оС складала 0,64-0,72 мг/см2, а для сплаву 

з ванадієм – 1,42-2,8 мг/см2.   

Мікроструктурні дослідження показали, що товщина окалини на сплавах 

різна, і складає 15 мкм на сплаві з ванадієм, а на сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 – 5-

10 мкм (рис. 5.8, а, б). Аналіз поверхні  в характеристичних променях показав, що 

розподіл елементів в окалині на сплаві Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 рівномірний з 

перевагою титану (рис. 5.8 в, д), у той час як на сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

оксидний шар містить переважно хром (рис. 5.8 г, ж).  
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Рисунок 5.8 -  Мікроструктура поверхневого шару сплавів Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 

(а-д) і Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (б-ж) після окиснення під час нагріву до 1000 оС 

 

Це свідчить про залежність фазового складу і структури окалини від 

фазового складу сплаву. В матричному матеріалі, що контактує з окалиною, не 

спостерігається суттєвих змін і, відповідно, мікротвердість металу та модуль 

пружності практично не змінилися в обох сплавах.  

Повнопрoфільний рентгенівський аналіз окиснених зразків показав, що в 

процесі нагріву до 1000 С на сплавах утворюється окалина, яка в залежності від 

хімічного складу сплавів, має різний фазовий склад. В окалині обох сплавів 

спостерігається утворення  різної кількості оксиду ТіО2,  нітриду титану TiN,  SiO2  
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та сполуки TiO2∙Cr2O3 [151].   Окалина на сплаві Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 також 

містить п’ятиокcид  ванадію (V2O5). Отримані дані узгоджуються з відповідними 

діаграмами подвійних оксидних систем [152].   

Результати дослідження кінетики окиснення сплаву Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5  

впродовж 6 годин показали (рис. 5.9), що при 900 оС сплав окиснюється удвічі 

швидше, ніж при 800 оС.  
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Рисунок 5.9 - Кінетичні криві окиснення сплаву Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 при 800 оС 

(1) та 900 оС (2)  

 

При 900 оС процес окиснення описується залежністю, близькою до лінійної 

(n~1,3). Це пов’язано з тим, що в складі сплаву  є ванадій, який утворює 

легкоплавкий оксид V2O5. Цей оксид поступово утворюється під час нагріву  і 

процес окиснення описується спочатку лінійним, а потім переходить у 

ступеневий закон із показником 3, що може бути пов’язано з формуванням 

складного оксиду CrVO4 [153], який має температуру плавлення 810 оС, або за 

рахунок  відновлення п’ятиоксиду ванадію хромом до стабільних і тугоплавких 

нижчих оксидів [154]. Результати рентгенівського аналізу свідчать, що після 

ізотермічної витримки при 900 оС протягом 6 год, окалина на сплаві 

Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 містить  оксид титану TiO2,, складний оксид  CrVO4, оксид 

кремнію SiO2 та у незначній кількості оксиду хрому Cr2O3 та  нітриду титану TiN. 



134 

 

Отримані нами результати показують, що значний вплив на формування окалини 

має хром, особливо на сплаві Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5. Порівняння термодинамічних 

характеристик показує, що вірогідність утворення оксиду титану  TiO2 вища (-

∆Ho
298=1130 кДж/моль) ніж оксиду хрому Cr2O3 (-∆Ho

298=862 кДж/моль) [155], але 

маючи менший радіус, атоми хрому швидше дифундують до поверхні розподілу 

метал-окалина. Внаслідок активної дифузії хрому поблизу границі метал-оксидна 

плівка утворюються  пори, які можуть грати роль бар’єрів на шляху дифузії 

металевих іонів. Присутності пор може також сприяти утворення на початковій 

стадії нітриду титану [156]. Алюміній і кремній знаходяться в малій кількості, 

тому їх оксиди, згідно з роботою [156], розташовані між поверхнею металу і 

окалиною.  

 Також проведено дослідження стійкості до окиснення під час тривалих до 

50 годин витримок при 900, 1000 та 1100С трьохкомпонентних сплавів  системи 

Ti-Cr-Si (Ті58Cr30Si12, Ti60Cr34Si6, Ti63Cr25Si12)   та легованих сплавів 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 і Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 . 

 Отримані кінетичні криві показують, що сплави окислюються з різною 

швидкістю, яка незначно збільшується з температурою (рис. 5.10). В основному 

висока швидкість окислення при 1000 С визначається в період до 5 годин. Далі 

їх нахил практично однаковий, що дає приблизно однакові значення показника n 

в рівнянні qn = Kτ.  

При 900 С розраховані значення n знаходяться на рівні 1,4-1,7 для всіх 

сплавів, окрім сплаву з ванадієм, для якого він дорівнює 2,1-2,2 (рис. 5.10, а, б). 

При 1000 С він має значення близьке 3 (рис. 5.10, в,г).  
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1-Ті58Cr30Si12; 2-Ti60Cr34Si6; 3-Ti63Cr25Si12; 4-Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5; 5-Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 

 

Рисунок 5. 10 - Кінетичні криві окиснення сплавів  при 900 (а,б), 1000 (в,г) і 1100 оС 

(д,е)  в простих (а, в, д) і логарифмічних координатах (б, г, е)  

 

Окалина на сплаві Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 має погану адгезію і починає 

осипатися вже після 10-ти годинної витримки. Далі в процесі подальшої 

витримки формується новий шар.  
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При 1100 С зміна питомої маси зразків усіх сплавів різко зростає, і 

становить 6,43-8,9 мг/см2 для потрійних сплавів та 6,06 мг/см2 для сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 (рис. 5.10, д,е).  

    За даними рентгенівського дослідження окалини сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, окисненого при різних температурах (табл.5.6), 

встановлено, що оксидний шар є багатофазним та залежить від температури 

витримки.  

 

Таблиця 5.6 – Фазовий склад та параметри гратки фаз окалини на сплаві 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

 

Режим відпалу Фазовий склад Параметри гратки, нм 

a c b  

900оС, 50 год TiO2 

Cr2O3 

SiO2 

CrN 

0,4595 

0,4961 

1,7072 

0,4145 

0,2956 

1,3593 

1,6323 

0,9939 
 

1000оС, 50 год TiO2 

SiO2 

Cr2O3 

CrN  

Cr2N 

0,4596 

1,7073 

0,4984 

0,4133 

0,4811 

0,2958 

1,6342 

1,3595 

0,4479 

0,9928 
 

1100оС, 50 год TiO2 

Cr2O3 

TiNxOy 

Cr2N 

0,4595 

0,4992 

1,0074 

0,4841 

0,2959 

1,3598 

0,9816 

0,4431 

 

 

0,3802 

 

 

91.75 
 

 

 

 Після окиснення при 900 С він  містить кілька оксидів - TiO2, Cr2O3, 

SiO2 та нітрид хрому CrN. При 1000 С окрім перерахованих фаз, відбувається 

формування Cr2N. Окалина, сформована при 1100 С містить  TiO2, Cr2O3, Cr2N 
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та оксинітрид титану TiNxOy, присутність якого пояснює різке погіршення 

його стійкості. 

Сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має високі показники жаростійкості при високих 

температурах та тривалих витримках – на базі 50 годин при 1000С швидкість 

окиснення становить 0,07 мг/(см2год), що перевищує майже вдвічі показники 

для деяких сплавів на основі Ті-Al (табл.5.7) 

 

 Таблиця 5.7 -.Середня швидкість окиснення  (Vq, мг.см-2.год-1)  сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 при 900 С , 50 год та деяких сплавів титану 157, 158 

 

Склад сплавів, ат.% Vq 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 0.07 

Ti36Cr64
* 0.5 

Ti64Al36 
** 0.54 

Ti-Al-РЗМ 0.12-0.18 

 

 
 

5.4 Висновки до розділу 5 

 
 

1. Вперше досліджено вплив легування (заміни частини хрому на V, Mn, 

Fe, Cu)     на формування апроксиманту та його властивості. Встановлено, що при 

частковій заміні хрому 10% ат. марганцю або 10% ат. заліза у сплавах 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 та Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5, у порівнянні з базовим 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, спостерігається різке зростання кількості апроксимантної 

фази до 84 % мас, що супроводжується підвищенням твердості до 11,8 та 13 ГПа 

відповідно. 

2. При одночасному введенні Mn та Fe (по 10% ат. кожного елементу) 

кількість апроксиманту збільшується до 94 % мас., що свідчить про те, що обрані 

легуючі елементи  позитивно впливають на стабілізацію фази 1/1(TiCrSi). 
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Встановлено, що таке легування сприяє суттєвому зростанню твердості до 

14,4ГПа. Твердість багатокомпонентного сплаву Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 

становить значення Е/13, що є близьким до значення теоретичної твердості (Е/10).  

3. При заміні частини хрому 10% ат. Cu спостерігається суттєве падіння 

кількості 1/1(TiCrSi) до 61% мас., при цьому відбувається формування значної 

кількості твердого розчину на основі -Ті.  

4. Визначено, що часткова заміна хрому  10% ат. V призводить до 

формування у литому сплаві Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 100% апроксимантної фази. 

Його твердість досягає значення 14 ГПа, а модуль пружності є найвищим серед 

усіх додатково легованих сплавів і становить 166 ГПа. Підвищення вмісту 

ванадію до 20% ат. має зворотній вплив на вміст апроксиманту у сплаві 

Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5, його кількість різко знижується до 7% мас., при цьому 

основною фазою є силіцид ванадію V6Si5 (68% мас.). Також  спостерігається 

формування фази Ti6O. Твердість та модуль пружності є найнижчими для даного 

сплаву і становлять 8,1 та 94 ГПа відповідно.  

5. Встановлено, що у багатокомпонентному сплаві 

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5  відбувається формування апроксимантної фази 

1/1α(TiCrSi), фази Лавеса ТіCr2(С14) та інтерметаліду Ті2Ni, який також 

розглядається як апроксимант квазікристалічної фази в системі Ti-Zr-Ni. Вміст 

1/1α(TiCrSi) становить 66%, а Ті2Ni – 30% мас., а кількість ТіCr2 є незначною - 4% 

мас. Присутність у сплаві Ті2Ni свідчить про перспективність даного сплаву для 

подальших досліджень, оскільки з підвищенням швидкості кристалізації в ньому 

можуть формуватись два типи квазікристалічних кластерів – Маккея, як у системі 

Ti-Cr-Si, та Бергмана, як у системі Ti-Zr-Ni.  

6. Встановлено загальну пропорційність між значеннями Н та Е для серії 

легованих сплавів які містять апроксимант квазікристалічної фази, яка характерна 

для інших квазікристалічних матеріалів (Н/Е=0,05), проте  відношення для 

досліджених сплавів є вищим (Н/Е=0,075). 

7. Вивчено  процес окиснення сплавів різного складу, які містять 74 та 

100% апроксимантної фази. Встановлено, що стійкість сплаву залежить від 
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хімічного складу, що обумовлює різні механізмами окиснення. Встановлено, що 

сплав Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  має високі показники жаростійкості при високих 

температурах та тривалих витримках – на базі 50 годин при 1000 С швидкість 

окиснення становить 0,07 мг/(см2год), що перевищує майже вдвічі показники 

для сплавів на основі Ті-Al. 
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ЗАГАЛЬНІ ВИСНОВКИ 

 

У дисертаційній роботі визначено та систематизовано одержані дані про 

формування  фазового складу та структури   сплавів системи Ti-Cr-(Ме)-Si-Al-O 

у литому, відпаленому стані та у вигляді покриттів. Встановлені закономірності 

впливу умов кристалізації і легування на стабільність апроксимантної та 

квазікристалічної фаз та досліджено фізико-механічні характеристики сплавів.  

Результати виконаних досліджень дозволили зробити наступні висновки: 

1. Встановлено вплив варіювання вмісту Ті від 50-72 % ат. та Al від 2-

13 % ат. в  сплавах системи Ti-Cr-Al-Si-O. Сплави Ti50Cr30Al13Si2(SiO2)5 та 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 містять апроксимант 1/1(TiCrSi) та фазу Лавеса Cr2Ti (С14). 

При збільшенні вмісту титану до 72 % ат, виникає титаноматричний композит, 

який містить апроксимант та два тверді розчини на основі  та  модифікацій Ті. 

Найкраще поєднання властивостей має сплав Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5, в якому 

завдяки термічній обробці можна отримати 100 % мас. апроксимантної фази, а 

при кристалізації з високою швидкістю (спінінгування) досягти 100 % 

квазікристалічного стану.  

2. Дослідженням методом просвічуючої електронної мікроскопії тонкої 

структури стрічок сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 встановлено формування округлих 

квазікристалічних часток, які показують ікосаедричну симетрію та мають 

середній розмір 150-250 нм. Після подвійної Фурьє обробки структури високої 

роздільної здатності   у двох парах  рефлексів на кільці спостерігається кластерна 

структура, розміри кластерів становлять 1,5-2 нм, хоча в цілому це відповідає 

квазімонокристалу.   

3.  Вперше методом індентування досліджено фізико-механічні 

властивості сплавів системи Ti-Cr-Si-Al-O у різних структурних станах. 

Встановлено, що у сплаві Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5  після відпалу при   1200С  

значення фізико-механічних характеристик зростають до: НІТ=14,4 ГПа, Е=150 

ГПа, НІТ/Е=0,093, а після спінінгу досягають НІТ=15 ГПа, Е=142 ГПа, НІТ/Е=0,105. 
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Проведений відпал стрічок сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 показав, що 

квазікристалічна фаза стабільна до температури 750оС.  

4. Проведено дослідження можливості одерження квазікристалічних 

покриттів із сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 різними методами напилення, а саме - 

детонаційним, мікроплазмовим та магнетронним. Встановлено, що при 

детонаційному напиленні формується багатофазне покриття, яке містить нітрид 

TiN  та оксид  титану Ті2О3, а також  дві інтерметалідні фази  - фазу Лавеса TiCr2 

(С14) та алюмінід титану Ті3Al. В одержаному мікроплазмовому покритті,  

фіксується до 30 % мас. апроксиманту 1/1α(TiCrSi), а основною фазою є 

мононітрид титану TiN (52 % мас).  Твердість мікроплазмового покриття є 

невисокою 5,5 ГПа, оскільки дане покриття є дефектним та має багато тріщин. 

5. Вперше методом магнетронного напилення отримано аморфно-

квазікристалічне покриття зі сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5, твердість якого 

становить 23 ГПа в аморфному стані та 19,6 ГПа в квазікристалічному. 

Дослідження субструктури магнетронного покриття показало присутність  

нанорозмірної квазікристалічної фази. Згідно рівняння індентування (залежності 

Н/Еr-hs/hc),   рекордне значення  Н/Еr=0,0131 відповідає аморфному стану.  

6. Встановлено, що магнетронне покриття із сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 

має коефіцієнт тертя на рівні 0,041-0,045 і має найкращі показники серед 

досліджених матеріалів. 

7. Методом високотемпературної ренгенографії визначено зміну 

структурно-фазового стану литого сплаву Тi60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі 

температур 20-1200С. За зміною параметрів гратки апроксимантної фази 

визначено її КТР, значення Значення КТР при 700 С становить 11,1810-6К-1, а 

для нелегованого Ті при цій же температурі =11,0310-6К-1 у напрямку вісі а, та 

13,3710-6К-1 у напрямку вісі с, що дозволяє створювати термічно стабільні 

композити з титановою матрицею.  

8. Встановлені механізми пластичної деформації сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в межах кожного температурного інтервалу температурної 
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залежності короткочасної твердості. Показано, що температурна залежність 

короткочасної твердості має 4 температурні  інтервали:  

− 20-350С − енергія активації UІ=0,03 еВ, пластична деформація 

відбувається за дислокаційним механізмом (рух крайових дислокацій);  

− 350-600С − енергія активації UІІ=0,19 еВ, відповідає термічно 

активованому ковзанню гвинтових компонентів дислокацій (дислокаційний 

механізм); 

− 600-800С − енергія активації UІІІ=1,36 еВ, відповідає дифузійно-

дислокаційному механізму; 

−  1073 К − енергія активації UIV6 еВ відповідає рівню енергії активації 

міграції вакансій у титані (дифузійний механізм).  

9. Проведено дослідження тривалої твердості сплаву 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 при постійній температурі при 500, 700 та 900 і часом 

витримки від 1 до 60 хв. Встановлено, що зниження твердості слабко спадає і 

може бути описано  з достатнім ступенем точності рівнянням типу H=a+bexp(-

ct), де a, b, c – константи матеріалу та умов випробування.  Значення тривалої 

твердості сплаву при 700 С становить 1,92 ГПа і при цій температурі є близьким 

до значення для сплаву   Ti-47Al-5,5(Nb,Cr,Mo). Аналіз первинних кривих 

повзучості hсr(t) при макроіндентуванні сплаву Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 в інтервалі 

температур 500-900 С показав, що при температурі 500 С повзучість  сплаву 

практично відсутня, при 700 С вона є незначною,  швидкість повзучості стає 

помітною вже при 900 С. 

10. Встановлено, що при дослідженні на стиснення сплав 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5 має високі значення міцності при 600С: пц=1496МПа, 

в=1587МПа, що є значно вище, ніж відомі в літературі. Встановлено, що при 

0,64Тпл  значення пластичності на тиснення досягають 30%, що перевищує відомі 

квазікристалічні фази на основі алюмінію, які є крихкими до  0,8Тпл.. 

11. Вперше досліджено вплив легування (заміни частини хрому на V, 

Mn, Fe, Cu) на формування апроксиманту та його властивості. Встановлено, що 
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при частковій заміні хрому 10% ат. марганцю або 10% ат. заліза у сплавах 

Ti60Cr20Mn10Al3Si2(SiO2)5 та Ti60Cr20Fe10Al3Si2(SiO2)5, у порівнянні з базовим 

сплавом Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5, спостерігається різке зростання кількості 

апроксимантної фази до 84 % мас, що супроводжується підвищенням твердості 

до 11,8 та 13 ГПа відповідно. При одночасному введенні Mn та Fe (по 10% ат. 

кожного елементу) кількість апроксиманту збільшується до 94 % мас., що 

свідчить про те, що обрані легуючі елементи  позитивно впливають на 

стабілізацію фази 1/1(TiCrSi). Встановлено, що таке легування сприяє суттєвому 

зростанню твердості до 14,4ГПа. Твердість багатокомпонентного сплаву 

Ti60Cr10Mn10Fe10Al3Si2(SiO2)5 становить значення Е/13, що є близьким до значення 

теоретичної твердості (Е/10).  При заміні частини хрому 10% ат. Cu 

спостерігається суттєве падіння кількості 1/1(TiCrSi) до 61% мас., при цьому 

відбувається формування значної кількості твердого розчину на основі -Ті.  

12. Визначено, що часткова заміна хрому  10% ат. V призводить до 

формування у литому сплаві Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 100% апроксимантної фази. 

Твердість сплаву Ti60Cr20V10Al3Si2(SiO2)5 досягає значення 14 ГПа, а модуль 

пружності є найвищим серед усіх додатково легованих сплавів і становить 166 

ГПа. Підвищення вмісту ванадію до 20% ат. має зворотній вплив на вміст 

апроксиманту у сплаві Ti60Cr10V20Al3Si2(SiO2)5, його кількість різко знижується до 

7% мас., при цьому основною фазою є силіцид ванадію V6Si5 (68% мас.). Також  

спостерігається формування фази Ti6O. Твердість та модуль пружності є 

найнижчими серед усіх сплавів і становлять 8,1 та 94 ГПа відповідно.  

13. Встановлено, що в багатокомпонентному сплаві 

Ti40Nb20Cr8Fe8Mn6Ni8Al3Si2(SiO2)5  відбувається формування апроксимантної фази 

1/1α(TiCrSi), фази Лавеса ТіCr2(С14) та інтерметаліду Ті2Ni, який також 

розглядається як апроксимант квазікристалічної фази в системі Ti-Zr-Ni. Вміст 

1/1α(TiCrSi) становить 66%, а Ті2Ni – 30% мас., а кількість ТіCr2 є незначною і 

становить 4% мас. Присутність у сплаві Ті2Ni свідчить про перспективність 

даного сплаву для подальших досліджень, оскільки з підвищенням швидкості 

кристалізації в ньому можуть формуватись два типи квазікристалічних кластерів. 
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14. Встановлено загальну пропорційність між значеннями Н та Е для 

серії легованих сплавів із вмістом апроксимантної фази, яка характерна для інших 

квазікристалічних матеріалів (Н/Е=0,05), проте  відношення для досліджених 

сплавів є вищим (Н/Е=0,075). 

15. Вивчено  процес окиснення сплавів різного складу, які містять 74 та 

100% апроксимантної фази. Встановлено, що стійкість сплаву залежить від 

складу, що обумовлено різними механізмами окиснення. Встановлено, що сплав 

Ti60Cr30Al3Si2(SiO2)5  має високі показники жаростійкості при високих 

температурах та тривалих витримках – на базі 50 годин при 1000 С швидкість 

окиснення становить 0,07 мг/(см2/год), що перевищує майже вдвічі показники для 

сплавів на основі Ті-Al. 

Таким чином, проведеним комплексом досліджень встановлено, що 

квазікристалічні та апроксимантні фази в системах типу Ti-Cr-(Ме)-Si-Al-O є 

перспективним матеріалом для використання в якості зміцнюючих фаз у сплавах 

на основі Ті та композиційних матеріалах, а також для створення зносостійких, 

жаростійких термобарєрних покриттів. 
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