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РЕФЕРАТ 

 

 

Кваліфікаційна робота магістра «Отримання високоентропійних покриттів 

методом лазерного легування»: 57 с., 16 рис., 4 табл., 62 джерела. 

ЛАЗЕРНЕ ЛЕГУВАННЯ, ТВЕРДОРОЗЧИННЕ ЗМІЦНЕННЯ, 

СПОТВОРЕННЯ ҐРАТКИ, ПАРАМЕТР ҐРАТКИ, МІКРОТВЕРДІСТЬ, 

ФАЗОВИЙ СКЛАД. 

Об’єкти дослідження – структура високоентропійних покриттів 

AlCrCuFeNi та AlCrCu2FeNi, отриманих методом лазерного легування. 

Мета роботи – дослідження структури та фазового складу отриманих 

високоентропійних покриттів, виявлення структурних змін внаслідок 

підвищення вмісту міді. 

Метод дослідження – металографічний, рентгенівський фазовий та 

дюрометричний. За допомогою наведених методів була досліджена структура 

зразків після лазерного легування та лазерного оплавлення, виявлені зміни у 

фазовому складі внаслідок підвищення вмісту міді. Встановлено, що лазерне 

легування алюмінію сумішшю порошків хрому, міді, заліза та нікелю дозволяє 

отримати високоентропійні поверхні з високими механічними властивостями за 

рахунок утворення тведих розчинів заміщення з граткою типу B2.   



 
 

 

SUMMARY 

 

 

Master’s qualifying paper «Obtaining high-entropy coatings by laser alloying»: 

56 pages, 16 figures, 4 tables, 62 references. 

LASER ALLOYING, SOLID SOLUTION HARDENING, LATTICE 

DISTORTION, LATTICE PARAMETER, MICROHARDNESS, PHASE 

COMPOSITION. 

The objects of the study are high-entropy coatings AlCrCuFeNi and 

AlCrCu2FeNi obtained by laser alloying. 

The aim of the study is researching the phase composition and mechanical 

properties of high-entropy coatings obtained by laser alloying, investigating the crystal 

structure evolution for coatings with different copper content. 

The methods of research are metallographic, X-ray phase and dyrometric. With 

the help of the above methods, the structure of the samples in the initial state and after 

laser treatment under the modes of melting and pre-melting in different gas 

environments was investigated. It was established that the laser alloying of aluminium 

with mixture of chrome, copper, iron and nickel powders is effective method for 

obtaining high-entropy coating with desirable mechanical properties because of 

formation of solid solution phase with B2 crystal structure. 
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СКОРОЧЕННЯ ТА УМОВНІ ПОЗНАЧЕННЯ 

 

 

ВЕС – високоентропійні сплави 

ОЦК – об’ємноцентрована кубічна ґратка 

ГЦК – гранецентрована кубічна ґратка 

РФА – рентгенівський фазовий аналіз 

ЛЛ – лазерне легування 

ЛО – лазерне оправлення  

ЗЛЛ – зона лазерного легування 

Q – густина потужності лазерного випромінювання 

τ – тривалість імпульсу 

Λ – довжина хвилі рентгенівських променів 

Hμ – мікротвердість 

 

 

 

 



 
 

 

ВСТУП 

 

 

Сучасний розвиток техніки висуває нові вимоги до конструкційних 

матеріалів. Одним із ефективних методів підвищення фізико-механічних та 

експлуатаційних властивостей деталей є заміна традиційних конструкційних 

матеріалів на нові перспективні матеріали. До таких матеріалів належать 

високоентропійні сплави.  

Високоентропійні сплави – це сплави, що містять у своєму складі п’ять і 

більше металевих елементів (зазвичай від п’яти до тринадцяти) в еквімолярних 

або майже еквімолярних співвідношеннях і відрізняються від традиційних 

сплавів високою ентропією змішування. 

Високоентропійні сплави можуть застосовуватися в умовах ударних, 

динамічних навантажень, тертя, підвищених температур. Властивості 

високоентропійних сплавів роблять їх потенційно придатними для виготовлення 

інструментів, прес-форм і штампів, форм для литва, деталей печей, які 

вимагають високої міцності, термостійкості, опору окисленню і зносу. ВЕСи 

мають високу корозійну стійкість і можуть бути використані як антикорозійні 

високоміцні матеріали для виготовлення деталей обладнання, що 

експлуатуються в морській воді, на підприємствах хімічної промисловості або в 

умовах інших агресивних середовищ.  

ВЕСи мають перспективу практичного застосування в якості термо-, 

корозійно-, зносостійких та функціональних покриттів. Лазерне легування є 

одним з методів, що дозволяє отримати високоентропійні покриття з дисперсною 

структурою та міцним металургічним зв’язком. Тому метою роботи є вивчення 

структурного стану, фазових перетворень та дослідження механічних 

властивостей покриттів отриманих даним методом, встановлення залежності між 

структурними змінами та хімічним складом покриттів. 
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1 ЛІТЕРАТУРНИЙ ОГЛЯД 

 

 

1.1 Поняття про високоентропійні сплави та їх властивості 

 

Традиційні сплави зазвичай складаються з базового елементу що 

додатково легується малими долями інших з метою впливу на структуру і, як 

наслідок, одержання бажаних властивостей. Однак таке уявлення про сплави не 

є універсальним, оскільки концепція базового елементу не розглядає існування 

багатокомпонентних сплавів, що активно досліджуються у останні роки. 

ВЕС визначають як сплави з щонайменше 5 основних металічних 

елементів, вміст кожного з яких складає 5-35% (ат.). До таких сплавів можуть 

входити і другорядні елементи, що складають менше 5% (ат.). Таким чином 

визначення ВЕС можна записати у наступному вигляді: 

 

,5Mn  .)%(35.)%(5 атcат i        (1.1) 

.)%(5,0 атcn jm    

 

де Mn  та mn  кількість основних та другорядних компонентів, відповідно, ic та jc  

їх вміст у атомних долях [1]. 

Характерною особливістю ВЕСів є наявність у фазовому складі одного або 

декількох багатокомпонентних твердих розчинів заміщення на основі 

щільноупакованих високосиметричних ґраток, в яких атоми складових елементів 

мають рівну ймовірність зайняти той чи інший вузол. Розрізняють ВЕС з ОЦК 

структурою (як правило, характеризуються високою твердістю), ВЕС з ГЦК 

структурою (як правило, мають високу міцність та пластичність) та ВЕС з ГЩУ 

структурою [2]. Типовими представниками ВЕС з ОЦК ґраткою є сплави систем 

Mo–Nb–Ta–W, Mo–Nb–Ta–W–V [3, 4]. Формування структури ГЦК характерне 
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для ВЕС на основі системi  Co−Cr−Cu−Fe−Ni, Co−Cr−Fe−Mn−Ni [5, 6]. ВЕС з 

ГЩУ ґраткою зазвичай утворюються на основі рідкісноземельних металі.  

Існують також ВЕС, фазовий склад яких представлено двома твердими 

розчинами. Так, наприклад, тверді розчини з ґратками ОЦК+ГЦК утворюються 

у ВЕС на основі системи Al-Co-Cr-Cu-Fe-Ni, а для сплавів системи Co-Cr-Fe-Ni 

характерне утворення твердих розчинів з ґратками ГЦК + ГЩУ. 

Причиною утворення твердих розчинів заміщення у ВЕС є мінімізація 

вільної енергії внаслідок ефекту високої ентропії змішування. Вільна енергія 

визначається як 

 mixmix STHG           (1.2) 

 

де mixH  – ентальпія змішування, 

T – абсолютна температура.  

Як видно з рівняння, G  визначається mixH  і mixS  при заданій температурі. 

Відомо, що mixH вказує на тенденцію до впорядкування або кластеризації, а mixS  

при даній температурі вказує на тенденцію до утворення твердорозчинних фаз 

[7]. Таким чином, утворення характерних для ВЕСів твердих розчинів 

обумовлено в більшому ступені ентропією змішування за рахунок високого 

значення Т на початку процесу кристалізації, при досягненні mixS певного 

значення. 

Типові значення ентропії змішування ВЕСів знаходяться у діапазоні 

1.5…3R, де R – універсальна газова стала.  

ВЕС характеризуються високою твердістю в литому та відпаленому 

станах, яка становить 560…1100 HV [7, 9],  високою міцністю, що зазвичай 

знаходиться у діапазоні значень 700…2600 МПа [7, 8], зносостійкістю, стійкістю 

до знеміцнення та термічною стабільністю в широкому діапазоні температур, що 

робить такі сплави перспективними матеріалами у галузях авіакосмічного та 

енергетичного машинобудування, приладобудування та ін. [1, 9, 10]. 
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Механічні властивості ВЕС обумовлені спотвореннями кристалічної 

ґратки, що є характерною особливістю даного виду сплавів. Комбінування 

складових елементів з різними атомними радіусами, енергіями зв’язку та типами 

кристалічних структур приводить до значних спотворень ґратки, що істотно 

впливає як на структуру, так і на властивості одержуваних сплавів. Навіть за 

наявності спотворень ґратки менше ніж 5%, спостерігаються ефекти, які є 

прямим їх наслідком [11]. Так, процес руху дислокацій у багатокомпонентних 

твердих розчинах істотно відрізняється від аналогічного процесу у традиційних 

сплавах.  

Локальні спотворення ґратки призводять до значних відмінностей у 

ширині дисоціації дислокацій та появи енергетичних бар’єрів, що ускладнюють 

рух дислокацій [2]. Окрім цього, дана особливість посилює електронне та 

фононне розсіювання, що приводить до зниження електропровідності та 

теплопровідності, а також викликає ефект дифузного розсіювання 

рентгенівських променів, що на рентгенограмі відображається у зменшенні 

інтенсивності (рисунок  1.1) [12]. До того ж, такі особливості кристалічної 

структури впливають на протікання дифузійних процесів. 

Термічна стабільність ВЕСів у широкому діапазоні температур виникає 

внаслідок сповільненої дифузії [2, 13]. Вище було відзначена відмінна риса 

ВЕСів, а саме – кожен атом складового елементу має однакову ймовірність 

зайняти вузол кристалічної ґратки. Через різнорідність атомів потенціальна 

енергія між вузлами кристалічної ґратки змінюється. До того ж, менш «активні» 

елементи, наприклад, з більш високою температурою плавлення, мають меншу 

ймовірність зайняти рівновіддалену вакансію, ніж атоми металів, з нижчою 

температурою плавлення.  
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Рисунок 1.1 – Схематичне зображення характерної для ВЕС дифракційної  

картини [12] 

 

Таким чином, флуктуації потенціальної енергії міжатомного зв'язку значно 

впливають на кінетику дифузії та енергію її активації.  Відповідно, коефіцієнт 

дифузії у ВЕС набагато нижче ніж у традиційних сплавах. Дана особливість 

обмежує швидкість росту зерен та запобігає утворенню крихких інтерметалідних 

сполук [8, 14]. 

 

 

1.2 Критерії утворення високоентропійних сплавів 

 

В багатокомпонентних сплавах можуть формуватися не тільки характерні 

для ВЕСів тверді розчини, але й інтерметалідні сполуки, нанокристалічні та 

аморфні фази. Окрім того, тип ґратки отриманих твердих розчинів визначає ряд 

властивостей даних сплавів. З огляду на це, використовують критерії 
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формування ВЕСів, що дозволяють визначити фазовий склад 

багатокомпонентного сплаву. 

Існують три основних критерії формування ВЕСів – ентропія змішування 

∆𝑆𝑚𝑖𝑥, ентальпія змішування ∆𝐻𝑚𝑖𝑥 та різниця атомних радіусів δ [15, 16, 17]. 

Розглянемо кожен з цих критеріїв. 

 

1.2.1 Ентропія змішування ∆𝑺𝒎𝒊𝒙 

 

  Одним з основних критеріїв стабілізації твердого розчину є ентропія 

змішування, що виникає в наслідок значної кількості різних компонентів. 

Оцінити ентропію змішування сплаву деякої системи можна за допомогою 

статистичних методів. Згідно з гіпотезою Больцмана про взаємозв’язок між 

ентропією та кількістю компонентів у системі 

 

wRSmix ln
          (1.3) 

 

де 𝑅 – універсальна газова стала, 

𝑤 – кількість можливих мікростанів системи [16].  

Таким чином, зміна конфігураційної ентропії для молю речовини в процесі 

утворення твердого розчину з 𝑛 елементів, молярна доля кожного з яких с𝑖, 

становить  





n

i

jimix ccRS
1

ln              (1.4) 

 

 В таблиці 1.2 наведено розраховані значення ентропії змішування для 

різного числа компонентів з урахуванням існуючого обмеження: можна 

побачити, що кожний наступний компонент після 13-го збільшує значення mixS  

лише на 0.06R. Подальше збільшення числа компонентів не приводить до 

значної зміни конфігураційної ентропії [5]. 



14 
 

 

 

 Таблиця 1.2 – Ентропія змішування багатокомпонентних сплавів [1] 

 

1.2.2 Ентальпія змішування ∆𝑯𝒎𝒊𝒙 

 

Ентальпія змішування визначає «сумісність» хімічних елементів, їх 

здатність до утворення твердих розчинів. 

Значення ентальпії змішування визначається як: 

 





n

jii

ijjimix ccH
,1

         (1.5) 

 

де AB

mixij H 4 ,  

AB

mixH  – ентальпія змішування бінарного сплаву, складеного з i-того та j-того 

компонентів.  

Схильність до утворення простих твердих розчинів заміщення 

демонструють сплави з ентальпією змішування, що знаходиться в діапазоні 

значень -11.6 < ∆𝐻𝑚𝑖𝑥 < 3.2 КДж/моль [17].  

 Обмеження, що накладаються на величину ентальпії змішування, 

обумовлені тим, що при значеннях ∆𝐻𝑚𝑖𝑥 > 3.2 КДж/моль для сплава буде 

характерним протікання процесу сегрегації та можливе розшарування сплаву. З 

іншого боку, значення ентропії змішування менше за -11.6 КДж/моль є більш 

сприятливим для утворення інтерметалідних сполук та впорядкованих твердих 

N 1 2 3 4 5 6 7 8 

∆𝑆 0R 0.69R 1.1R 1.39R 1.61R 1.79R 1.95R 2.08R 

N 9 10 11 12 13 14 15 20 

∆𝑆 2.2R 2.3R 2.4R 2.49R 2.57R 2.64R 2.71R 3R 
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розчинів в структурі багатокомпонентного сплаву [16, 17]. Таким чином, за 

значних від’ємних значень ентальпії змішування багатокомпонентний сплав 

матиме схильність до переходу у нерівноважний стан. 

 

1.2.3 Різниця атомних радіусів 𝜹 

 

Середня різниця атомних радіусів для  ВЕСів визначається за формулою: 

 

2

1
1100 








   r

r
c in

i i          (1.6) 

 

де 𝑟̅ = ∑ 𝑐𝑖𝑟𝑖
𝑛
𝑖=1 , 𝑐𝑖 та 𝑟𝑖 відповідно %(ат.) та атомний радіус і-того 

компоненту [18].  

Так, при значенні 𝛿 < 4.6% структура сплаву являє собою твердий розчин. 

Ступінь спотворення кристалічної ґратки також може бути визначеним за 

значенням параметру 𝛿: чим вищим є значення 𝛿, тим більш спотвореною є  

ґратка [5]. 

 Згідно з експериментальними даними, описані вище критерії формування 

ВЕСів не є досконалими, оскільки за їх допомогою не завжди вдається точно 

передбачити можливість утворення типових для ВЕСів твердих розчинів [19]. У 

зв’язку з цим було запропоновано ряд додаткових критеріїв, розглянемо деякі з 

них. 

1.2.4 Термодинамічний параметр Ω 

 

Для прогнозування утворення твердих розчинів у ВЕСах використовують 

термодинамічний параметр Ω, що визначається як 

 

     mixmixm HST  ,               (1.7) 
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де   


n

i imim TXT
1

– температура плавлення багатокомпонентної системи, 

обчислена за правилом сумішей,  

 
imT – температура плавлення і-того компоненту системи [19].  

За даним критерієм формування типових для ВЕСів твердих розчинів 

заміщення відбувається за умови, що Ω ≥ 1.1%, а 𝛿 ≤ 6.6%. Таким чином, Ω 

дозволяє об’єднати ентропію та ентальпію змішування в один загальний 

параметр.  

 

1.2.5 Параметр 𝝋 

 

Формула (1.3) описує ентропію системи ідеального розчину, що 

складається з атомів однакового розміру та не враховує щільності пакування, що 

спричиняє розходження теоретичних розрахунків з експериментальними 

даними. Згідно з [19], повну ентропію змішування для системи, що складається 

з твердих сфер різних радіусів, можна визначити як 

 

    ,, iiEicT rcScSS             (1.8) 

 

де   iic cRcS ln , що є еквівалентом (2.2), а  ,, iiE rcS  – залишкова ентропія 

змішування, що є функцією складу, різниці атомних радіусів компонентів та 

щільністю пакування, відповідно.  

Виходячи з того, що повна конфігураційна ентропія 𝑆𝑇 складається з 

конфігураційної ентропії ідеальної розчину 𝑆𝑐 і залишкової ентропії змішування 

𝑆𝐸, обумовленої розташуванням атомів та різницями атомних радіусів, в [19] 

було запропоновано параметр 𝜑, що визначається як 

 

EHc SSS            (1.9) 
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де 
mmixH THS   додаткова ентропія, що є функцією ентальпії [19]. 

Чим вище значення 𝜑, тим вища ймовірність формування однофазного 

твердого розчину для ВЕСів. Так, тверді розчини будуть формуватися лише за 

умови досягнення даним параметром критичного значення 𝜑𝑐 = 20.  У випадках, 

коли 𝜑 < 𝜑𝑐, утворюється багатофазна або аморфна структура [19]. 

 

1.2.6 Концентрація валентних електронів 

 

Для ВЕСів параметр концентрації валентних електронів визначається як 

 

i

n

i

i VCEcVCE )(
1




         (1.10) 

 

де iVCE )(  – концентрація валентних електронів і-того компоненту сплаву [1]. 

Означений критерій дає можливість прогнозувати тип ґратки твердого 

розчину. Вважається, що утворення ГЦК твердого розчину реалізується за 

умови, що VCE ≥ 8.6. Оптимальне ж значення даного параметру для твердого 

розчину з ОЦК структурою становить VCE < 6.87. Проміжний діапазон значень 

6.87 < VCE < 8.6 характерний для подвійної структури ОЦК+ГЦК [2, 19]. 

Окрім того, за правилом Юм-Розері, максимальна розчинність досягається 

у випадку, коли елементи з близькою концентрацією валентних електронів 

мають однакову валентність. При близьких значеннях концентрації валентних 

електронів між компонентами сплаву зростає стабільність твердорозчинної фази 

за рахунок впорядкування міжатомних зв’язків. І навпаки, за умови існування 

певної різниці між концентрацією валентних електронів, зв’язки між атомами 

компонентів є менш впорядкованими, внаслідок чого стабільність твердого 

розчину зменшується та зростає ймовірність утворення інтерметалідних 

сполук [20].   
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1.3 Методи отримання високоентропійних сплавів 

 

Методи виготовлення ВЕСів основані на технологіях, що вже 

використовуються для отримання традиційних сплавів, однак, в більшості 

випадків, між ними існують суттєві відмінності. Умовно методи виготовлення 

ВЕСів поділяють на три групи: плавка та лиття, порошкова металургія та 

отримання тонких плівок [2]. Розглянемо найбільш розповсюджені з них. 

 

 1.3.1 Вакуумна дугова плавка 

 

 Вакуумно-дугова плавка здійснюється під дією високих температур,  що 

виникають у зоні електричної дуги. Вакуумно-дугові печі дозволяють отримати 

матеріали з низьким вмістом газів і неметалевих включень, високу однорідність 

і щільність злитка за рахунок спрямованої кристалізації розплаву [2]. 

Розрізняють вакуумно-дугові печі прямої та непрямої дії. У печах прямої дії дуга 

утворюється між звичайним електродом і електродом, виготовленим з ВЕС 

необхідного складу. В печах непрямої дії нагрівання металу відбувається 

випромінюванням, дуга утворюється між двома електродами. З метою 

досягнення сплавом гомогенності, зразки переплавляють 5-7 разів [2].  ВЕСи 

виготовлені даним методом були досліджені у роботі [21]. Еківмолярний 

жаротривкий сплав NbZrTiCrAl був виготовлений за допомогою вакуумно-

дугового плавлення, вивчені мікростуктура та ступінь окислення при 

температурах 1073 К, 1273 К та 1473 К. Фазовий склад отриманого зразка 

представлений єдиним твердим розчином з ОЦК ґраткою. 

ВЕС AlCoCuFeNiCr отримували методом дугового плавлення компонентів 

в атмосфері арґону в роботі [22]. Результати фазового рентгенівського аналізу 

вказують на формування невпорядкованих розчинів з ОЦК та ГЦК ґратками. 

Мікроструктура сплаву має дендритний характер, Причому, дендритні зерна є 
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ОЦК-фазою, а міждендритна область є твердим розчином з ГЦК ґраткою, 

збагаченим Cu.  

В роботі [23] були виготовлені та досліджені ВЕСи Al0.4CoCu0.6NiSix (x = 0, 

0.05, 0.1, 0.2) методом вакуумної дугової плавки, обговорено вплив вмісту Si на 

мікроструктуру та механічні властивості. В отриманих зразках досліджуваного 

сплаву сформувалась ГЦК+L12 структура, однак за значень х=0.1, 0.2 

спостерігалась поява незначної кількості включень фази з ОЦК структурою. 

Дослідження зразків з різним вмістом кремнію виявило збільшення твердості, 

межі текучості та межі міцності зі збільшенням значення х. Так для зразка х=0.2 

дані механічні характеристики складають 334 HV, 588 MПa та 3074 MПa 

відповідно. Результати експериментальних досліджень вказують на те, що 

основним механізмом зміцнення у даних зразках є формування додаткової 

твердорозчинної фази з ОЦК ґраткою.  

 

1.3.2 Метод механічного сплавлення 

 

Одним з розповсюджених способів отримання ВЕСів з однорідною 

мікроструктурою є механічне сплавлення. Дана технологія полягаю у механічній 

обробці порошкової суміші компонентів в високоенергетичних шарових млинах 

протягом тривалого проміжку часу. При цьому відбуваються періодичні процеси 

руйнування частинок та їх холодного зварювання, що дозволяють отримати 

гомогенний порошковий матеріал [24]. Методом механічного сплавлення були 

отримані еквімолярні та нееквімолярні ВЕСи. Сплави виготовлені даним 

методом проявляють схильність до утворення аморфної структури [25]. 

У роботі [26] після успішного синтезу сплаву AlFeTiCrZnCu методом 

механічного сплавлення, нанопорошки були оброблені методами холодного 

пресування, спікання, вакуумного гарячого пресування та гарячого 

ізостатичного пресування з метою забезпечення стабільності структури та 

визначення найбільш ефективної техніки обробки ВЕСів, що отримують 

методом механічного сплавлення. 
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Обробка нанокристалічних ВЕСів, отриманих методом механічного 

сплавлення, та дослідження їх властивостей було здійснено у [27]. У даній роботі 

розглядається виготовлення еквіатомного ВЕС системи Cu-Ni-Co-Zn-Al-Ti та 

його дослідження методами рентгенівської дифракції, скануючої електронної 

мікроскопії та трансмісійної електронної мікроскопії. Структура отриманого 

даним методом сплаву була представлена переважно твердим розчином з ОЦК 

ґраткою, лінійні розміри кристалітів якого не перевищували 10 нм. Сплав 

характеризується термічною стабільністю при температурах до 1073 К, оскільки 

його структурні властивості зберігались у даному температурному діапазоні. 

Порошок даного сплаву було оброблено методом вакуумного гарячого 

пресування за температури 1073 К під тиском 30 МПа до густини 99.95%. 

Твердість та опір стисканню сплаву становлять 7.55 та 2.36 ГПа відповідно. 

В роботі [28] експериментально досліджена еволюція мікроструктури 

шестикомпонентного сплаву на основі Ni, Co, Mo, Al, Fe, Cu. Для сплаву системи 

Ni-Co-Al-Fe-Cu виявлено переважаюче формування фази з ГЦК структурою. 

Поступове додавання Mo та збільшення часу механічної обробки у 

високоенергетичному шаровому млині сприяло утворенню аморфної структури, 

зменшенню розміру кристалітів та формуванню фази з ОЦК ґраткою. 

Еквіатомний сплав  системи Co-Cr-Fe-Ni-Mn отриманий методом 

механічного сплавлення та подальшого іскрового плазмового спікання 

досліджено у роботі [29]. В наслідок обробки у високоенергетичному млині  

протягом 60 год. отримали тверді розчини з ОЦК та ГЦК ґратками з однорідною 

мікроструктурою, розмір частинок яких становить 10 нм. Виявлено зростання 

параметру ґратки для обох фаз в наслідок збільшення часу механічної обробки. 

 

1.3.3 Метод магнетронного розпилення 

 

Магнетронне розпилення являє собою метод нанесення тонких плівок ВЕС 

на підкладку за допомогою катодного розпилення мішені у плазмі 

магнетронного розряду. Мішень бомбардують високоенергетичними 
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частинками, в наслідок чого з поверхні вириваються атоми речовини, які в 

подальшому осаджуються на підкладинку, утворюючи високоентропійне 

покриття (рисунок 1.2).  

Важливими характеристиками процесу магнетронного розпилення є тиск 

робочого газу у камері, відстань від мішені до підкладинки, значення потенціалу 

на підкладинці, діапазон кутів, в якому здійснювалось розпилення. Дані 

характеристики впливають на властивості отриманих покритті покриттів і 

дозволяють контролювати такі параметри мікроструктури як розмір зерна та 

його переважна просторова орієнтація [30]. 

У [32] тонкі плівки сплавів систему Al-Co-Cr-Cu-Fe-Ni були виготовлені 

методом магнетронного розпилення з компактованих порошкових мішеней. 

Чотири мішені з різним складом були розпилені у різних умовах з метою 

визначити вплив параметрів процесу на якість кінцевого матеріалу. 

 

 

Рисунок 1.2 – Схематичне зображення процесу магнетронного  

розпилення [30] 
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Для дослідження морфології та складу зразків були використані методи 

енергодисперсної рентгенівської спектроскопії та скануючої електронної 

мікроскопії, для  вивчення процесів фазоутворення – метод рентгенівської 

дифракції. В наслідок розпилення отримали однофазний твердий розчин Al-

(CoCrCuFeNi). При збільшенні концентрації елементу з найбільшим атомним 

радіусом можливий перехід від ГЦК до ОЦК ґратки та формування другої фази. 

Даний перехід імовірно відбувається при кричному спотворенні кристалічної 

ґратки. 

Метод магнетронного розпилення, хоча і є одним з найбільш 

розповсюджених методів отримання високоентропійних покриттів, має такі 

недоліки: 1) значні втрати матеріалу мішені; 2) забруднення покриття 

залишковими газами у камері; 3) складність рівномірного нанесення покриттів 

на зразки з рельєфною поверхнею; 5) недостатня термічна стабільність покриття; 

6) недостатня адгезія покриття 7) низька щільність покриття (наявність пор та 

пустот) [33]. 

 

1.3.4 Методи отримання ВЕСів з використанням лазерного 

випромінювання 

 

Методи засновані на застосуванні лазерного випромінювання, зокрема 

лазерне наплавлення та лазерне легування, на відміну від перерахованих вище 

методів, є високотехнологічними та дозволяють отримувати покриття на 

поверхнях деталей зі складною конфігурацією. Окрім того,  методам лазерної 

обробки властиві такі риси як висока тепловіддача, значні швидкості 

охолодження та економність процесу. Даний метод обробки сприяє міцному 

з’єднанню матриці з нанесеним матеріалом, утворенню більш рівномірної 

мікроструктури у порівнянні з іншими способами отримання високоентропійних 

покриттів [34, 35].  
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Метод лазерного наплавлення полягає в формуванні на поверхні 

підкладинки шару багатокомпонентного сплаву з присадкового матеріалу. При 

лазерному наплавленні матеріал підкладинки та присадковий матеріал локально 

нагріваються та плавляться під дією лазерного випромінення, утворюючи 

високоентропійне покриття (рисунок 1.3). Покриття виготовлені даним методом 

мають зональну структуру, так виділяють зону наплавлення, зону зв’язку та зону 

термічного впливу [2].  

Високоентропійні покриття сплаву FeCoNiCrCu виготовлені методом 

лазерного наплавлення у роботі [37]. Отриманий багатокомпонентний сплав є 

однофазним твердим розчином з ГЦК ґраткою. Металографічне дослідження 

зразків виявило, що мікроструктура зразка представлена стовпчастими та 

рівноосними кристалітами. 

 

 

 

Рисунок 1.3 – Схема процесу лазерного наплавлення [36] 

 

Мікротвердість зразка становить 375HV, що майже в 2 рази перевищує 

твердість сплаву даного складу, виготовленого методом вакуумного дугового 

плавлення. 

У [38] роботі вивчено вплив вмісту Мо на структуру та властивості ВЕСів 

отриманих методом лазерного наплавлення. Досліджувані сплави Al2CrFeNiMox  

утворені двома простими твердорозчинними фазами з ОЦК ґраткою. Зона 

наплавлення переважно складається з рівноосних кристалітів. Виявлена 
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присутність евтектичної мікроструктури у міждендритних областях сплаву х=2. 

Встановлено, що зі збільшенням вмісту Мо у складі сплаву, твердість зростає до  

678 HV, що в три раза більше за твердість підкладинки.  

Шестикомпонентний сплав CoCrFeNiTiAl отриманий на поверхні зразка 

сталі марки AISI1045 за допомогою лазерного наплавлення досліджений у 

роботі [39]. Розглянуто вплив алюмінію на формування фаз, мікроструктуру та 

властивості ВЕСів в умовах нерівноважної кристалізації. На основі отриманих 

результатів встановлено, що збільшення вмісту алюмінію від 0 до 0.5, приводять 

до зміни фазового складу з одної твердорозчинної фази з ГЦК ґраткою до двох 

твердих розчинів з ОЦК ґратками та незначною кількістю фаз Лавеса. Внаслідок 

більшого атомного радіусу Al збільшення його вмісту підвищує ступінь 

спотворення ґратки та приводить до поступового зменшення кількості однієї з 

ОЦК фаз та фаз Лавеса. Окрім того спостерігається зменшення розміру зерен при 

збільшенні вмісту Al.  

У процесі лазерного легування на поверхні підкладинки утворюється 

ванна розплаву, де матеріал підкладинки виступає одним з компонентів сплаву 

наряду з лігатурою. Процес лазерного легування схематично зображено 

на рисунок 1.4.  

В результаті переміщення джерела тепла відносно поверхні зразка на 

останній формується шар зі зміненими фізико-хімичними властивостями. Даний 

метод дозволяє отримувати покриття, що характеризуються міцністю з’єднання 

легованого шару та матриці, високою дисперсністю та мінімальною зоною 

термічного впливу [41, 42, 43].  

У роботі [44] високоентропійне покриття сплаву FeCoCrAlCu товщиною  

800 мкм було отримано у приповерхневому шарі зразка сталі марки Q235 

шляхом лазерного легування. З метою гомогенізації сплаву було додатково 

оброблено поверхню отриманого зразка, оскільки методом рентгенівського 

фазового аналізу було виявлено присутність інтерметалідних сполук. Отриманий 

багатокомпонентний сплав складається з твердорозчинної фази з ОЦК ґраткою, 

а значення мікротвердості перевищують 826 HV.  
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Рисунок 1.4 – Схема процесу лазерного легування [40]:  

1 – зразок, що рухається зі швидкістю v; 2 – легована доріжка; 3 – ванна 

розплаву; 4 – лазерний промінь; 5 – фокусуюча система; 6 – подача захисного 

газу; 7 – легуюча обмазка 

 

Високоентропійне покриття системи Ni-Cr-Ti-V-Al виготовлене методом 

лазерного легування було досліджено у роботі [45]. Фазовий склад отриманого 

сплаву представлений високоентропійною ОЦК матрицею з включеннями 

сполук (Со, Ni)Ti2 та ГЩУ фази, що є характерною для α-Ti.  

Методом лазерного легування було отримано високоентропійне покриття 

сплаву FeCoCrAlCuVХNi високої якості у [46]. Досліджені еволюція фазового 

складу з однофазного твердого розчину з ГЦК ґраткою до двох твердорозчинних 

фаз з ґратками ОЦК+ГЦК за мірою зростання кількості V у складі сплаву. 

Мікроструктура отриманих зразків має характерний перехід від стовпчастих 

кристалітів, які сформувались на дні ванни розплаву, до рівноосних кристалітів 

у приповерхневому шарі, що є наслідком різниці у швидкостях охолодження у 

різних областях ванни розплаву.  

  



26 
 

 

 

1.4 Особливості процесів структуроутворення високоентропійних 

сплавів під дією лазерного випромінювання 

 

Висока швидкість охолодження, характерна для лазерної обробки,  

підвищує гомогенність матеріалу, приводить до зменшення розмірів зерен та 

формування покриттів з більш високою густиною та меншою кількістю пор та 

пустот [44, 47].  В наслідок чого є менш імовірною поява мікротріщин, що 

позитивно впливає на механічні властивості високоентропійних покриттів.  

Високі швидкості охолодження обмежують протікання дифузійних 

процесів та зародження і зростання крихких  інтерметалідних фаз. Таким чином, 

ВЕС виготовлені методом лазерного легування мають більш високу твердість, 

ніж синтезовані іншими методами ВЕС з ідентичним хімічним складом [48]. 

Окрім того, за кристалізації багатокомпонентних сплавів у нерівноважних 

умовах проявляються специфічні ефекти, що впливають на морфологію, фазовий 

склад та властивості високоентропійних покриттів, що будуть розглянуті нижче. 

 

1.4.1 Перехід від стовпчастої форми зерен до рівноосних 

 

У процесі кристалізації формуються стовпчасті або рівноосні кристаліти. 

При умовах кристалізації близьких до ізотермічних, формуються рівноосні 

зерна. Стовпчаста ж форма кристалів утворюється при нерівномірно 

спрямованому процесі тепловідведення. Перехід від зони стовпчастих кристалів 

до неорієнтованих пов'язаний з величиною температурного градієнта в 

розплавленій частині виливка поблизу фронту кристалізації. Зазначений перехід 

відбувається при досягненні цим градієнтом деякого мінімального значення. При 

збільшенні швидкості охолодження товщина зони стовпчастих кристалів 

зростає [49].  

У ВЕСах, виготовлених методами лазерної обробки, перехід від зони 

стовпчастих кристалітів до рівноосних має характерні особливості. У 
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високоентропійних покриттях виготовлених даним методом у сплавах 

CrMnFeCoNi [50] та Al2CrFeNiCoCuTiХ [51] стовпчасті кристаліти досягали 

значно меншої довжини, ніж у покриттях виготовлених іншими методами. В 

деяких випадках стовпчасті кристаліти були майже повністю витіснені 

рівноосними. 

 

1.4.2 Зміна типу кристалічної ґратки твердого розчину 

 

Високі швидкості охолодження при лазерній обробці можуть викликати 

формування структури з двома твердими розчинами з ґратками ГЦК+ОЦК та 

впливати на кількісне співвідношення фаз з різними кристалічними структурами. 

Так, наведені у [52] результати досліджень вказують на те, що у ВЕСах системи 

Ni-Co-Fe-Cr-Ga в наслідок високотемпературної обробки Co, Fe та Cr схильні 

сегрегувати та утворювати області з ГЦК структурою, а Ni та Ga – області з ОЦК 

структурою, що не спостерігалось у сплаві даного складу отриманого іншими 

методами. 

 

1.4.3 Розподіл елементів у ванній розплаву 

 

Турбулентні течії у ванній розплаву є одним з факторів, що викликає 

хімічну неоднорідність покриття, отриманого методами лазерної обробки. 

Оскільки коефіцієнт поверхневого натягу є функцією температури, наявність 

значного градієнту температур породжує ефект Марангоні-Гіббса (рисунок 1.5): 

під дією сили поверхневого натягу виникає явище термокапілярної конвекції, в 

наслідок чого відбувається переміщення розплаву лігатури у металічній 

матриці [53].  
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Рисунок 1.5 – Схематичне зображення потоків, що формуються у ванній 

розплаву під дією капілярного ефекту  [53] 

 

Ближче до дна ванни розплаву утворюються течії, викликані тепловою 

залежністю сил плавучості (рисунок 1.5), оскільки 

 

 .плA TTgF                (1.11)       

      

де 𝜌𝑔𝛽 – добуток густини розплаву, прискорення вільного падіння та коефіцієнта 

теплового розширення компоненту, відповідно, 𝑇пл. – температура плавлення 

компоненту [53]. 

 На основі літературного огляду можна зробити висновок про те, що на 

сьогоднішній день активно досліджуються методи отримання ВЕСів. Не 

зважаючи на те що існує низка термодинамічних параметрів, які дозволяють 

визначити чи має певна група елементів схильність до утворення 

багатокомпонентних твердих розчинів заміщення, неможливо точно 

передбачити результат навіть для рівноважних умов кристалізації. Так 

схильність групи елементів до утворення характерних високоентропійних фаз 

може змінюватись в залежності від обраного методу отримання сплаву. Існуючі 
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на сьогоднішній день дослідження дозволяють припускати, що рівноважність 

процесу отримання ВЕСів впливає на їх структуру та фазовий склад.  

З огляду на перераховані особливості процесів структуроутворення ВЕСів, 

що отримані під дією лазерного випромінювання, існує потреба у подальшому 

вивченні сплавів, які виготовляються методами лазерної обробки, зокрема 

малодослідженим методом лазерного легування. Тому у даній роботі досліджені 

високоентропійні покриття сплавів системи Al-Cr-Cu-Fe-Ni, отримані методом 

лазерного легування.  
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2 МАТЕРІАЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕННЯ 

 

 

В якості вихідного матеріалу для досліджень обрано зразки технічно 

чистого алюмінію А8 (хімічний склад наведений у таблиці 2.1) на основі якого 

здійснювалось зміцнення поверхні шляхом отримання високоентропійного 

покриття. На шліфовану поверхню зразків було нанесено шар (150 мкм) суміші 

порошків елементів Cr, Fe, Ni, Cu у співвідношенні 1:1:1:1 та 1:1:1:2. Методом 

лазерного легування на поверхні обраних зразків було отримано 

високоентропійні покриття AlCrCuFeNi AlCrCu2FeNi. 

 

Таблиця 2.1 – хімічний склад А8 [54] 

Al Fe Si Mn Mg Інші домішки 

99,8 0,12 0.1 0,02 0.02 До 0.02 

 

Лазерне легування відбувалось у захисній атмосфері аргону, з  густиною 

потужності q = 1,2 * 109 Вт/м2, тривалістю імпульсів τ = 2,00 мс та частотою 

слідування імпульсів ν = 2 Гц.  

 

 

2.1 Метод якісного рентгенівського фазового аналізу 

 

Якісний рентгенівський фазовий аналіз полягає в ідентифікації 

кристалічних фаз на основі властивих їм значень міжплощинних відстаней 𝑑ℎ𝑘𝑙 і 

відповідних інтенсивностей ліній рентгенівського спектру. Групи атомних 

площин, що утворюють кристалічну ґратку, мають характерний набір значень 

міжплощинних відстаней. Значення величини міжплощинних відстаней 

речовини, що досліджується дозволяє, охарактеризувати її кристалічну ґратку і 

встановити в багатьох випадках речовину або фазу [54]. 
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Визначення фазового складу сплавів ускладняється тим, що один і той же 

максимум може належати одночасно кільком фазам. При цьому найбільш чітко 

проявляються лінії тих компонентів сплаву, які становлять його основну масу. 

Тому визначення фазового складу сплаву починають з ідентифікації основної 

фази. 

У методі рентгенівського фазового аналізу, в основі якого полягає явище 

дифракції рентгенівських променів на кристалічній ґратці, застосовується 

випромінювання з довжиною хвилі 𝜆 порядку величини міжатомних відстаней в 

кристалі. Якщо будь-який вузол кристалічної ґратки здатний розсіювати 

падаюче рентгенівське випромінювання, то за певних умов між хвилями, 

розсіяними окремими електронами за рахунок різниці фаз, виникає сумарна 

амплітуда розсіювання атомами [55]. 

Для знаходження умов виникнення дифракційних максимумів кристал 

можна уявити сукупністю паралельних, рівновіддалених один від одного 

атомних площин, орієнтація яких в кристалі задається індексами (hkl).  

Системам таких площин будуть відповідати певні відстані між сусідніми 

площинами 𝑑ℎ𝑘𝑙  міжплощинні відстані. Нехай на одну з таких систем падає під 

кутом 𝜃 рентгенівський промінь (рисунок 2.1). Він буде вільно проходити через 

одноатомний шар і частково відіб'ється під тим же кутом 𝜃 [55].  

 

Рисунок 2.1 – Схематичне зображення дифракції рентгенівських променів на 

кристалічній ґратці [56] 
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Хвилі, відбиті різними площинами, взаємодіють між собою – 

інтерферують. ослабленням рентгенівського випромінювання при його 

проникненні. Результуюча інтерференції когерентних хвиль визначається їх 

амплітудами і відносними фазами. Амплітуди хвиль, відбитих площинами однієї 

серії, можна вважати однаковими, якщо знехтувати вглиб кристала. 

Відносні фази хвиль залежать від величини міжплощинної відстані (hkl) d 

і кута падіння променю 𝜃. Так різниця ходу променів 1 і 2 дорівнює: 

 

sin2dBCAB  ,         (2.1) 

 

а їх відносна фаза 𝜑 = Δ/𝜆 періодична, з періодом 𝜆. У загальному випадку 

сусідні площини відбивають в різних фазах [56]. 

Різниця ходу між променями 1 і 1΄ подвоюється, а між 1 і 2΄ – потроюється 

і т. д. У випадку безлічі площин можна підібрати таку віддалену від поверхні 

площину 𝑘, для якої Δ = 𝜆/2, тобто вона відбиває в фазі протилежній до фази 

першої площині: промені 1 і 𝑘 гасять один одного. Аналогічно гасяться промені 

2 і 𝑘 + 1, 1΄ і 𝑘 −  2 тощо. Тобто інтенсивність результуючої хвилі дорівнює 

нулю. І лише коли все площині  відбивають в одній фазі, а різницю ходу складає 

ціле число довжин хвиль Δ =  𝑛𝜆, відбиті промені будуть підсилювати один 

одного максимально [55].  

Розкривши величину Δ, отримаємо рівняння Вульфа-Бреггів: 

 

 sin2dn       (2.2) 

 

де 𝑛 – порядок відбиття.  

 Запишемо рівняння у вигляді:   

 

 hkld
n

d






sin2
,                  (2.3) 
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тоді hkld  – міжплощинна відстань.  

 

Під ідентифікацією максимумів розуміють операцію визначення індексів 

інтерференції (HKL) кожної лінії рентгенограми. Індекси інтерференції (𝐻𝐾𝐿) 

дорівнюють добутку індексів сімейства площин (ℎ𝑘𝑙), завдяки відображенню від 

яких вийшла дана лінія на рентгенограмі, на порядок відображення 𝑛.  

Так як числа, що утворюють індекси ℎ𝑘𝑙, не можуть мати загального 

кратного, то, знаючи індекси 𝐻𝐾𝐿 даної лінії, можна визначити, за рахунок 

відбиття якого порядку і від яких площин вийшла ця лінія. Так, лінія з індексами 

𝐻𝐾𝐿, рівними (200), вийшла в результаті відображення другого порядку від 

площин (100), а лінія (400) – завдяки відображенню четвертого порядку від тих 

же площин. Лінія (420) – результат відбиття другого порядку від площин (210) і 

т. д [56]. 

Індекси інтерференції визначаються з квадратичних формул, для кубічної 

сингонії така формула має вигляд: 

 

2

22

2

1

a

KHKH

dhkl


 .         (2.4) 

 

 

2.2 Визначення параметру кристалічної ґратки 

 

Для вирішення ряду задач пов’язаних з дослідженням металів необхідне 

максимально точне визначення періоду кристалічної ґратки, оскільки дана 

величина дозволяє зробити висновки щодо вмісту розчиненого елементу у 

твердому розчині, визначити структурний тип твердого розчину, виміряти 

напруження в матеріалі та ін.  

В загальному випадку, параметри ґратки визначаються шляхом 

вимірювання міжплощинних відстаней для ряду ліній з відомими індексами 
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відбиття hkl. Зі значення міжплощинної відстані за допомогою квадратичних 

формул, що пов’язують 𝑑ℎ𝑘𝑙
2  з періодами ґраток, можна обчислити періоди для 

всіх кристалографічних систем.  

Для кристалів усіх сингоній, окрім кубічної, міжплощинні відстані 

залежать від усіх параметрів ґратки, тому кількість дифракційних максимумів, за 

якими визначають параметр, повинна бути не меншою за кількість лінійних 

параметрів для даної сингонії [56].  

 Основною задачею є точне визначення кута дифракції,  таким чином 

бажано обирати дифракційні максимуми отримані у області великих кутів, 

оскільки точність визначення міжплощинних відстаней зростає зі збільшенням 

кута. Мінімальна похибка вимірювань характерна для кутів 80º…83º [55].  

 На рентгенограмі значення кута 2θ для дифракційного максимуму 

визначається положенням його центру тяжіння. Для симетричних рефлексів на 

рентгенограмі проводять ряд прямих, що поєднують точки з однаковою 

інтенсивністю по відношенню до лінії фону, що знаходяться з різних сторін від 

максимуму. Отримані відрізки ділять навпіл та через отримані точки проводять 

пряму, точка перетину якої з лінією максимуму і є центром тяжіння даного 

рефлексу [56]. 

 В деяких випадках відбувається зміщення центру тяжіння в бік більших 

значень θ. Для асиметричних рефлексів центр тяжіння визначається за формулою 

 

 

  




dI

dI

C




                    (2.5)

   

де 𝐼(θ) – функція, що описує профіль дифракційного максимуму, θ1та θ2 – його 

границі [55]. 

  На практиці, для визначення 𝜃с проводять лінію фону та знаходять точки 

2𝜃1 та 2𝜃2, в яких лінія максимуму зливається з фоном. Відрізок від 2𝜃1 до 2𝜃2 

розбивають на n рівних частин ∆2𝜃 (рисунок  2.2). 
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Рисунок 2.2 – Визначення центру тяжіння дифракційного максимуму [56] 

 

Таким чином, 
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            (2.6) 

 

де Δ2𝜃 = (2𝜃2 − 2𝜃1) (𝑛 − 1)⁄ , k – відповідна ділянка, 𝐼𝑘 – значення 

інтенсивності на даній ділянці, виміряне від лінії фону [55]. 

Зйомка зразків здійснювалась на дифрактометрі «ДРОН-3» у 

випромінюванні Cu-Kα, довжина хвилі якого λKα= 1.54178 Å, при напрузі 

U = 25 кВ та значенні сили току I = 16 мА.  

 

 

2.3 Металографічні дослідження та металографічний аналіз 

 

Металографічні дослідження – це система комплексних випробувань і 

аналізів над мікро- і макроструктурою металевих матеріалів. Це класичний 

Лінія фону 
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спосіб дослідження металів, який починається з підготовки зразків і закінчується 

висновком аналітичних результатів про структуру матеріалу. 

Передумовою для всіх металографічних досліджень є виготовлення 

мікрошліфів, які можуть бути використані для мікроскопічного дослідження за 

допомогою світлового і електронного мікроскопів, для визначення 

мікротвердості, а також кількісного вимірювання структурних складових і 

електронно-зондового мікроаналізу. Правильне виготовлення шліфів має 

надзвичайно важливе значення, оскільки від цього залежить правильність 

тлумачення мікроструктур [57]. 

Шліфування є найбільш важливою операцією в технології виготовлення 

зразків. Велике значення цієї операції полягає в тому, що препаратор повинен 

уважно контролювати ступінь додається механічного пошкодження поверхні, 

яке має бути видалено подальшим лакуванням.  

Абразивні матеріали, що застосовуються при шліфуванні, класифікують за 

розміром частинок. Шліфування повинно починатися з найменш 

дрібнозернистого матеріалу, здатного за 2-5 хв створити вихідну рівну поверхню 

зразка і усунути ефект вирізки. Кожна наступна операція шліфування 

супроводжується зменшенням зернистості застосовуваного абразиву [58]. 

Первинне вирівнювання зразків проводять на абразивних кругах 

зернистістю 40-60, уникаючи нагрівання зразків. При шліфуванні на цих 

абразивах зразок слід тримати в одному положенні. При переході від більш 

грубого паперу до менш грубою необхідно ретельно мити в струмені води зразок 

і руки, а також використані при шліфуванні пристосування для того, щоб 

виключити можливість перенесення частинок великого зразка на дрібнозернисту 

шкурку.  

При переході на більш дрібнозернисту шкурку необхідно змінювати 

напрямок обробки поверхні на 90̊. Для рівномірності зносу паперу і запобігання 

односторонньої обробки зразок при шліфовці слід повільно пересувати між 

центром і периферією диска, що обертається. Зразки можна шліфувати також на 

абразивних порошках або пастах [58]. 
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Полірування металографічних шліфів проводять для усунення наявних 

після шліфування нерівностей поверхні без деформування металу. Полірування 

шліфу може здійснюватися механічним, електролітичним або хімічним 

способами.  

Механічне полірування здійснюють на спеціальному полірувальному 

верстаті, диск якого обтягнутий фетром, сукном або оксамитом. При поліруванні 

зразок перший час краще тримати в такому положенні, при якому напрямок руху 

диска перпендикулярний напрямку рисок від останньої шліфувальної операції. 

При цьому легше вловити момент зникнення рисок.  

При обробці на дисках зручніше і безпечніше тримати зразок на тій частині 

диска, яка рухається від шліфувальника. Полірування триває 5-10 хв. В кінці 

полірування зразок рекомендується повільно повертати у напрямку проти 

обертання диска. Полірування закінчують після того, як мікрошліф набуває 

дзеркальної поверхні [58].  

У ряді випадків, коли механічна поліровка не дає задовільних результатів 

(дуже м'які метали і сплави) або її не можна застосувати через зміцнення 

поверхні шару шліфу, застосовують електролітичне або хімічне 

полірування [58].  

Дослідження мікроструктури зразків виконували на мікрошліфах за 

допомогою оптичного мікроскопу EPIQUANT з фіксацією структури цифровим 

фотоапаратом Olimpus. Виявлення структури зони лазерного легування перетину 

поверхневого шару використовували травника для реактив [50]: 0,5 мл HF + 2,5 

мл HNO3 + 1,5 мл HCl + 100 мл H2О.  

 

 

2.4 Вимірювання мікротвердості 

 

В даній роботі вимірювання мікротвердості проводились за методом 

Вікерса на приладі ПМТ-3, індентор – алмазна пірамідка правильної форми з 

квадратною основою. Дослідження на мікротвердість вдавленням за Вікерсом 
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полягає в нанесенні на поверхню зразка відбитка під дією статичного 

навантаження, прикладеної до алмазного індентора протягом певного часу, після 

чого вимірюють довжини діагоналей відбитку (рисунок 2.3), який залишився 

після зняття навантаження [59]. 

Вимірювання необхідно проводити на рівній та гладкій поверхні, яка не 

має окалини, інородних речовин. Чистота обробки поверхні має забезпечувати 

точне визначання довжини діагоналей відбитку [59]. 

 

 

 

Рисунок 2.3 – Вимірювання мікротвердості за Вікерсом, α=136º; характерна 

форма відбитка індентора – правильний ромб з діагоналями d1 та d2 [59] 

 

Значення мікротвердості обчислюється за формулою  
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де P – робоче навантаження,  

S –площа відбитку,  

d – діагональ відбитку.  

Відхилення визначалося за формулою: 
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де 𝐻𝜇
cp

 – середня мікротвердість за всією поверхнею зразка; 

 𝐻𝜇
𝑖  – i-тий вимір мікротвердості;  

n – кількість вимірів мікротвердості. 

Робоче навантаження при вимірюванні мікротвердості досліджуваних 

зразків було визначено експериментально та становило 50 Н.  
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3 РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

 

 

 В даній роботі досліджено зразки високоентропійних покриттів сплавів 

AlCrCuFeNi та AlCrCu2FeNi. Для визначення фазового складу було використано 

метод рентгенівського фазового аналізу. Фазовий склад зразка, що був легований 

еквіатомною сумішшю порошків хрому, міді, заліза та нікелю був представлений 

матричним алюмінієм та впорядкованим твердим розчином заміщення з 

кристалічною ґраткою типу B2 (рис. 3.1).  

 

 

 

Рисунок 3.1 – Дифрактограма від поверхні покриття AlCrCuFeNi після 

лазерного легування 

 

Фаза В2 являє собою надструктуру, утворену двома простими кубічними 

ґратками, що перетинаються, формуючи ОЦК структуру. характеризується 

наявністю стехеометричного співвідношення 50:50, де половина атомів є 

атомами алюмінію, а інша половина – атомами елементів легуючої суміші. На 
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впорядкування фази вказувала наявність заборонених для ОЦК фази 

відображень від площин (100) та (111). 

Характерною особливістю дифрактограми була наявність значної 

кількості матричного алюмінію, що могло бути викликано хімічною 

неоднорідністю ЗЛЛ, яка могла бути спричинена дією капілярного ефекту 

Марангоні-Гібса. Тому з метою гомогенізації структури ЗЛЛ зразка було 

здійснено повторне лазерне оплавлення його поверхні в атмосфері аргону з тими 

ж параметрами лазерного випромінювання. 

Рентгенівський фазовий аналіз переплавленого зразка №1 виявив 

виключно відображення від ґратки фази впорядкованого твердого розчину 

(рисунок  3.2), при цьому спостерігалося незначне збільшення інтенсивності 

максимумів від ґратки B2.  

 

 

 

Рисунок 3.2 – Дифрактограма від поверхні покриття AlCrCuFeNi після 

лазерного оплавлення 

 

Згідно з [60, 61] у сплавах подібного хімічного складу, отриманих іншими 

способами, за відсутності кобальту фіксувалися відображення ГЦК фази. На 
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отриманих же дифрактограмах зразка №1 дифракційні максимуми, що вказували 

б на присутність твердого розчину з ГЦК ґраткою, були відсутніми, не зважаючи 

на те, що мідь є стабілізатором ГЦК фази [61].  

Щоб дослідити вплив вмісту міді на фазовий склад сплавів даної системи, 

отриманих методом лазерного легування, було виготовлено зразок, легований 

сумішшю порошків, вміст міді у якій був вдвічі більшим. РФА зразка (рис. 3.3), 

легованого сумішшю порошків зі збільшеним вмістом міді виявив присутність 

трьох фаз: матричного алюмінію, впорядкованого твердого розчину заміщення 

типу B2 та інтерметалідних включень з моноклінною сингонією типу Al13Мe4. 

Остання фаза являла собою хімічну сполуку алюмінію з атомами елементів 

легуючої суміші.  

 

Рисунок 3.3 – Дифрактограма від поверхні покриття AlCrCu2FeNi після 

лазерного легування 

 

Наявність даної фази є типовою для системи Al-Fe, і саме наявність заліза 

сприяє формуванню даної фази у нерівноважному процесі кристалізації 

досліджуваного сплаву. Атоми інших елементів легуючої суміші можуть 
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вбудоватися у ґратку хімічної сполуки та заміщувати атоми заліза та алюмінію. 

Подальша переплавка зразка з покриттям сплаву AlCrCu2FeNi не призвела до 

якісних змін у фазовому складі (рис.3.4), однак помітно зменшилась кількість та 

інтенсивність максимумів що належали матричному алюмінію та крихким 

інтерметалідним сполукам. 

 

 

Рисунок 3.4 – Рентгенограма покриття AlCrCu2FeNi після лазерного оплавлення 

 

Характерну для ВЕСів даної системи твердорозчинну фазу з ГЦК ґраткою 

не було виявлено навіть з підвищенням вмісту міді. Таку особливість фазового 

складу досліджуваних зразків можна пояснити тим, що швидкості охолодження 

у процесі лазерного легування є значно вищими від швидкостей охолодження, 

характерних для інших методів, якими отримувались ВЕСи подібного складу. 

Так у [61] за адитивною технологією було отримано зразок сплаву системи Al-

Cr-Cu-Fe-Ni, фазовий склад якого був представлений структурою B2 та 

невпорядкованою фазою з ОЦК ґраткою. Такі результати дозволили припустити, 

що високі швидкості охолодження пригнічують утворення твердорозчинної фази 

з ГЦК ґраткою у сплавах подібного хімічного складу.  
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За прецизійними вимірюваннями визначено параметри ґраток для обох 

зразків (таблиця 3.1) після легування та після переплавки. Згідно до результатів 

вимірювань, переплавка поверхневого шару не привела до значних змін у 

значенні параметрів зразків, що досліджувались, що вказувало на те, що ніяких 

структурних змін в високоентропійній фазі не відбулося.   

Вище значення параметру ґратки для зразка AlCrCu2FeNi можна пояснити 

наявністю різниці у значеннях атомних радіусів. З 4-х компонентів легуючої 

суміші, саме мідь, вміст якої варіювався, має найбільший атомний радіус 

(Cu – 128 пм, Fe – 126 пм, Cr – 125 пм, Ni – 125 пм). Це дозволяє припустити, що 

збільшення кількості міді у складі сплаву привело до зміни у значенні параметру.  

 

Таблиця 3.1 – значення параметрів ґратки досліджуваних сплавів 

Вид обробки 
Параметр ґратки, нм 

AlCrCuFeNi AlCrCu2FeNi 

Лазерне легування а = 0,2908±0,0002 а = 0,2917±0,0002 

Лазерне оплавлення а = 0,2906±0,0002 а = 0,2912±0,0002 

 

Для того, щоб охарактеризувати вплив структурних змін на твердість 

матеріалу були проведені вимірювання мікротвердості поперечного перерізу 

зразків за глибиною ЗЛЛ. Результати вимірювань дозволили стверджувати про 

те, що твердість отриманих покриттів є значно вищою (до 30 разів), ніж твердість 

вихідного матеріалу. Так значення мікротвердості вихідного матеріалу з 

Hμ = 0.170 ГПа збільшилось до 5.2…5.5 ГПа у поверхневих шарах ЗЛЛ.  

Можна стверджувати, що причинами високих механічних властивостей 

отриманих покриттів є твердорозчине зміцнення та висока дисперсність 

структури. Твердорозчинне зміцнення досліджуваних сплавів обумовлено 

утворенням локальних внутрішніх напружень при заміщенні атомів алюмінію в 

вузлах ґратки атомами легуючих елементів з різними розмірами та 
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властивостями, внаслідок чого відбулося характерне для ВЕСів спотворення 

кристалічної ґратки.  

Для процесу лазерного легування є характерним отримання 

високодисперсних структур. При значному ступені переохолодження 

відбувається інтенсифікація процесу утворення зародків, а відповідно 

збільшення границь зерен, що сповільнює рух дислокацій.  

Варто звернути увагу на різний характер ходу кривих досліджуваних 

сплавів. Твердість покриття AlСrCuFeNi в основному рівномірно спадала за 

глибиною зони оплавлення і різко зменшувалась поблизу дна ванни розплаву, де 

ймовірно розташовані ділянки збагачені алюмінієм (рисунок 3.5).   

 

Рисунок 3.5 – Крива залежності Hμ від глибини у ЗЛЛ для покриття AlCrCuFeNi 

 

Для сплаву AlСrCu2FeNi з графіку залежності мікротвердості від глибини 

ЗЛЛ була очевидна наявність плато у значеннях мікротвердості на глибині 

60…120 мкм (рисунок 3.6). Оскільки фазовий склад зразків відрізняється, 

доцільно припустити, що причиною високої твердості за усією глибиною ЗЛЛ 

для зразка №1 є присутність інтерметалідної фази.  
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Твердість інтерметалідних сполук типу Al13Me4 може досягати значень у 

10 ГПа, у той час коли твердість високоентропійної фази для сплавів з подібним 

хімічним складом складала приблизно 5 ГПа [62]. Таким чином для однофазного 

покриття AlCrCuFeNi твердість спадала зі збільшенням глибини ЗЛЛ, і 

відповідно підвищенням долі ділянок, збіднених на атоми легуючої суміші. 

Натомість для покриття AlCrCu2FeNi з більшою кількістю фаз, отримане 

значення мікротвердості є інтегральним внаслідок високої дисперсності 

структури. Так незмінно високі значення твердості в діапазоні глибин ЗЛЛ 

60…120 мкм можуть свідчити про наявність фази Al13Me4 в товщі даного шару.     

   

 

Рисунок 3.6 – Крива залежності Hμ від глибини у ЗЛЛ для покриття 

AlCrCu2FeNi 

 

В поперечних перерізах обох зразків було виявлено ділянки, в яких 

твердість змінювалась стрибкоподібно, причиною чого, ймовірно, є 

неоднорідність розподілу матеріалу легуючої суміші у ванні розплаву. Так, 

внаслідок капілярного ефекту  Марангоні-Гіббса, характерного для процесу 

лазерного легування, у ЗЛЛ можуть утворюватися осередки з різною 
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концентрацією компонентів сплаву. Висока неоднорідність сплаву поблизу дна 

ЗЛЛ також може бути обумовлена наявністю високого градієнту температур під 

час процесу ЛЛ. 

Результати металографічного аналізу дозволили стверджувати про 

дендритний характер росту кристалітів (рисунок 3.7). Обидва зразки 

характеризуються високою крихкістю та значною кількістю пор, розміри яких 

сягали 30 мкм для покриття AlCrCuFeNi та 60 мкм для покриття AlCrCu2FeNi 

(рисунок 3.8, 3.9).   

 

 

Рисунок 3.7 – Мікроструктура зразка №1 після лазерного легування.  

 

 

Рисунок 3.8 – Мікроструктура зразка AlCrCu2FeNi після лазерного легування.  
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Рисунок 3.9 – Мікроструктура зразка AlCrCu2FeNi після лазерного легування.  

 

Глибина зони ЗЛЛ складала 120...130 мкм для зразка AlCrCuFeNi та 

140…170 мкм для зразка AlCrCu2FeNi при однаковій товщині шару обмазки  

150 мкм (рисунок 3.9). Така відмінність могла бути обумовлена високою 

теплопровідністю міді. В цілому, результати металографічного аналізу не 

протирічать даним, отриманим іншими методами досліджень.  
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ВИСНОВКИ 

 

 

1. Формування твердорозчинної високоентропійної фази B2 та зростання 

ступеню дисперсності структури внаслідок високих (104 К/с) швидкостей 

охолодження розплаву при лазерному легуванні призвело до зростання 

мікротвердості поверхонь зразків в 30 разів у порівнянні з мікротвердістю 

вихідного зразка. 

2. Кристалічна структура твердого розчину, що сформувався при лазерному 

легуванні алюмінію сумішшю порошків хрому, міді, заліза та нікелю 

являла собою виключно В2 фазу, присутність ГЦК фази не була виявлена 

на відміну від отриманих іншими методами ВЕСів аналогічного складу, 

тобто високі швидкості охолодження розплаву при лазерному легуванні 

призводять до пригнічення ВЕС з ГЦК ґраткою. 
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