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ТЕРМОДИНАМІЧНИЙ ОПИС АМОРФОУТВОРЮЮЧОЇ  
СИСТЕМИ Cu–Ti–Hf  

У рамках CALPHAD-методу вперше розроблено термодинамічний опис системи 
Cu–Ti–Hf, який враховує наявність областей гомогенності сполук Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, 
Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu10Hf7 і утворення безперервного твердого розчину Cu(Ti, Hf)2 — γ-
фази в трикомпонентній системі. Основою для розрахунків стали термодинамічні 
описи граничних двокомпонентних систем та дані про фазові перетворення та ента-
льпію змішування розплавів у трикомпонентній системі. Для моделювання термоди-
намічних властивостей інтерметалічних сполук з областю гомогенності був викорис-
таний Compound Energy Formalism. Для опису складної температурної залежності 
термодинамічних властивостей розплавів в інтервалі від температури існування рів-
новажних розплавів до температури аморфізації була використана модель асоційова-
ного розчину. За результатами розрахунків побудовано ізотермічні перетини, політе-
рмічні перерізи, проєкції поверхонь ліквідуса та солідуса і реакційну схему діаграми 
стану системи. Рідка фаза бере участь в одинадцяти чотирифазних нонваріантних 
реакціях, що перебігають в температурному інтервалі 1138–1541 К. Розраховані діаг-
рами метастабільних фазових перетворень за участю переохолоджених розплавів Cu–
Ti–Hf і граничних твердих розчинів на основі чистих компонентів. Показано, що пере-
охолоджені розплави в широкій концентраційній області є термодинамічно стабіль-
ними по відношенню до граничних твердих розчинів на основі чистих компонентів. 
Прогнозована по відносному положенню ліній Т0

L/ϕ і х0
L/ϕ концентраційна область амо-

рфізації розплавів Cu–Ti–Hf загартуванням з рідини становить xCu  0,16–0,80. 

Ключові слова: термодинамічний опис системи Cu–Ti–Hf, діаграма стану, мета-
стабільні фазові перетворення, концентраційна область аморфізації розплавів. 

Вступ 
Розплави системи є перспективними об’єктами для одержання швид-

козагартованих та об’ємних аморфних сплавів. У роботах [1–7] показано, 
що методами швидкого загартування можуть бути отримані аморфні спла-
ви системи Cu–Ti в інтервалі складів від 25 до 72% (ат.) титану. В [8–12] 
методом спінінгування були отримані швидкозагартовані аморфні сплави 
Cu–Hf в концентраційному інтервалі від 30 до 70% (ат.) гафнію. В [10, 13, 
14] методом спінінгування були виготовлені аморфні стрічки сплавів сис-
теми Cu–Ti–Hf: Cu0,60TixHf0,40–x (x = 0,05, 0,10, 0,15, 0,20, 0,30 і 0,40) [10];  
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Cu0,55TixHf0,45–x (x = 0,05–0,45) і Cu0,65TixHf0,35–x (x = 0,05–0,35) [13]; 
Cu0,50Ti0,25Hf0,25 [14]. В [10] литтям в мідний кокіль були отримані об’ємні 
аморфні сплави системи Cu–Ti–Hf товщиною від 2 до 4 мм. Аморфний 
сплав найбільшої товщини (4 мм) мав склад Cu0,60Ti0,15Hf0,25. В [13] мето-
дом всмоктування в мідний кокіль були отримані об’ємні аморфні сплави 
товщиною 2 мм для складів Cu0,55TixHf0,45–x (x = 0,15–0,30) і Cu0,65TixHf0,35–x 
(x = 0,05, 0,15 і 0,20). Товщина окремих сплавів досягала 4 мм. В [15]       
методом лиття в мідний кокіль були отримані об’ємні аморфні сплави 
CuxTi1–x–yHfy (x = 0,575–0,625; y = 0,225–0,2875) товщиною від 2,4 до 4 мм, а 
для сплавів Cu0,575Ti0,15Hf0,275 і Cu0,60Ti0,125Hf0,275 була досягнута товщина 
6 мм. 

Для пояснення відомих складів аморфних сплавів і науково обґрунто-
ваного прогнозування концентраційних областей утворення цих матеріалів 
необхідно побудувати моделі температурно-концентраційної залежності 
термодинамічних властивостей фаз, що конкурують в ході аморфного тве-
рднення рідини, і мати уявлення про характер фазових перетворень за уча-
стю відповідних розплавів. Тому метою даної роботи є розробка термоди-
намічного опису системи в рамках CALPHAD-методу та моделювання 
фазових перетворень за участю рідкої фази. При розробці такого опису ва-
жливо врахувати температурну залежність термодинамічних властивостей 
розплавів в інтервалі від температури існування рівноважних розплавів до 
температури аморфізації. Основою для розрахунків стали термодинамічні 
описи граничних двокомпонентних систем і дані про фазові перетворення 
та властивості фаз в трикомпонентній системі.  

Всі розрахунки в рамках CALPHAD-методу виконані з використанням 
програми Thermo-Calc for Academic Use. Параметри термодинамічних мо-
делей були оптимізовані за допомогою модуля PARROT. 

Вихідні дані для проведення розрахунків і параметри моделей  
термодинамічних властивостей фаз 

Представлений в даній роботі термодинамічний опис трикомпонентної 
системи Cu–Ti–Hf ґрунтується на термодинамічних описах двокомпонент-
них систем Cu–Ti [16], Cu–Hf [17] і Ti–Hf [18], результатах дослідження 
ізотермічних перетинів системи при 973 і 1073 К [19], даних про темпера-
туру ліквідуса окремих сплавів, досліджених у [13, 20, 21], та результатах 
калориметричного дослідження ентальпії змішування розплавів при 1873 К 
[22]. Інформація про досліджені області концентрацій і температур та ви-
користані експериментальні методи представлена в табл. 1. 

В системі утворюється тринадцять кристалічних фаз: (Cu), (α(Ti, Hf)), 
(β(Ti, Hf)), Cu4Ti, Cu2Ti, Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu8Hf3, 
Cu10Hf7, γ-фаза (безперервний твердий розчин Cu(Ti, Hf)2 між ізоструктур-
ними сполуками CuTi2 та CuHf2) [19]. Як було встановлено в роботі [19], 
бінарні інтерметалічні фази Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu10Hf7 
мають різні за протяжністю області гомогенності в трикомпонентній сис-
темі. Відповідно до результатів [19], потрійні інтерметалічні сполуки в си-
стемі не утворюються. 
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Таблиця 1 
Інформація про роботи, присвячені експериментальному дослідженню  

сплавів системи Cu–Ti–Hf 

Поси-
лання Експериментальні методи Температура, склад, досліджена фа-

зова область 

[13] Диференціальна сканувальна кало-
риметрія (ДСК) і диференційний 
термічний аналіз (ДТА)  

Температури ліквідуса і солідуса 
сплавів Cu55TixHf45–x (x = 0,05–0,45) 
та Cu65TixHf35–x (x = 0,05–0,35) 

[20, 21] ДСК, оптична мікроскопія (ОМ), 
сканувальна електронна мікроскопія 
(СЕМ), локальний рентгеноспектра-
льний аналіз (ЛРСА)  

Температури ліквідуса і солідуса 
сплавів  Cu57,5Ti15Hf27,5, Cu65Ti15Hf20 і 
Cu60Ti10Hf30 

[22] Ізопериболічна калориметрія Парціальні ентальпії змішування 
титану (переріз xCu/xHf = 3/1, xTi = 0–
0,25) і гафнію (переріз xCu/xTi = 3/1, 
xHf = 0–0,5) та ізотерма інтегральної 
ентальпії змішування при 1873 К  

[19] ОМ, СЕМ, рентгенівський фазовий 
аналіз (РФА), методи наноіндексації 

Ізотермічні перетини при 973 та 
1073 К, дослідження відпалених зра-
зків та дифузійних трійок  

 
Для ізотермічного перетину при 973 К у роботі [19] визначено наступ-

ний набір трифазних областей: (α(Ti, Hf)) + (β(Ti, Hf)) + γ, CuTi + γ + 
+ Cu10Hf7, CuTi + Cu51Hf14 + Cu10Hf7, Cu4Ti3 + CuTi + Cu51Hf14, (α(Ti, Hf)) + 
+ (β(Ti, Hf)) + γ, Cu4Ti + Cu4Ti3 + Cu51Hf14, Cu4Ti + Cu5Hf + Cu51Hf14 та 
(Cu) + Cu4Ti + Cu5Hf. Для ізотермічного перетину при 1073 К в [19] вста-
новлено існування фазових областей: (α(Ti, Hf)) + (β(Ti, Hf)) + γ, 
CuTi + γ + Cu10Hf7, CuTi + Cu51Hf14 + Cu10Hf7, Cu4Ti3 + CuTi + Cu51Hf14, 
(Cu) + Cu5Hf + Cu51Hf14, (Cu) + Cu4Ti + Cu51Hf14, Cu4Ti + Cu3Ti2 + Cu51Hf14 
та Cu3Ti2 + Cu4Ti3 + Cu51Hf14. 

У [13, 20, 21] були визначені температури ліквідуса і солідуса сплавів у 
концентраційних областях Cu0,55TixHf0,45–x (x = 0,05–0,45) та Cu0,65TixHf0,35–x 
(x = 0,05–0,35). Авторами робіт [20, 21] встановлено наявність евтектично-
го перетворення за участю Cu51Hf14 фази при 1130 ± 3 К.  

Результати калориметричного дослідження [22] показали, що компо-
ненти системи інтенсивно взаємодіють у розплавах, наслідком чого є 
від’ємні значення інтегральної ентальпії змішування. Така взаємодія є ха-
рактерною для аморфоутворюючих розплавів. 

 Енергія Гіббса рідкого або твердого розчину ϕ була представлена 
виразом 

SER
A B C i i i ii

i A,B,C i A,B,C
( , , , ) ( ( ) ) R ln( ) 

 
    G x x x T x G T H T x x   

ex,
m A B CΔ ( , , , ) G x x x T , (1) 

де SER
ii ( ) G T H  — енергія Гіббса чистого елемента i = Cu, Ti, Hf зі струк-

турою ϕ (рідина L, ГЦК розчин (Cu), ГЩУ розчин (α), ОЦК розчин (β)) 
[23]; ex,

m A B CΔ ( , , , )G x x x T — надлишкова складова енергії Гіббса розчину 
ϕ: 
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ex, ex, ex,
m A B C m A B m A CA B A C( , , , ) ( , , ) ( , , )G x x x T G x x T G x x T  

         

ex, ex,
m B C m A B CB C A B C( , , ) ( , , , ).G x x T G x x x T 

      (2) 

В останньому виразі ex,
m A BA B( , , )G x x T

 , ex,
m A CA C( , , )G x x T

  і 
ex,

m B CB C( , , )G x x T
   це надлишкові внески в енергію Гіббса розчинних 

фаз на основі чистих компонентів у граничних бінарних системах. Опис 
цих внесків для граничних твердих розчинів двокомпонентних систем і 
рідкої фази системи Ti–Hf виконано за допомогою моделі з поліномами 
Редліха–Кістера: 

ex,
0m A B A B A BA B A B( , , ) L ( )i iv

iG x x T x x x x 
    , (3) 

де v — ступінь поліному Редліха–Кістера, A B A B A BLi i iA B T  
     — пара-

метри, що описують надлишковий внесок в енергію Гіббса фази ϕ.  
Для опису ex,L

m A BG   розплавів систем Cu–Ti і Cu–Hf, яким властива 
сильна взаємодія компонентів, була використана модель асоційованого ро-
зчину [24–28]. В цьому випадку надлишкові термодинамічні функції змі-
шування розплаву визначаються параметрами моделі — числом асоціатів, 
їх складом, ентальпіями assoc nH  і ентропіями assoc nS  утворення двоком-
понентних асоціатів: 

ex,L
m A B assoc n assoc n( , , ) ( , )G x x T f H S    . (4) 

Як було показано в наших роботах, використання МАР є переважним 
для опису складної температурно-концентраційної залежності надлишко-
вих термодинамічних функцій змішування двокомпонентних [16, 17, 25, 
26, 29–35], трикомпонентних [28, 36–41] і багатокомпонентних [37, 38, 42] 
розплавів аморфоутворюючих систем. 

Внесок потрійної взаємодії в енергію Гіббса трикомпонентних твердих 
розчинів ex,

m A B CA B C( , , , )G x x x T
   був описаний за допомогою рівняння 

Редліха–Кістера–Муджіану [43]: 
ex,

m A B C A B C A B CBA B C A C( , , , ) ( )G x x x T x x x x L x L x L   
     , (5) 

де AL , BL  і CL   параметри потрійної взаємодії. За допомогою виразу (5) 
була описана енергія Гіббса трикомпонентних фаз (Cu), (α(Ti, Hf)) і (β(Ti, 
Hf)). Для трикомпонентних рідких сплавів в ході термодинамічної оптимі-
зації системи перевірялись гіпотези про необхідність урахування парамет-
рів потрійної взаємодії L

AL , L
BL  і L

CL  та/або утворення трикомпонентних 
асоціатів.  

 Енергія Гіббса стехіометричної двокомпонентної сполуки була 
описана виразом 

A B SER SER SER SER
A A B B

A B A B
f f

( ) ( ) ( )

,

k l

k l k l

k lG T G H G H
k l k l

H S T

    
 

  

 

 (6) 
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де A B
f

k lH , A B
f

k lS  — стандартні ентальпія і ентропія утворення сполу-
ки. Вираз (6) використано для опису енергії Гіббса фаз Cu2Ti і Cu8Hf3. 

Для моделювання термодинамічних властивостей інтерметалічних 
сполук з областю гомогенності був використаний Compound Energy  
Formalism (CEF) [44, 45]. У рамках CEF для опису температурно-кон-
центраційної залежності енергії Гіббса сполуки CuTi, що має область гомо-
генності в подвійній і потрійній системах, була використана підґраткова 
формула (Cu, Ti)0,50 : (Cu, Ti, Hf)0,50. У цій формулі першою підґраткою 
прийнята підґратка міді, а другою  підґратка титану. Енергія Гіббса такої 
сполуки, в розрахунку на один моль атомів, була описана виразом: 

CuTi 1 2 CuTi 1 2 CuTi 1 2 CuTi
Cu Cu Cu:Cu Cu Ti Cu:Ti Cu Hf Cu:HfG y y G y y G y y G      

1 2 CuTi 1 2 CuTi 1 2 CuTi
Ti Cu Ti:Cu Ti Ti Ti:Ti Ti Hf Ti:Hfy y G y y G y y G      

 1 1 2 2
i Cu,Ti j Cu,Ti,Hfi i j j0,5 ln( ) 0,5 ln( )RT y y y y      (7) 

1 1 2 CuTi
Cu Ti j Cu,Ti: j

j Cu,Ti,Hf
y y y L


    

1 2 2 CuTi 2 2 CuTi 2 2 CuTi
i Cu Ti i:Cu,Ti Cu Hf i:Cu,Hf Ti Hf i:Ti,Hf

i Cu,Ti
( )y y y L y y L y y L


   ,   

де 1
Cuy , 1

Tiy , 2
Cuy , 2

Tiy  і 2
Hfy  — частки компонентів у першій і другій під-

ґратках; CuTi
Cu:TiG  — енергія Гіббса сполуки CuTi стехіометричного складу; 

CuTi
Cu:CuG , CuTi

Cu:HfG , CuTi
Ti:CuG , CuTi

Ti:TiG  і CuTi
Ti:HfG  — енергії Гіббса утворення гіпоте-

тичних сполук, в яких підґратки зайняті атомами елементів, зазначених 
внизу; CuTi

Cu,Ti:jL , CuTi
i:Cu,TiL , CuTi

i:Cu,HfL  і CuTi
i:Ti,HfL  — параметри, що характеризують 

взаємодію компонентів в підґратках.  
Для фази Cu4Ti, яка має область гомогенності в двокомпонентній сис-

темі і склад якої може бути представлений підґратковою формулою 
(Cu, Ti)0,80 : (Cu, Ti)0,20, енергія Гіббса була описана виразом: 

4 4 4 4 4Cu Ti Cu Ti Cu Ti Cu Ti Cu Ti1 2 1 2 1 2 1 2
Cu Cu Cu Ti Ti Cu Ti TiCu:Cu Cu:Ti Ti:Cu Ti:TiG y y G y y G y y G y y G       

 1 1 2 2
i Cu,Ti j Cu,Tii i j j0,8 ln( ) 0,2 ln( )RT y y y y       

4 4Cu Ti Cu Ti1 1 2 1 2 2
Cu Ti j i Cu TiCu,Ti:j i:Cu,Ti

j Cu,Ti,Hf i Cu,Ti
,y y y L y y y L

 
    (8) 

де 1
Cuy , 1

Tiy , 2
Cuy , 2

Tiy  — частки компонентів у першій і другій підґратках; 
4Cu Ti

Cu:TiG  — енергія Гіббса сполуки Cu4Ti стехіометричного складу; 4Cu Ti
Cu:CuG , 

4Cu Ti
Ti:CuG  і 4Cu Ti

Ti:TiG  — енергії Гіббса гіпотетичних сполук з аналогічною стру-

ктурою; 4Cu Ti
Cu,Ti:jL  і 4Cu Ti

i:Cu,TiL  — параметри, що характеризують взаємодію ком-
понентів в підґратках. 

Склад сполуки AkBl, яка є стехіометричною в двокомпонентній системі 
і має обмежену розчинність компонента С в трикомпонентній системі, мо-
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же бути представлений підґратковою формулою (A)k : (B, C)l. Енергія Гі-
ббса такої сполуки описана виразом: 

A B A CA (B,C) 2 2 2 2
B C B BA:B A:C R ( lnk l k lk l lG y G y G T y y

k l
   


  

A Me2 2 2 2
C C B C A:B,Cln ) ,k ly y y y L   (9) 

де 2
By  і 2

Cy  — частки компонентів у другій підґратці; A B
A:B

k lG  — енергія 

Гіббса сполуки AkBl стехіометричного складу і A C
A:C

k lG енергія Гіббса гіпо-

тетичної сполуки AkCl з аналогічною структурою; A Me
A:B,C

k lL — параметр, що 
характеризує взаємодію B і C у другій підґратці. Такою моделлю описана 
енергія Гіббса фаз Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu10Hf7, Cu3Ti2 та Cu4Ti3.  

Для опису складу і енергії Гіббса γ-фази, яка є безперервним твердим 
розчином між ізоструктурними сполуками CuTi2 та CuHf2, були викорис-
тані підґраткова формула (Cu)0,333 : (Ti, Hf)0,667 і вираз 

2 2 2 2
Ti Hf Ti TiCu:Ti Cu:Hf

2 R ( ln
3

G y G y G T y y       

2 2 2 2
Hf Hf Ti Hf Cu:Ti,Hfln )y y y y L   (10) 

в якому 2
Tiy  і 2

Hfy  — частки титану та гафнію у другій підґратці; Cu:TiG  і 

Cu:HfG   — енергії Гіббса стехіометричних сполук CuTi2 і CuHf2; Cu:Ti,HfL — 
параметр, що характеризує взаємодію титану та гафнію у другій підґратці.  

Результуючий набір параметрів моделей, що описують енергію Гіббса 
фаз, представлений в табл. 2. 

Результати розрахунків 
Розрахунки показали, що задовільний опис ізотерми інтегральної ента-

льпії змішування розплавів Cu–Ti–Hf при 1873 К [22] може бути досягну-
тий без використання потрійних асоціатів і параметрів потрійної взаємодії 
компонентів. Таким чином, термодинамічні функції змішування триком-
понентних розплавів системи були описані в рамках МАР з урахуванням 
параметрів утворення двокомпонентних асоціатів CuTi і CuTi2 для системи 
Cu–Ti [16] та CuHf і CuHf3 для системи Cu–Hf [17] разом з параметром вза-
ємодії для розплавів системи Ti–Hf [18] (табл. 2). Як видно з рис. 1, розра-
ховані у такий спосіб ізоентальпійні лінії поверхні ΔmH добре узгоджують-
ся з експериментальними результатами, представленими в [22]. 

Як видно з рис. 2, а, б, розраховані ізотермічні перетини при 973 і 
1073 К задовільно узгоджуються з даними роботи [19]. Встановлені в [19] 
границі областей гомогенності фаз показані на рисунку символами: круг-
лими чорними  результати досліджень рівноважних сплавів, а світ-
лими  результати досліджень дифузійних трійок. Помітна різниця спо-
стерігається лише між розрахованою та експериментальною областю гомо-
генності CuTi-фази. Розрахована область виявляється дещо вужчою. На 
рис. 2, в, г показані розраховані при 1250 та 1273 К ізотермічні перетини за 
участю розплавів. При 1250 К (рис. 2, в) спостерігаються три відокремлені 
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концентраційні області існування рідкої фази, які пов’язані з евтектиками 
е10, е11 та е14 в системі Cu–Ti. При 1273 К (рис. 2, г) наявні дві концентра-
ційні області існування рідкої фази, одна з яких зі сторони системи Cu–Ti 
проникає на сторону Cu–Hf, де пов’язана з евтектикою е8. 

Таблиця 2 
Параметри моделей енергії Гіббса (Дж/моль) фаз системи Cu–Ti–Hf 

Фаза Параметри Поси-
лання 

L 

assoc CuTiH = –29500; assoc CuTiS = –10,0;  [16] 

assoc CuTi2H = –67500; 
2assoc CuTiS = –23,7; [16] 

assoc CuHfH  = –60500; assoc CuHfS = –20,2;  [17] 

assoc CuHf3H = –127200; assoc CuHf3S = –46,0; [17] 
0 L

Ti HfL  = –4993,5–7,103T [18] 

(Cu): 
(Cu, Ti, Hf) 

(Cu)0
Cu TiL  = –14326 + 2,900T; [16] 
(Cu)0
Cu HfL  = 6576,2; [17] 
(Cu)0
Ti HfL  = 10000 Д.р.* 

(α(Ti, Hf)): 
(Cu, Ti, Hf) 

( (Ti,Hf))0
Cu TiL

 = –10000; [16] 

( (Ti,Hf))0
Cu HfL

 = 36122,2; [17] 

( (Ti,Hf))0
Ti HfL
 = 13644 – 10,638T [18] 

(β(Ti, Hf)):  
(Cu, Ti, Hf) 

( (Ti,Hf))0
Cu TiL 

 = –10881,2 – 9,660T; ( (Ti,Hf))1
Cu TiL 

 = 2341,6;  [16] 

( (Ti,Hf))0
Cu HfL 

 = –5825,7; [17] 

( (Ti,Hf))0
Ti HfL 
 = 3003,2 –6,577T; [18] 

( (Ti,Hf )
CuL  = 300000; ( (Ti,Hf )

HfL  = 0; Д.р. 

 ( (Ti,Hf )
TiL = –1228188 + 1057·T Д.р. 

Cu4Ti: 
(Cu,Ti)0,80:(Cu,Ti)0,20 

4Cu Ti
Cu:CuG = SER

Cu
G + 5000; 4Cu Ti

Ti:TiG = SER
TiG + 5000; [16] 

4Cu Ti SER SER
Cu TiCu:Ti 4 / 5 1/ 5G G G   –7603,0 + 3,120T;  [16] 

Cu Ti SER SER4
Ti CuTi:Cu 4 / 5 1/ 5G G G   +17603,0 – 3,120T;  [16] 

4 4Cu Ti Cu Ti0 0
Cu,Ti:Cu Cu,Ti:TiL L = –35823 + 17,42T; [16] 
Cu Ti Cu Ti0 04 4
Cu:Cu,Ti Ti:Cu,TiL L = –4009,8 –2,726T [16] 

Cu2Ti: 
(Cu)0,667:(Ti)0,333 

2Cu Ti SER SER
Cu TiCu:Ti 2 / 3 1/ 3G G G   –9871,0 [16] 

Cu3Ti2: 
(Cu)0,60:(Ti, Hf)0,40 

3 2Cu Ti SER SER
Cu TiCu:Ti 3 / 5 2 / 5G G G   –13927,0 + 2,078T; 

3 2Cu Ti SER SER
Cu HfCu:Hf 3 / 5 2 / 5G G G   –8927,0+2,078·T; 

[16] 

Д.р. 

Cu4Ti3: 
(Cu)0,571:(Ti, Hf)0,429 

3 2Cu Ti0
Cu:Ti,HfL = –5125 Д.р. 
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Закінчення табл. 2 

Фаза Параметри Посилан-
ня 

CuTi: 
(Cu,Ti)0,5:(Cu, Ti, 

Hf)0,5 

 CuTi
Cu:CuG = SER

Cu
G + 5000; CuTi

Ti:TiG = SER
Ti

G + 5000; [16] 
CuTi
Cu:TiG = SER SER

Cu Ti0,5 0,5G G    – 17534,0 + 3,372T;  [16] 
CuTi
Ti:CuG = SER SER

Cu Ti0,5 0,5 G G   + 27534,0 – 3,372T;  [16] 
0 CuTi 0 CuTi

Cu,Ti:Cu Cu,Ti:TiL L =1000; [16] 

0 CuTi 0 CuTi
Cu:Cu,Ti Ti:Cu,TiL L =10000; [16] 

CuTi SER SER
Cu:Hf Cu Hf0,5 0,5G G G     + 12534 + 3,372T; Д.р. 
CuTi SER SER
Ti:Hf Ti Hf0,5 0,5G G G     + 12534+3,372·T; Д.р. 

0 CuTi
Cu:Cu,HfL = 0 CuTi

Ti:Cu,HfL = 10000;  Д.р. 

0 CuTi
Cu:Ti,HfL = –45000 + 7,500T; 0 CuTi

Ti:Ti,HfL = 0 Д.р. 

γ: 
(Cu)0,33:(Ti, Hf)0,67 

SER SER
Cu TiCu:Ti 1/ 3 2 / 3G G G    –24220,0 + 8,500T;  [16] 

SER SER
Cu HfCu:Hf 1/ 3 2 / 3G G G    –19174,3 +3,380T; [17] 

0
Cu:Ti,HfL = 71; 1

Cu:Ti,HfL = – 9020 Д.р. 

Cu5Hf: 
(Cu)0,833:(Ti, Hf)0,167 

5Cu Hf SER SER
Cu HfCu:Hf 5 / 6 1/ 6G G G     –9908,9 + 1,372T; [17] 

5Cu Hf SER SER
Cu TiCu:Ti 5 / 6 1/ 6G G G     –4909,9+1,372T;  Д.р. 

5Cu Hf0
Cu:Ti,HfL = –20000+18,87·T Д.р. 

Cu51Hf14: 
(Cu)0,785:(Ti, Hf)0,215 

51 14Cu Hf SER SER
Cu HfCu:Hf 51/ 65 14 / 65G G G   –12871,5 + 

+ 2,000T; 
[17] 

51 14Cu Hf SER SER
Cu TiCu:Ti 51/ 65 14 / 65G G G   –7871,5 + 

+ 2,000·T; 
Д.р. 

Cu Hf0 51 14
Cu:Ti,HfL = 930 Д.р. 

Cu8Hf3: 
(Cu)0,727:(Ti, Hf)0,273 

8 3Cu Hf SER SER
Cu HfCu:Hf 8 /11 3 /11G G G   – 13628,6+2,030T [17] 

Cu10Hf7: 
(Cu)0,588:(Ti, Hf)0,412 

10 7Cu Hf SER SER
Cu HfCu:Hf 10 /17 7 /17G G G   – 15498,8 + 

+ 2,210T; 
[17] 

10 7Cu Hf SER SER
Cu TiCu:Ti 10 /17 7 /17G G G   – 10498,8 + 

+ 2,210T;  
Д.р. 

10 7Cu Hf
Cu:Ti,HfL = –5500 Д.р. 

*Дана робота. 

Розраховані політермічні розрізи діаграми стану Cu0,33Hf0,67–Cu33Ti67, 
Cu0,50Hf0,50–Cu0,50Ti0,50 та Cu0,65Hf0,35–Cu0,65Ti0,35 представлені на рис. 3. На 
рис. 3, а показано квазібінарний розріз Cu0,33Hf0,67–Cu0,33Ti0,67, що відпові-
дає безперервному твердому розчину між ізоструктурними сполуками 

101 



Термодинамічний опис аморфоутворюючої системи Cu–Ti–Hf 

ISSN 0032-4795. Порошкова металургія, 2022, № 11/12   

 
 

 

Рис.1. Інтегральна ентальпія змішування ΔmH (кДж/моль) розплавів системи Cu–Ti–Hf 
при 1873 К, розрахована в рамках МАР (безперервні лінії) та відповідно до [22] (штри-
хові лінії) 

 
Рис. 2. Розраховані ізотермічні перетини системи Cu–Ti–Hf: а) 973 К; б) 1073 К; 
в) 1250 К; г) 1273 К 
 
 CuTi2 та CuHf2 — γ-фазі. Як видно з даного розрізу, розчинення титану в 
сполуці CuHf2 термічно стабілізує її, що призводить до утворення γ-фази з ма-
ксимальною температурою плавлення 1644 К для сплаву Cu0,333Ti0,076Hf0,591. 
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Рис. 3. Розраховані політермічні перерізи системи Cu–Ti–Hf: а) Cu0,33Hf0,67–Cu0,33Ti0,67;  
б) Cu0,50Hf0,50–Cu0,50Ti0,50; в) Cu0,65Hf0,35–Cu0,65Ti0,35 
 
Мінімальна температура плавлення γ-фази — 1280 К — властива сплаву 
Cu0,333Ti0,650Hf0,017. На рис. 3, б продемонстрована точка конгруентного пла-
влення CuTi-фази, яка в трикомпонентній системі становить 1277 К для 
сплаву Cu0,500Ti0,047Hf0,453 і перевищує відповідну величину в двокомпонен-
тній системі — 1251 К для сплаву Cu0,505Ti0,495 [16]. Відповідно до резуль-
татів розрахунків, максимальна розчинність гафнію в CuTi-фазі становить 
xHf = 0,088 при температурі 880 К, яка відповідає нонваріантній евтектоїд-
ній реакції E3. На рис. 3, в символами також показані експе-риментальні 
точки для температур ліквідуса [13, 21]. Як видно з даного рисунку, ре-
зультати експериментальних вимірювань і розрахунків для розрізу 
Cu0,65Hf0,35–Cu0,65Ti0,35 задовільно узгоджуються між собою. З політерміч-
них розрізів (рис. 3) видно зниження температури ліквідуса в частині діаг-
рами стану, що наближається до двокомпонентної системи Cu–Ti. 

Проєкція поверхні ліквідуса діаграми стану системи та її збільшені ді-
лянки показані на рис. 4. На ній присутні області первинної кристалізації 
фаз (Cu), α, β, Cu4Ti, Cu2Ti, Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu8Hf3, 
Cu10Hf7, γ. Серед них можна відзначити домінуючі області первинної крис-
талізації Cu51Hf14, CuTi, β- та γ-фаз, які займають переважну більшість  
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Рис. 4. Розрахована проекція поверхні ліквідуса діаграми стану системи Cu–Ti–Hf та її 
збільшені ділянки 

площі концентраційного трикутника. На проєкції поверхні ліквідуса вказа-
но встановлений в результаті розрахунків тип нонваріантних реакцій, зга-
дувані області первинної кристалізації фаз, а подвійними стрілками позна-
чено напрямки зниження температури уздовж моноваріантних ліній на 
ліквідусі. 

Фаза Cu3Ti2 утворюється в системі Cu–Ti як точкова сполука при 
1150 К за евтектоїдною реакцією Сu2Ti + Cu4Ti3 ⇌ Cu3Ti2. У системі Cu–
Ti–Hf вона утворюється по реакції D2: L + Cu4Ti3  ⇌ Cu2Ti + Cu3Ti2 при 
1157 К і має склад Cu0,600Ti0,399Hf0,001. Права вставка до рис. 4 демонструє 
наявність області первинної кристалізації цієї фази на поверхні ліквідуса. 
Максимальна розчинність гафнію в Cu3Ti2-фазі, відповідно до результатів 
розрахунків, становить xHf = 0,035 при 1146 К.  

Згідно з результатами розрахунку, трикомпонентна рідка фаза бере уч-
асть в одинадцяти чотирифазних нонваріантних реакціях, що перебігають в 
температурному інтервалі 1138–1541 К (табл. 3). За результатами розраху-
нків, сім нонваріантних чотирифазних реакцій з E1 по E2 перебігають в ін-
тервалі температур, що не перевищують 50 К. Температури цих семи реак-
цій виявляються близькими до температур нонваріантних реакцій за 
участю двокомпонентної рідкої фази в системі Cu–Ti. Це призводить до 
утворення в частині концентраційного трикутника, пов’язаній з двокомпо-
нентною системою Cu–Ti, протяжної області, в якій спостерігається депре-
сія поверхні ліквідуса, як це показано на рис. 2, в, г. Такий характер фазо-
вих перетворень задовільно узгоджується з уявленнями про високу 
відносну термодинамічну стабільність металевих розплавів аморфоутво-
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рюючих систем і про перебіг низькотемпературних нонваріантних реакцій 
за їх участю. Згідно з розрахунками, температура в евтектичній точці Е2 
1138 К є мінімальною температурою ліквідуса в трикомпонентній системі. 
У відповідній концентраційній області на моноваріантних кривих присутні 
екстремуми, інформація про які представлена в табл. 4 і на рис. 4.  

Розрахована відповідно до отриманої моделі проєкція поверхні соліду-
са діаграми стану показана на рис. 5. На ньому вздовж моноваріантних лі-
ній стрілками позначений напрямок зміни температури. Відповідно до 

 
 

Таблиця 3 
Чотирифазні нонваріантні реакції в системі Cu–Ti–Hf 

Реакція T, К Тип Фаза 
Склад 

xCu xTi xHf 

L +  ⇌  + γ 1541 U1 
L 
 
γ
 

0,208 
0,005 
0,333 
0,01 

0,231 
0,258 
0,128 
0,302 

0,561 
0,737 
0,539 
0,688 

L + Cu51Hf14 ⇌ Cu8Hf3 + Cu10Hf7 1257 D1 

L 
Cu51Hf14 

Cu8Hf3  
Cu10Hf7 

0,614 
0,785 
0,727 
0,588 

0,005 
3·10–4 

0 
0,010 

0,381 
0,215 
0,273 
0,402 

L + Cu5Hf ⇌ (Cu) + Cu51Hf14 1248 U2 

L 
Cu5Hf  
(Cu) 

Cu51Hf14 

0,894 
0,833 
0,981 
0,785 

0,042 
0,001 
0,017 
0,017 

0,064 
0,166 
0,002 
0,198 

L + γ ⇌ CuTi + Cu10Hf7 1214 U3 

L 
γ 

CuTi  
Cu10Hf7 

0,572 
0,333 
0,501 
0,588 

0,256 
0,268 
0,416 
0,155 

0,172 
0,399 
0,083 
0,257 

L ⇌ CuTi + Cu51Hf14 + Cu10Hf7 1193 E1 

L 
CuTi 

Cu51Hf14 
Cu10Hf7 

0,625 
0,503 
0,785 
0,588 

0,232 
0,42 

0,024 
0,167 

0,143 
0,077 
0,191 
0,245 

L + Cu4Ti3  ⇌ Cu2Ti + Cu3Ti2 1157 D2 

L 
Cu4Ti3 
Cu2Ti  
Cu3Ti2 

0,715 
0,572 
0,667 
0,6 

0,284 
0,427 
0,333 
0,399 

9,5·10–4 
0,001 

0 
0,001 

L + Cu4Ti3  ⇌ Cu3Ti2 + CuTi  1156 U4 

L 
Cu4Ti3 

Cu3Ti2 

CuTi 

0,714 
0,571 
0,6 

0,511 

0,268 
0,409 
0,382 
0,459 

0,018 
0,02 

0,018 
0,03 

L + Cu2Ti  ⇌ Cu4Ti + Cu3Ti2 1154 D3 

L 
Cu2Ti 
Cu4Ti  
Cu3Ti2 

0,72 
0,667 
0,783 
0,6 

0,277 
0,333 
0,217 
0,397 

0,003 
0 
0 

0,003 
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Закінчення табл. 3 

Реакція T, К Тип Фаза 
Склад 

xCu xTi xHf 

L + CuTi ⇌ Cu51Hf14 + Cu3Ti2 1146 U5 
L 

CuTi 
Cu51Hf14 

Cu3Ti2 

0,725 
0,509 
0,785 
0,6 

0,239 
0,447 
0,088 
0,365 

0,036 
0,044 
0,127 
0,035 

L + (Cu) ⇌ Cu4Ti +Cu51Hf14 1144 U6 

L 
(Cu) 
Cu4Ti 

Cu51Hf14 

0,766 
0,933 
0,807 
0,785 

0,205 
0,066 
0,193 
0,098 

0,029 
0,001 

0 
0,117 

L ⇌ Cu4Ti + Cu3Ti2 + Cu51Hf14 1138 E2 

L 
Cu4Ti 
Cu3Ti2 

Cu51Hf14 

0,739 
0,795 
0,6 

0,785 

0,231 
0,205 
0,37 
0,1 

0,03 
0 

0,03 
0,115 

Cu3Ti2 + CuTi ⇌ Cu4Ti3 + Cu51Hf14 1123 U7 

Cu3Ti2 0,600 0,368 0,032 
CuTi 0,509 0,448 0,043 

Cu4Ti3 0,571 0,393 0,036 
Cu51Hf14 0,785 0,090 0,125 

Cu3Ti2 + Cu51Hf14 ⇌  Cu4Ti + Cu4Ti3 1073 U8 

Cu3Ti2 

Cu51Hf14 

Cu4Ti  
Cu4Ti3 

0,600 
0,785 
0,797 
0,571 

0,375 
0,105 
0,203 
0,399 

0,025 
0,110 

0 
0,030 

 (Cu) + Cu51Hf14 ⇌  Cu4Ti + Cu5Hf 1003 U9 

(Cu) 
Cu51Hf14 

Cu4Ti  
Cu5Hf 

0,955 
0,785 
0,812 
0,833 

0,0448 
0,106 
0,188 
0,059 

0,0002 
0,109 

0 
0,108 

Cu4Ti + Cu51Hf14 ⇌  Cu4Ti3+ Cu5Hf 983 U10 

Cu4Ti  
Cu51Hf14 

Cu4Ti3 
Cu5Hf 

0,801 
0,785 
0,571 
0,833 

0,199 
0,111 
0,402 
0,063 

0 
0,104 
0,027 
0,104 

Cu4Ti3 + Cu51Hf14 ⇌  CuTi + Cu5Hf 966 U11 

Cu4Ti3 

Cu51Hf14 

CuTi  
Cu5Hf 

0,571 
0,785 
0,504 
0,833 

0,395 
0,088 
0,454 
0,056 

0,034 
0,127 
0,042 
0,111 

Cu10Hf7 ⇌  CuTi + Cu51Hf14 + γ 880 E3 

Cu10Hf7 

CuTi 
Cu51Hf14 

γ 

0,589 
0,500 
0,785 
0,333 

0,125 
0,412 
0,005 
0,252 

0,286 
0,088 
0,210 
0,415 

Cu4Ti + Cu4Ti3 ⇌  Cu3Ti2 + Cu5Hf 840 U12 

Cu4Ti 
Cu4Ti3 

Cu3Ti2 

Cu5Hf 

0,803 
0,571 
0,600 
0,833 

0,197 
0,420 
0,396 
0,088 

0 
0,009 
0,004 
0,079 

Cu51Hf14 + Cu10Hf7 ⇌ Cu8Hf3 + γ 711 D4 

Cu51Hf14 

Cu10Hf7 
Cu8Hf3 

γ 

0,785 
0,588 
0,727 
0,333 

3 · 10–5 
0,008 

0 
0,054 

0,215 
0,404 
0,273 
0,613 

CuTi + Cu5Hf ⇌ Cu51Hf14 + γ 355 U13 

CuTi 0,500 0,417 0,083 
Cu5Hf 0,833 0,056 0,111 

Cu51Hf14 0,784 0,001 0,215 
γ 0,333 0,452 0,215 
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Таблиця 4 
Нонваріантні максимуми і мінімуми дво- і трифазних рівноваг  

у потрійній системі Cu–Ti–Hf 

Реакція T, К Тип Фаза 
Склад 

xCu xTi xHf 

L  ⇌   b) 1644 Конгруентний L 
γ 

0,333 
0,333 

0,076 
0,076 

0,591 
0,591 

L  ⇌  CuTi 1277 Конгруентний L 
CuTi 

0,500 
0,500 

0,453 
0,453 

0,047 
0,047 

L  ⇌  α + b) 1572 e2 (max) 
L 
α 
γ 

0,238 
0,003 
0,333 

0,076 
0,102 
0,065 

0,686 
0,895 
0,602 

L  ⇌   b) 1280 e4 (min) L 
γ 

0,333 
0,333 

0,076 
0,076 

0,591 
0,591 

L + b) ⇌ Cu10Hf7 1276 p2 (max) 
L 
γ 

Cu10Hf7 

0,609 
0,333 
0,588 

0,061 
0,124 
0,066 

0,330 
0,543 
0,346 

L  ⇌  Cu51Hf14 + 
+ Cu10Hf7 

1267 e6 (max) 
L 

Cu51Hf14 

Cu10Hf7 

0,632 
0,785 
0,588 

0,047 
0,003 
0,060 

0,321 
0,212 
0,352 

L  ⇌   + CuTi 1263 e7 (max) 
L 
γ 

CuTi 

0,468 
0,333 
0,495 

0,429 
0,372 
0,438 

0,102 
0,295 
0,067 

L  ⇌  β + a) 1224 e12 (min) 
L 
β 
γ 

0,236 
0,095 
0,333 

0,731 
0,867 
0,608 

0,033 
0,039 
0,059 

L  ⇌  CuTi + 
+ Cu51Hf14 

1193 e13 (max) 
L 

CuTi  
Cu51Hf14 

0,638 
0,503 
0,785 

0,240 
0,424 
0,028 

0,122 
0,073 
0,187 

Примітка: a) та b) — -фази, багаті на Ті або Hf відповідно. 
 
результатів розрахунку, на проєкції солідуса спостерігаються області існу-
вання гомогенних фаз Cu4Ti, Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu10Hf7 та 
безперервна область гомогенності γ-фази, а також протяжна область гомо-
генності β-фази. На проєкції солідуса присутні трикутники: (Cu)–Cu5Hf–
Cu51Hf14, (Cu)–Cu4Ti–Cu51Hf14, Cu4Ti–Cu3Ti2–Cu51Hf14, Cu3Ti2–CuTi–
Cu51Hf14, CuTi–Cu51Hf14–Cu10Hf7, CuTi–Cu10Hf7–γ, α–β–γ,  які утворюють-
ся внаслідок перебігу чотирифазних нонваріантних реакцій, наведених у 
табл. 3. Реакціям, що відбуваються при температурах 1257, 1157, 1156 та 
1154 К, відповідають вироджені трикутники Cu51Hf14–Cu8Hf3–Cu10Hf7, 
Cu2Ti–Cu3Ti2–Cu4Ti3, Cu3Ti2–Cu4Ti3–CuTi та Cu4Ti–Cu2Ti–Cu3Ti2. На повер-
хні солідуса наявна невеличка за протяжністю (xHf = 0–0,02) область гомо-
генності Cu4Ti3-фази. Максимальна розчинність гафнію в цій фазі стано-
вить xHf = 0,036 при 1123 К.  

Температура нонваріантної перитектичної трифазної рівноваги p2 
1276 К є максимальною температурою існування Cu10Hf7-фази, яка має 
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склад Cu0,588Ti0,066Hf0,346. В двокомпонентній системі Cu10Hf7-фаза утворю-
ється при меншій температурі (1256 К) конгруентно з розплаву. Розрахова-
на в даній роботі максимальна розчинність титану в Cu10Hf7-фазі становить 
xTi = 0,167 при температурі 1193 К, яка відповідає евтектичній реакції E1. 

 
Рис. 5. Розрахована проекція поверхні солідуса системи Cu–Ti–Hf 

На солідусі Cu5Hf-фаза демонструє незначну розчинність титану 
(рис. 5). Зі зниженням температури розчинність титану збільшується і до-
сягає xTi = 0,088 при 840 К. Протяжність області гомогенності фази Cu51Hf14 
на солідусі становить xTi = 0–0,100, а максимальна розчинність титану в ній 
складає xTi = 0,111 при 983 К. 

Для γ-фази температури 1644 та 1280 К обмежують температурну об-
ласть її присутності на солідусі, як це видно з політермічного розрізу 
Cu0,33Hf0,67–Cu0,33Ti0,67 (рис. 3, а).  

Так як -фаза в системі Cu–Hf знаходиться у рівновазі з рідиною [17], 
то вона наявна на солідусі потрійної системи. У зв’язку з тим, що темпера-
тура її існування нижче, ніж у -фази, і розчинність Hf в -фазі менша, ніж 
його розчинність в -фазі, то на проєкції солідуса область -фази знахо-
диться всередині області -фази. 

На рис. 6 показана реакційна схема діаграми стану системи Cu–Ti–Hf, по-
будована з урахуванням реакцій, що перебігають за участю рідких сплавів. Від-
повідно до результатів розрахунків, в інтервалі температур 355–1123 К в систе-
мі проходять дев’ять твердофазних нонваріантних чотирифазних реакцій (табл. 
3), в переважній більшості з яких бере участь Cu51Hf14-фаза. 

Таким чином, представлений в даному розділі термодинамічний опис 
системи Cu–Ti–Hf дозволяє коректно змоделювати експериментальну ін-
формацію про фазові рівноваги та термодинамічні властивості рідких 
сплавів. Його особливістю є використання моделі асоційованого розчину 
при описі термодинамічних властивостей розплавів аморфоутворюючих 
систем. Це дозволяє врахувати складну температурну залежність їх термо- 
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Рис. 6. Реакційна схема діаграми стану системи Cu–Ti–Hf за участю рідких сплавів 

 
динамічних функцій змішування. А одержані результати є перспективними 
для подальшого теоретичного аналізу утворення аморфних сплавів систе-
ми. Тому наступним кроком даної роботи став розрахунок концентрацій-
них і температурних меж перебігу метастабільних фазових перетворень за 
участю переохолоджених розплавів. 

Результати моделювання діаграм метастабільних  
фазових перетворень за участю переохолоджених розплавів 

У рамках термодинамічного підходу оцінка концентраційних інтерва-
лів аморфізації розплавів може бути здійснена на основі зіставлення тер-
модинамічної стабільності переохолодженої рідини і конкуруючих криста-
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лічних фаз. В основу підходу покладено уявлення про аморфний сплав як 
про переохолоджену до температури аморфізації рідину, що знаходиться в 
метастабільному стані [46, 47]. У деяких піонерських роботах для прове-
дення подібних розрахунків термодинамічна стабільність переохолодженої 
рідини зіставляється зі стабільностями всіх можливих кристалічних фаз 
системи, включно з рівноважними і метастабільними інтерметалічними 
фазами [47, 48], в інших — тільки з термодинамічними стабільностями 
граничних твердих розчинів [46]. В останньому випадку йдеться про те, що 
утворення інтерметалічних сполук в ході аморфізації сплаву подавлено 
кінетично. На базі подібних уявлень може бути розрахована метастабільна 
діаграма стану між переохолодженою рідиною і граничними твердими ро-
зчинами. В цьому випадку теоретична границя концентраційного інтервалу 
аморфізації сплавів визначається термодинамічною межею бездифузійної 
кристалізації рівноважних твердих розчинів у системі. Ця межа визнача-
ється лінією Т0

L/ϕ, що є геометричним місцем точок, які відповідають рів-
ності енергії Гіббса рідкої фази і відповідного твердого розчину при тем-
пературі аморфізації. А концентраційний інтервал аморфізації визнача-
ється відносним положенням ліній Т0

L/ϕ при Tg. Те, наскільки коректно 
описані вище схеми розрахунку можуть вказати концентраційні межі обла-
стей перетворень за участю переохолоджених розплавів, залежить від того, 
наскільки успішно використані моделі температурно-концентраційної за-
лежності термодинамічних властивостей розплавів і конкуруючих фаз пра-
цюють в рівноважних умовах і наскільки їх можна екстраполювати на тем-
пературний інтервал переохолодження. 

У наших попередніх роботах була неодноразово доведена ефектив-
ність подібного підходу для моделювання концентраційних областей амо-
рфізації розплавів у двокомпонентних [16, 17, 31, 33, 49], трикомпонентних 
[36, 42, 49], чотири- і п’ятикомпонентних [42] системах. На нашу думку, 
запорукою успішності подібних розрахунків є поєднання можливостей 
CALPHAD-методу з адекватним описом термодинамічних властивостей 
аморфоутворюючих розплавів в рамках феноменологічної моделі асоційо-
ваного розчину.  

На рис. 7 показані розраховані діаграми метастабільних фазових пере-
творень за участю переохолоджених розплавів для двокомпонентних сис-
тем Cu–Ti (а) і Cu–Hf (б) та для променевих розрізів Cu–Ti0,80Hf0,20 (в) і Cu–
Ti0,40Hf0,60 (г). Таким чином, концентраційний інтервал аморфізації розпла-
вів в ході їх швидкого загартування визначається відносним положенням 
ліній Т0

L/(Cu) і Т0
L/β при Tg. Ці розрахунки були проведені з використанням 

представлених в табл. 2 параметрів моделей енергії Гіббса для рідкої фази, 
(Cu) і β-фази. На рис. 7 лінії ліквідуса і солідуса граничних твердих розчи-
нів із рівноважними та переохолодженими розплавами показані товстими 
безперервними лініями, рівноважні діаграми стану  тонкими безпере-
рвними лініями. Також на рис. 7 штрихами позначені лінії рівності енергії 
Гіббса Т0

L/β для рідкої фази і ОЦК модифікації ІVВ-металів, лінії Т0
L/(Cu)  

для рідкої фази і міді. Як видно з цього рисунку, для розглянутих двоком-
понентних систем і розрізів існує концентраційна область, в якій переохо-
лоджена рідка фаза виявляється термодинамічно стабільною по відношен-
ню до граничних твердих розчинів. Відповідно до викладених міркувань, 
ширина концентраційної області, обмеженої лініями Т0

L/(Cu) і Т0
L/β, при  
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Рис. 7. Фазові діаграми стабільних і метастабільних перетворень систем Cu–Ti [31] (а), 
Cu–Hf [17] (б), Cu–Ti–Hf, розріз Cu–Ti0,80Hf0,20 (в), Cu–Ti–Hf, розріз Cu–Ti0,40Hf,.60 (г): 
різними символами показані склади аморфних сплавів при їх температурах кристаліза-
ції Тх; темною заливкою показана прогнозована область аморфізації розплавів 

температурі аморфізації вказує на інтервал складів, в якому можна очіку-
вати утворення аморфних сплавів. На рис. 7 для двокомпонентних систем і 
розрізів символами також позначені відомі склади аморфних сплавів [1–5, 
7–13, 15, 50] при відповідній температурі кристалізації Тх, яка дозволяє 
зробити приблизну оцінку температури аморфізації переохолодженого 
сплаву Tg [51, 52]. Для подальшого аналізу температура 800 К була 
прийнята як усереднена величина температури аморфізації розплавів даної 
системи. Зіставляючи дані про склади аморфних сплавів з відносним по-
ложенням ліній Т0

L/(Cu) і Т0
L/β, можна відзначити їх принципову відповід-

ність, яка полягає в тому, що більшість складів потрапляють в концентра-
ційні відрізки, обмежені лініями Т0

L/(Cu) і Т0
L/β. 

На рис. 8, а показано розрахований при 800 К метастабільний ізотер-
мічний перетин системи Cu–Ti–Hf разом з лініями х0

L/(Cu) і х0
L/(β), що вказу-

ють на склади сплавів, в яких спостерігається рівність між енергіями Гі-
ббса рідкої і відповідної кристалічної фаз ((Cu), (β(Ti, Hf)). Результати 
таких розрахунків дозволяють прогнозувати концентраційну область отри-
мання аморфних сплавів у розглянутій трикомпонентній системі. На 
рис. 8, б низхідним штрихуванням показана прогнозована область  
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Рис. 8. Ізотермічний перетин діаграми метастабільних фазових перетворень системи 
Cu–Ti–Hf (а) і прогнозована концентраційна область аморфізації розплавів (низхідне 
штрихування) і експериментально встановлені склади аморфних сплавів (різні симво-
ли) (б) при 800 К. 
 
аморфізації системи Cu–Ti–Hf. Границі цієї області обмежені лініями х0

L/(Cu) і 
х0

L/(β) на концентраційному трикутнику. Зіставляючи склади експериментально 
одержаних в даній системі трикомпонентних аморфних сплавів (показані сим-
волами всередині концентраційного трикутника) і двокомпонентних аморфних 
сплавів (показані символами на сторонах концентраційного трикутника), слід 
зазначити їх задовільну узгодженість з концентраційною областю, обмеженою 
лініями х0

L/(Cu) і х0
L/(β). Ґрунтуючись на даному прогнозі, можна очікувати успіш-

ного отримання аморфних сплавів в системі Cu–Ti–Hf загартуванням з рідини в 
області складів xCu ≈ 0,16–0,80 (рис. 8, б).  

Висновки 
В рамках CALPHAD-методу вперше розроблено термодинамічний 

опис системи Cu–Ti–Hf, який враховує області гомогенності сполук Cu3Ti2, 
Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, Cu10Hf7 в трикомпонентній системі і утво-
рення безперервного твердого розчину Cu(Ti, Hf)2  γ-фази. Діаграма ста-
ну системи представлена у вигляді проєкцій поверхонь ліквідуса і солідуса, 
наборів ізотермічних перетинів і політермічних перерізів, координат нон-
варіантних реакцій і реакційної схеми. Температурно-концентраційна за-
лежність надлишкових термодинамічних функцій змішування розплавів 
змодельована в рамках МАР. 

Відповідно до результатів розрахунків, трикомпонентна рідка фаза си-
стеми Cu–Ti–Hf бере участь в одинадцяти чотирифазних нонваріантних 
реакціях, що перебігають в інтервалі температур 1138–1541 К, які є близь-
кими до температур нонваріантних реакцій за участю двокомпонентної 
рідкої фази в системі Cu–Ti. Як результат, в частині концентраційного три-
кутника, пов'язаній з двокомпонентною системою Cu–Ti, утворюється про-
тяжна область депресії поверхні ліквідуса. Такий характер фазових пере-
творень задовільно узгоджується з уявленнями про високу відносну термо-
динамічну стабільність металевих розплавів аморфоутворюючих систем і 
про перебіг низькотемпературних нонваріантних реакцій за їх участю. Згі-
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дно з розрахунками, мінімальною температурою ліквідуса в трикомпонен-
тній системі є температура 1138 К, яка відповідає евтектичній точці Е2. 

Розраховано діаграми метастабільних фазових перетворень за участю 
переохолоджених розплавів Cu–Ti–Hf і граничних твердих розчинів на ос-
нові чистих компонентів. Показано, що переохолоджені розплави в широ-
ких концентраційних областях демонструють термодинамічну стабільність 
по відношенню до граничних твердих розчинів на основі чистих компоне-
нтів. На прикладі граничних двокомпонентних систем Cu–Ti і Cu–Hf та 
даної трикомпонентної системи продемонстровано, що розраховані в рам-
ках CALPHAD-методу метастабільні фазові діаграми за участю переохоло-
дженої рідини і граничних твердих розчинів дозволяють оцінити концент-
раційні області аморфізації розплавів загартуванням з рідини по 
відносному розташуванню ліній х0

L/(Cu) і х0
L/(β) при температурі аморфізації. 

Прогнозована концентраційна область аморфізації розплавів Cu–Ti–Hf за-
гартуванням з рідини становить xCu  0,16–0,80. 

M.A. Turchanin, P.G. Agraval, G.O. Vodopyanova 

THERMODYNAMIC ASSESSMENT OF THE GLASS-FORMING  
Cu–Ti–Hf SYSTEM 

In the framework of the CALPHAD method, the thermodynamic assessment of the Cu–
Ti–Hf system has been performed for the first time. This assessment considers the existence 
of homogeneity regions for Cu3Ti2, Cu4Ti3, CuTi, Cu5Hf, Cu51Hf14, and Cu10Hf7 compounds 
and the formation of a continuous solid solution of Cu(Ti,Hf)2 (γ-phase) in the ternary sys-
tem. The thermodynamic assessments of the boundary two-component systems and data on 
phase transformations and mixing enthalpy of melts in the ternary system became the basis 
for calculations. The Compound Energy Formalism was used to model the thermodynamic 
properties of intermetallic compounds with а homogeneity region. The associated solution 
model was used to describe the complex temperature dependence of the thermodynamic 
properties of melts from the temperature of the existence of equilibrium melts to the glass-
formation temperature. Upon the calculations, isothermal sections, vertical sections, projec-
tions of the liquidus and solidus surfaces, and the reaction scheme of the phase diagram were 
presented. The liquid phase participates in eleven four-phase invariant reactions occurring in 
the temperature range 1138–1541 K. Diagrams of metastable phase transformations involving 
supercooled Cu–Ti–Hf melts and boundary solid solutions based on pure components were 
calculated. It is shown that supercooled melts in wide concentration range are thermodynami-
cally stable in relation to boundary solid solutions based on pure components. The concentra-
tion region of glass formation for Cu–Ti–Hf melts by liquid quenching, predicted by the rela-
tive position of the Т0

L/ϕ and х0
L/ϕ lines, is xCu  0.16–0.80. 

Keywords: thermodynamic assessment of the Cu–Ti–Hf system, phase diagram, meta-
stable phase transformations, concentration region of glass formation for liquid alloys. 
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