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Ближнiй порядок у розплавах Al70Fe10Si20, Al70Fe14Si16, Al76Fe14Si10 та Al82Fe14Si4 за тем-
ператур на 50–250◦C вище вiд лiквiдусу був дослiджений за допомогою рентгенiвської дифрак-
цiї та моделювання методом оберненого Монте-Карло. Аналiз локальної атомної структури в
отриманих моделях здiйснено методом Вороного–Делоне. Показано, що структура потрiйних
розплавiв Al–Fe–Si визначається взаємодiями Al–Fe. На експериментальних структурних фак-
торах (S(Q)) розплавiв спостерiгається передпiк. Вiн є свiдченням середнього порядку, який
зумовлений специфiчним розташуванням атомiв Fe. Кривi S(Q) характеризуються асиметрич-
ною формою другого пiка, який пов’язаний з iкосаедричним ближнiм порядком у полiтетра-
едричних кластерах. Установлено утворення аморфної фази та нанокристалiчного алюмiнiю
в загартованому сплавi Al70Fe10Si20. Вiдпал загартованих стрiчок Al70Fe10Si20 зумовлює утво-
рення β-Al4,5FeSi i Si кристалiчних фаз.
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I. ВСТУП

Заевтектичнi сплави на основi Al–Si широко вико-
ристовують у рiзних галузях машинобудування за-
вдяки їхнiй зносостiйкостi, легкостi та мiцностi [1].
Властивостi цих матерiалiв залежать вiд хiмiчного
та фазового складу, а також вiд методiв їх отриман-
ня. Перспективними є швидкозагартованi алюмiнiєвi
сплави з дрiбною, однорiдною мiкроструктурою та ви-
сокою розчиннiстю Si у твердому станi, що зумовлює
зростання механiчної мiцностi та корозiйної стiйкос-
тi [2, 3, 4]. Додавання перехiдних металiв (Cr, Mn,
Fe, Сo, Ni) полiпшує властивостi швидкозагартова-
них сплавiв на основi Al–Si за рахунок формування
термiчно стабiльних iнтерметалiчних сполук, розпо-
дiлених в Al-матрицi. Наявнiсть окремих фаз, як на-
приклад, дендритних кристалiв β-Al5FeSi, спричиняє
погiршення механiчних властивостей швидкозагарто-
ваних сплавiв.

Система Al–Fe–Si [5] характеризується високою iн-
тенсивнiстю мiжатомних Al–Fe та Fe–Si взаємодiй, що
пригнiчує дифузiйну активнiсть атомiв та пiдвищує
аморфiзувальну здатнiсть розплавiв. Наприклад, у
роботi [6] встановлено утворення аморфного сплаву
Al70Fe13Si17, який близький до фази β-Al4,5FeSi моно-
клинної сингонiї. Формуванню цiєї кристалiчної фа-
зи перешкоджає складнiсть масового перегрупуван-
ня атомiв пiд час швидкого загартовування. Детальне
дослiдження загартованих сплавiв Al86−xFe14Six [7] (з
максимальним умiстом Si до 16 ат.%.) показало, що
в потрiйних сплавах, аналогiчно до Al86Fe14, наявний
iкосаедричний ближнiй порядок (IБП). Пiд час загар-

тування зразкiв з умiстом xSi ≤ 12 ат.% утворювалася
квазiкристалiчна фаза, а за бiльшого вмiсту Si роз-
плави переходили в аморфний стан. Утворення амор-
фної фази пiд час загартовування Al–Fe–Si-розплавiв
також установлено в дiапазонi 12–30% Si та 12–18%
Fe [8]. При цьому в загартованих сплавах формують-
ся двi фази, що чергуються з перiодом 1 нм. Одна з
них представлена алюмiнiєм, а iнша — трикомпонен-
тна аморфна фаза з прiоритетнiстю взаємодiї Fe–Si
(Al). Пiд час детального дослiдження загартованого
сплаву складу Al65Fe15Si20 [9] встановлено формуван-
ня двофазної сумiшi: аморфних дiлянок розмiром 50–
200 нм, склад яких близький до складу розплаву, та
роздiляючих їх шарiв iз чистого кристалiчного гцк-
Al. Порiвняння структур рiдкого та аморфного спла-
вiв Al65Fe15Si20 дозволило встановити подiбнiсть їх-
нього ближнього атомного впорядкування: наявнiсть
кластерiв з атомiв Fe, оточених Al та Si. Розмiр клас-
терiв та ступiнь впорядкування мiж ними зростає пiд
час переходу вiд рiдкого до аморфного станiв.

Треба зазначити, що основну увагу дослiдники
придiляли вивченню загартованих сплавiв та умов
їх отримання. Водночас структура та морфологiя
швидкозагартованих сплавiв залежить вiд локально-
го атомного порядку у вiдповiдних розплавах. На-
приклад, результати моделювання методами молеку-
лярної динамiки (МД) та оберненого Монте-Карло
(ОМК) металiчних стекол на основi алюмiнiю [10] вка-
зують на наявнiсть кластерiв, де в локальному ото-
ченнi атомiв перехiдних чи рiдкоземельних металiв
переважно перебувають атоми Al. Узгоджене паку-
вання атомiв у таких кластерах зумовлює збiльшен-
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ня аморфiзувальної здатностi розплавiв [11]. Про iс-
нування подiбних кластерiв (з елементами iкосаед-
ричного атомного впорядкування) у металiчних роз-
плавах на основi алюмiнiю повiдомляють у багатьох
працях [12,13,14]. У зв’язку з цим важливою є iн-
формацiя про взаємозв’язок мiж ближнiм порядком у
рiдкому та твердому станах. Метою цiєї роботи було
комплексно дослiдити структуру потрiйних розплавiв
Al70Fe10Si20, Al70Fe14Si16, Al76Fe14Si10 та Al82Fe14Si4 з
використанням експериментальних та модельних ме-
тодiв. Додатково дослiджено фазовий склад та мор-
фологiю загартованих та вiдпалених сплавiв.

II. МАТЕРIАЛИ ТА МЕТОДИ

Зразки сплавiв готували з чистих Al (99.999 %), Fe
(99.98 %) та Si (99.9999 %) сплавленням наважок ком-
понентiв у дуговiй печi в атмосферi очищеного арго-
ну. Рентгенодифракцiйне дослiдження розплавiв про-
ведено на автоматичному θ–θ-дифрактометрi в iнтер-
валi кутiв розсiювання 6−92◦ в атмосферi очищеного
гелiю з використанням монохроматизованого MoKα-
випромiнювання. Деталi високотемпературного екс-

перименту наведено в [15]. Отриманий структурний
фактор S(Q) використано для розрахунку функцiї
парного розподiлу атомiв g(r):

g(r) = 1 +
1

2π2ρr(
∑

niKi)2

S2
∫

S1

Q[S(Q) − 1] sin(Qr) dQ,

де ρ — атомна густина, Q = 4π sin(Θ)/λ — значен-
ня вектора розсiювання, K2

i = f2
i /

∑

nif
2
i — вiдносна

розсiювальна здатнiсть атомiв i-го компонента. Зна-
чення атомних факторiв (fi) компонентiв узято з ро-
боти [16] з урахуванням поправок на аномальне роз-
сiювання.

Реконструкцiю тривимiрних моделей розплавiв
проведено методом оберненого Монте-Карло (ОМК)
[17] з використанням експериментальних СФ та паке-
та програм RMCa 3.14 [18]. Кiлькiсть атомiв в основ-
нiй кубiчнiй комiрцi для всiх моделей становила 104.
Вихiдну конфiґурацiю вибирали випадковим чином,
враховуючи лише густину розплавiв, оцiнка якої була
здiйснена з використанням значень густини гранич-
них бiнарних розплавiв Al–Fe [19] та Al–Si [20]:

ρ(Al100−x−yFexSiy) = (x + y)

/[

x

ρ(Al100−x−yFex+y)
+

y

ρ(Al100−x−ySix+y)

]

, (1)

де ρ(Al100−x−yFex+y), ρ(Al100−x−ySix+y) — густина бi-
нарних розплавiв, x та y — умiст Fe та Si (в ат.%) у
потрiйному розплавi. Як фактор обмеження пiд час
моделювання застосовували вiдстань максимального
зближення атомiв (d). Значення d мiж однотипними
атомами дорiвнювало величинi для вiдповiдних рiд-
ких компонентiв. У випадку атомних пар з iнтенсив-
ною взаємодiєю, як Al–Fe, Fe–Si, величина d = 2.0
Å, що узгоджується з лiтературними даними [21]. Ве-
личину пiдходу мiж атомами Al та Si приймали, як
dAlSi = (dAlAl + dSiSi)/2.

Для аналiзу ОМК моделей усiх дослiджених роз-
плавiв використано метод Вороного–Делоне [22]. Ло-
кальну структуру атомiв дослiджували з викорис-
танням метричної характеристики полiедрiв Вороно-
го (ПВ) — коефiцiєнта сферичностi Ksph (Ksph =
36πV 2/S3, де V — об’єм i S — площа поверхнi ПВ),
що визначає вiдхилення форми ПВ вiд сфери. Ана-
лiз щiльного некристалiчного пакування у структур-
них моделях зроблено за допомогою полiтетраедрич-
ного впорядкування. При цьому структурну модель
розбивали на елементарнi пустоти — симплекси Дело-
не (СД), якi були використанi для видiлення полiтет-
раедричних атомних кластерiв. Як критерiй вiдбору
СД, близьких до правильного тетраедра, використа-
но коефiцiєнт тетраедричностi (T ), значення якого не
перевищувало 0.018 [23].

Загартовували розплави на поверхнi мiдного дис-
ка за швидкостi охолодження ≈ 105 K/сек. Шири-
на отриманої стрiчки становила 10 мм, а товщина —
≈ 30 мкм. Диференцiйну сканувальну калориметрiю
(ДСК) отриманих стрiчок проводили на калоримет-
рi Netzsch DSC 404 F1 Pegasus в тиґлях з платино-
родiєвого сплаву за швидкостi нагрiвання зразка 40
К/хв в атмосферi гелiю. Iзотермiчний вiдпал робили
в печi з нержавiючої сталi в атмосферi CO2 з точ-
нiстю пiдтримки температури ±5◦С. Мiкроструктуру
загартованих та вiдпалених зразкiв дослiджували ме-
тодом трансмiсiйної електронної мiкроскопiї (TEM) з
одночасним отриманням електронної мiкродифракцiї
(λ = 0.037 Å) для iдентифiкацiї фаз. Рентгенофазо-
ве дослiдження загартованих та вiдпалених сплавiв
зроблено на дифрактометрi ДРОН-2 з використан-
ням MoKα-випромiнювання. Моделювання експери-
ментальних дифрактограм зразкiв для iдентифiкацiї
фазового складу та визначення розмiру кристалiтiв
проведено методом Рiтвельда з використанням про-
грами ReX [24].

III. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ОБГОВОРЕННЯ

Розплави складу Al82Fe14Si4, Al76Fe14Si10,
Al70Fe14Si16 та Al70Fe10Si20 були дослiдженi в темпе-
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ратурному iнтервалi 50–250◦С вище вiд лiнiї лiквiдус
(табл. 1). Отриманi кривi S(Q) та g(R) за темпера-
тури на 50◦С вище вiд лiнiї лiквiдусу зображенi на
рис. 1, структурнi параметри — у табл.1. Як видно
з наведених даних, положення першого максимуму
кривих СФ (Q1) практично незмiнне, а найближ-

ча мiжатомна вiдстань (R1) виявляє тенденцiю до
зменшення за зростання вмiсту Si. Натомiсть, висо-
та першого максимуму ФПРА (g(R1)) та СФ (S(Q1))
лiнiйно зменшується з пiдвищенням температури, що
зумовлено зменшенням ступеня локального атомного
впорядкування в розплавах.

Рис. 1. Експериментальнi кривi S(Q) (а) та g(R) (б) розплавiв Al–Fe–Si за температур на 50◦С вище вiд лiнiї лiквiдусу.

Форма кривих СФ та ФПРА для потрiйних розплавiв ближча до СФ-розплавiв Al–Fe (рис. 1), що вказує
на домiнантну роль взаємодiй Al–Fe пiд час формування структури потрiйних розплавiв. Згiдно з термоди-
намiчними даними екстремальнi значення ентальпiй змiшування розплавiв становлять: ≈ −5 кДж/моль для
системи Al–Si (χ(Al) = 50 aт.%, 1523◦С) [25], −20.6 кДж/моль для Al–Fe (χ(Fe) = 43 ат. % , 1600◦С) [26] та
−36.3 кДж/моль для Fe–Si (χ(Fe) = 66 ат.%, 1492◦C) [27]. Отже, у розплавах наявна енерґетична прiоритет-
нiсть мiжатомних взаємодiй у парах Fe–Si та Al–Fe порiвняно з Al–Si. Таким чином, близькiсть локальної
атомної структури потрiйних Al–Fe–Si та бiнарних Al–Fe розплавiв узгоджується з термодинамiчними дани-
ми. Менший вплив взаємодiй у парах Fe–Si зумовлений значно меншою ймовiрнiстю їх реалiзацiї порiвняно з
атомними парами Al–Fe.

Склад t,◦C Q1, Å−1 S(Q1) R1, Å g(R1)

1100±5 2,94±0,01 2,16±0,05 2,62±0,02 2,70±0,05
Al82Fe14Si4 1200 2,94 2,02 2,62 2,64

1300 2,94 2,00 2,62 2,44

1050 2,94 2,24 2,59 3,06
Al76Fe14Si10 1150 2,93 2,14 2,59 2,84

1250 2,93 2,12 2,59 2,70

Al70Fe14Si16 980 2,95 2,28 2,58 2,94
1180 2,95 2,04 2,58 2,62

Al70Fe10Si20 900 2,95 1,88 2,54 2,56

Таблиця 1. Структурнi параметри розплавiв системи Al–Fe–Si.

У рядi розплавiв Al82Fe14Si4 → Al76Fe14Si10 →

Al70Fe14Si16 спостерiгаємо тенденцiю до скорочення
найближчої мiжатомної вiдстанi R1 вiд 2.62 до 2.58
Å. Це можна пояснити збiльшенням впливу взаємодiй
у парах Fe–Si iз замiною алюмiнiю на кремнiй. Пiд
час переходу вiд Al70Fe14Si16 доAl70Fe10Si20 бачимо
суттєвiше скорочення R1, а також зменшення висоти

першого максимуму СФ та появу асиметрiї на мало-
кутовiй гiлцi. Поясненням цих трансформацiй є замi-
на частини атомiв Fe на Si, що зумовлює зростання
впливу взаємодiй у парах Fe–Si та конкуренцiю мiж
атомами Al та Si у формуваннi локального оточення
атомiв Fe. Як наслiдок цiєї конкуренцiї зменшуєть-
ся найближча мiжатомна вiдстань, а атоми алюмiнiю
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можуть витiснятися з локального оточення атомiв за-
лiза, формуючи мiкроугруповування за типом бiнар-
них розплавiвi Al–Si з переважаючим умiстом атомiв
Al. Пiдтвердженням останнього є збiг положення пер-
шого максимуму СФ розплаву Al82Si18 та асиметрiї
першого максимуму СФ розплаву Al70Fe10Si20.

На всiх кривих СФ спостерiгаємо передпiк, що свiд-
чить про реалiзацiю середнього порядку в розплавах
— упорядкування мiж атомними кластерами. Пара-
метри передпiка наведенi в табл. 2. Характеристич-
на вiдстань кореляцiї (Rp) у цих атомних кластерах
пов’язана з положенням передпiка (Qp) i розрахо-
вується за емпiричним рiвнянням Еренфеста Rp =
7.73/Qp. Протяжнiсть дiлянки впорядкованого роз-
ташування згаданих атомних кластерiв (їхнiй роз-
мiр) L розраховується за рiвнянням L = 2π/∆Qp, де
∆Qp — напiвширина передпiка. Положення передпi-

ка (Qp) не змiнюється, в межах похибки, в дослiдже-
ному температурно-концентрацiйному iнтервалах, на-
томiсть його напiвширина (∆Qp) збiльшується з пiд-
вищенням температури як результат деґрадацiї се-
реднього порядку пiд впливом теплового руху атомiв
(рис. 3,а). Розрахованi величини Rp також не змiнюю-
ться, а L — закономiрно зменшується з пiдвищенням
температури.

Зазначимо, що положення передпiка збiгається, в
межах похибки, iз положенням передпiка в бiнарних
розплавах Al–Fe (табл. 2), але вiдрiзняється за напiв-
шириною — у потрiйних розплавах передпiк вужчий,
що свiдчить про бiльшу протяжнiсть дiлянки серед-
нього порядку. Тобто додавання Si до розплавiв Al–Fe
за високого вмiсту алюмiнiю приводить як до стабiлi-
зацiї середнього порядку, так i до вищого рiвня його
структурної органiзацiї.

Склад t,◦C Qp, Å−1 ∆Qp Rp, Å L, Å
1100±5 1.45±0.05 0.40±0.05 5.3±0.3 16± 1

Al82Fe14Si4 1200 1.45 0.45 5.3 14
1300 1.45 0.6 5.3 10
1050 1.40 0.4 5.5 16

Al76Fe14Si10 1150 1.40 0.45 5.5 14
1250 1.40 0.45 5.5 14

Al70Fe14Si16 980 1.45 0.5 5.3 13
1180 1.45 0.6 5.3 10

Al70Fe10Si20 900 1.50 0.4 5.2 16
Al86Fe14 1160 1.50 0.7 5.2 9
Al78Fe22 1180 1.55 0.7 5.0 9
Al70Fe30 1220 1.50 0.6 5.2 10

Таблиця 2. Параметри передпiка для розплавiв Al–Fe–Si, Al–Fe [21].

Моделювання методом ОМК показало, що iснування передпiка на кривих СФ дослiджених потрiйних роз-
плавiв, як i в розплавах Al–Fe, зумовлено кореляцiєю в розташуваннi атомiв Fe на вiдстанi ≈ 5.2 − 5.5 Å
у складi структурних одиниць квазiмолекулярного типу, що пiдтверджується iснуванням чiткого максимуму
на парцiальному SFeFe(Q) в областi передпiку (рис. 2,б). Отриманi значення вiдстанi кореляцiї мiж атомами
Fe iдентифiкуються в областi правої гiлки другого максимуму кривих g(R), обумовлюючи його асиметрiю
(рис. 1,б).

Рис. 2. Експериментальнi S(Q) (а) та парцiальнi SFeFe(Q) (б) кривi СФ для розплаву Al76Fe14Si10 за рiзних темпера-
тур.
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На кривих СФ розплавiв Al70Fe14Si16 та
Al70Fe10Si20 за температури на 50◦C вище вiд лiнiї
лiквiдусу наявна особливiсть форми другого мак-
симуму у виглядi напливу на висококутовiй гiлцi.
Зазначену асиметрiю другого максимуму на СФ в
лiтературi пов’язують з iснуванням iкосаедричного
ближнього порядку [12,14] або полiтетраедричного
[28] ближнього порядку. У працi [29] розраховано
дифракцiйну картину для так званого iкосаедричного
кристала. Найбiльш iнтенсивнi бреґiвськi пiки бува-
ють за 1.052Q1, 1.7Q1 та 2Q1, де Q1 — базовий вектор
оберненої ґратки i-кристала (положення першого пiка
на кривих СФ). Нами було здiйснено роздiлення дру-
гого максимуму на два пiдмаксимуми з положеннями
Q′

2, та Q′′

2 . У випадку розплаву Al70Fe14Si16, спiввiд-
ношення Q1 : Q′

2 : Q′′

2 становить 1.0:1.7:2.0, а для
розплаву Al70Fe10Si20 Q1 : Q′

2 : Q′′

2 = 1.0 : 1.7 : 2.1,
що непогано узгоджується з вiдповiдним спiввiдно-
шенням для iкосаедричного кристала. Зазначимо, що
зафiксованi висококутова асиметрiя другого пiка та
передпiк iз пiдвищенням температури помiтно змен-
шуються (рис. 2,б). Це вказує на чутливiсть середньо-
го порядку та iкосаедричного ближнього порядку в
розплавах до перегрiву над лiнiєю лiквiдусу.

Структурнi моделi дослiджених потрiйних розпла-
вiв були проаналiзованi методом Вороного–Делоне
з розрахунком значень математичного сподiвання
(K̄sph) та середньоквадратичного вiдхилення (σ) роз-
подiлiв коефiцiєнта сферичностi ПВ, побудованих на-

вколо атомiв рiзного типу. Звернемо увагу на той
факт, що значення K̄sph для полiедрiв Вороного, по-
будованих навколо Al, Fe, Si у потрiйних розплавах
за температур tп + 50◦С, є практично однаковими (в
межах 1 %), що є ознакою однорiдностi атомного па-
кування. Високi значення K̄sph ≈ 0.67 та вiдносно ни-
зькi значення σ ≈ 5 % вказують на високу щiльнiсть
пакування. Пiдвищення температури зумовлює пони-
ження K̄sph та пiдвищення σ, що є прогнозованим на-
слiдком зменшення щiльностi пакування атомiв уна-
слiдок iнтенсифiкацiї теплового руху.

У модельних комiрках були видiленi полiтетраед-
ричнi кластери, якi характеризуються високою щiль-
нiстю атомного пакування (рис. 3). Зазначимо, що та-
кi атомнi кластери мають пентагональну симетрiю,
основною структурною одиницею яких є пентагональ-
на бiпiрамiда (декаедр). Оскiльки декаедр є складо-
вою частиною iкосаедричного атомного кластера, то
об’єднання декiлькох декаедрiв приводить до утво-
рення полiтетраедричних кластерiв iкосаедричного
типу (рис. 3). Аналiз кiлькостi атомiв, що входять до
складу цих кластерiв, наведено в табл. 3. Умiст ато-
мiв Fe у кластерах є вищим (≈ 23 %), нiж у розплавi
загалом, що корелює з кiлькiстю атомiв Fe у скла-
дi полiтетраедричних кластерiв у розплавах Al–Fe з
умiстом Fe 14–18 ат.% (табл. 3). Можна припустити,
що ключовим компонентом таких кластерiв є атоми
Fe, а пiд час додавання Si до розплаву Al–Fe вiдбува-
ється замiщення атомiв Al на Si.

Рис. 3. (Кольоровий онлайн). Полiтетраедричнi кластери в моделях розплавiв Al82Fe14Si4 (а), Al76Fe14Si10 (б),
Al70Fe14Si16 (в) та Al70Fe14Si16 (г) за температур на 50◦C вище вiд лiнiї лiквiдусу. Атоми Al, Fe та Si позначенi чорним,
червоним та зеленим кольорами, вiдповiдно (див. on-line версiю статтi).
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Склад t,◦C ξ, % χ(Al), % χ(Fe), % χ(Si), %
1100±5 7.8±0.1 73±1 24±1 3±1

Al82Fe14Si4 1200 5.6 73 23 4
1300 2.8 71 25 4
1050 11.9 69 23 8

Al76Fe14Si10 1150 7.6 67 24 9
1250 6.1 67 26 7

Al70Fe14Si16 980 11.0 63 24 13
1180 4.7 64 23 13

Al70Fe10Si20 900 2.9 62 21 17
Al86Fe14 1160 5.1 76 24 —
Al82Fe18 1160 11.7 73 27 —
Al78Fe22 1180 11.5 69 31 —
Al70Fe30 1220 14.3 62 38 —

Таблиця 3. Частка (ξ) атомiв у полiтетраедричних кластерах iкосаедричного типу та їхнiй кiлькiсний склад (χi) для

структурних моделей розплавiв Al–Fe–Si та Al–Fe.

Швидким загартовуванням розплаву Al70Fe10Si20
отриманi аморфно-кристалiчнi стрiчки. Єдиною
кристалiчною фазою, яка утворюється пiд час за-
гартовування, є алюмiнiй (рис. 4,а). На кривiй ДСК
для загартованого зразка зафiксовано три екзотер-
мiчнi пiки за температур 270, 325 та 395◦C (рис. 4,б).
Послiдовним вiдпалом стрiчок установлено, що за
270◦C кристалiзується кремнiй з аморфної фази, а
за 395◦C — потрiйна сполука β-Al4,5FeSi. При цьому

фазовий склад вiдпаленої стрiчки наближається до
рiвноважного [30]. За температури 325◦C помiтних
змiн фазового складу не зафiксовано. На мiкрофо-
тографiях ТЕМ виявляється сумiш нанокристалiв
алюмiнiю (свiтлi дiлянки) та аморфної фази (темнi
дiлянки) з середнiм розмiром ≈ 500Å (рис. 5), що ко-
релює з результатами, отриманими для загартованого
сплаву Al65Fe15Si20 [9].

Рис. 4. Дифрактограми загартованих та вiдпалених Al70Fe10Si20: стрiчок (а) ◦ — Al, N — Si, F — β-Al4,5FeSi ДСК
крива (б) для загартованої стрiчки Al70Fe10Si20.

Рис. 5. Електронна мiкрофотографiя (а) та мiкродифракцiя (б) загартованого зразка Al70Fe10Si20.
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IV. ВИСНОВКИ

Експериментальнi кривi СФ для потрiйних розпла-
вiв Al86−xFe14Six (де x = 4, 10, 16) та Al70Fe10Si20
подiбнi до СФ бiнарних розплавiв Al–Fe з близьким
умiстом залiза. Аналiз отриманих структурних даних
указує на те, що взаємодiя в парах Al–Fe є визначаль-
ним чинником у формуваннi локальної атомної струк-
тури розплавiв Al–Fe–Si. Установлено, що збiльшення
вмiсту Si в потрiйних розплавах зумовлює скорочення
найближчої мiжатомної вiдстанi (R1) за рахунок по-
силення впливу Fe–Si взаємодiй. За високого вмiсту
кремнiю (розплав Al70Fe10Si20) на лiвому схилi пер-
шого максимуму кривих СФ спостерiгається асимет-
рiя, положення якої збiгається з положенням першо-
го максимуму на СФ бiнарного розплаву Al82Si18. Це
можна пояснити конкуренцiєю мiж атомами Al та Si у
формуваннi локального оточення атомiв Fe, що при-
зводить до зменшення найближчої мiжатомної вiд-
станi, а атоми Al при цьому витiсняються за межi

локального оточення атомiв Fe, формуючи мiкроуг-
руповуння за типом розплаву Al82Si18. На експери-
ментальних кривих СФ зафiксовано передпiк у дiялн-
цi малих значень вектора дифракцiї та асиметричну
форму другого максимуму. Наявнiсть передпiка iден-
тифiкує середнiй порядок у розплавах, зумовленого
кореляцiєю в розташуваннi атомiв Fe на вiдстанях
5.2–5.5Å. Асиметрична форма другого максимуму СФ
пов’язана з iснуванням iкосаедричного ближнього по-
рядку. На основi аналiзу структурних моделей iз ви-
користанням методу Вороного–Делоне встановлено,
що значну роль у формуваннi локального порядку
дослiджених потрiйних розплавiв вiдiграють полiтет-
раедричнi атомнi кластери iкосаедричного типу. Пiд
час швидкого загартовування (≈ 105 K/сек) розплаву
Al70Fe10Si20 утворюється аморфна фаза та полiкрис-
талiчний алюмiнiй з розмiром кристалiтiв ≈ 500Å.
Формування стабiльних фаз кристалiчного Si та фази
β-Al4,5FeSi вiдбувається пiд час вiдпалу загартованих
сплавiв за 270 та 410◦С вiдповiдно.
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STRUCTURAL STUDY OF LIQUID AND AS-QUENCHED Al–Fe–Si ALLOYS
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3 Pavlo Tychyna Uman State Pedagogical University

The short-range order in the liquid Al70Fe10Si20, Al70Fe14Si16, Al76Fe14Si10 and Al82Fe14Si4 alloys at 50–250◦C

above the liquidus temperature has been studied by X-ray diffraction using MoKα radiation. The structure factors

(S(Q)) and pair correlation functions (g(r)) were calculated from the scattering intensity according to the Faber–

Ziman definition. The structure models of the investigated ternary alloys were reconstructed from experimental

S(Q) by means of the reverse Monte Carlo simulations. The analysis of the local atomic structure in RMC-models

has been carried out using Voronoi–Delaunay diagrams. It has been shown that the structure of ternary Al–Fe–Si

melts is determined mainly by the Al–Fe interactions. The Fe–Si interactions manifest themselves when the Si

content increases. The replacement of Al by Si at transition from Al82Fe14Si4 to Al70Fe14Si16 liquid alloys leads to

a reduction of the nearest-neighbour distance (R1). On the experimental (S(Q)) and partial (SFeFe(Q)) structure

factor curves of the liquid alloys a prepeak has been observed. The prepeak is the evidence of the medium-range

order caused by the specific arrangement of Fe-centered atomic clusters. The real-space structural correlations

(Rp) between these clusters are estimated to be in the range of 5.2 to 5.5 Å and the correlation length (L) is from

10 to 16 Å. The S(Q) curves of the investigated ternary melts are characterized by the asymmetric shape of the

second peak that is associated with an icosahedral short-range order in polytetrahedral clusters. It was discovered

that an amorphous phase and a nanocrystalline Al phase have been formed in the melt-spun Al70Fe10Si20 alloy.

The annealing of the melt-spun Al70Fe10Si20 ribbons causes the formation of β-Al4,5FeSi and Si crystal phases.
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