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The discussed research combine two components: a) the improvement of the
current procedure for stress–strain analysis of aircraft parts on the basis of
the introduction of a crystallographic factor into the Huber–Mises–Hencky
equivalent-stresses’ calculation procedure; b) an example of application of
this new calculation procedure into the practice of repairing aircraft skin
that has been damaged by shooting, fatigue, corrosion, or firing. 
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1. INTRODUCTION 

Despite the increasing use of composites, metals continue to be the 

primary materials for the bearing components of aircraft and many 

engineering structure. Almost all operational loads of these engineer-
ing structures are fluctuating. Being applied thousands of times, they 

induce accumulation of fatigue damage, nucleation and propagation of 

cracks and failure. Generic mode of cyclical loads is multiaxial: pro-
portional and disproportional, in-phase and out-of-phase. Fatigue 

damage assessment and failure prediction for this kind of fatigue is 

extremely challenging task. As the fatigue process depends on many 

factors, namely, parameters of loading, characteristics of metal, ex-
ternal conditions, etc., numerous methods for multiaxial fatigue anal-
ysis have been developed and currently are used. 
 Theories and corresponding calculation methods for the multiaxial 
fatigue analysis are classified as Stress-Based (Equivalent Stress ap-
proaches and Sines Method), Strain-Based (maximum principal strain 

theory, maximum shear strain theory, octahedral shear strain theory), 
and Energy-Based (plastic work per cycle, total strain energy density 

per cycle), as well as critical plane models. Comparative analysis of the 

contemporary methods are presented in the reviews [1−5] and other. 
 Considering the complex mechanism of development of a defect sub-
structure in metals due to deformation processes [6], it is also worth 

noting the work of the authors [7] who assessed structure formation 

due to various types of deformation and showed that, far from ther-
modynamic equilibrium, synergistic structure formation plays an im-
portant role. 
 Unfortunately, there is no universal theory of the fatigue damage 

accumulation at the multiaxial cyclical loading and no approved and 

generally accepted method for fatigue life estimation; thus, any con-
clusion about correctness of the method for prediction the fatigue life 

must be checked by experiments. 
 The experiments conducted and described herein are aimed on the 

improvement of the efficiency of the multiaxial stress–strain analysis 

by the introduction of crystallographic aspects into the procedures of 

fatigue damage analysis for anisotropic materials. 
 Analysis of many structures subjected to the cyclical loading begins 

from the static strength calculations. For example, preliminary design 

stage for aircraft begins from the static stress–strain analysis and fol-
lowing assessment the geometry and dimensions of the aircraft parts, 
despite it is well known that aircraft are vulnerable to the cyclical load-
ing rather than static. Many current practices of the stress–strain 
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analysis begin from the assessment of the Huber–Mises–Hencky 

equivalent stresses. This classical approach works well for the ductile 

metals at static loading. 
 Huber–Mises–Hencky method was proved efficient tool not only for 

static loading, but also for fatigue analysis in many areas. For exam-
ple, experiments and Finite Elements Analysis were performed for 

specimens modelling spot welded joints. Tensile-shear and cruciform-
tension specimens’ tests have shown that Huber–Mises–Hencky stress 

governs the fatigue failure of spot-welded joints. This criterion was 

successfully used for many bearing components and stress–strain con-
ditions [8]. Another example deals with [9] fatigue life prediction of 

aircraft gun cabin structure under impact, caused by repetitive impact 

while firing, which causes vibration failure and structural damage. 
 The attempts to extend the Huber–Mises–Hencky approach by com-
bining with contemporary critical plane theory exist and one of them 

was developed in the work [10] for out of face cyclical loading. The 

proposed criterion corresponds to the Huber–Mises–Hencky criterion 

modified by the coefficient taking into account the phase shift of 

stresses. 
 The Huber–Mises–Hencky formula for equivalent stress calculation 

does not consider crystallographic texture and following from that an-
isotropy of metals, caused, first of all by rolling. The accuracy of the 

calculations can be improved by introducing a crystallographic factor 

into the equivalent stress calculation. This was proved by testing alu-
minium alloy specimens subjected to combined tension-compression-
torsion fatigue tests. 
 Out-of-phase fatigue loads are rather typical for all machines and 

mechanisms, but it is also well-known fact, that many of structures 

subjected to simpler in-phase loading. The one of the main reasons for 

planes accidents is pressurization of the aircraft fuselage. Examples of 

that are presented in Refs. [11, 12]. The pressurization cycles are in-
phase. Many other examples of in-phase loading can be found for ob-
jects of machinery. These are objects where Huber–Mises–Hencky rule 

can be applied; moreover, this method can be improved by the taking 

into account the real crystallographic structure of the metallic parts. 

2. MATERIALS AND METHODS 

Aluminium alloys at present are widely used not only in aviation, but 

also in the automobile industry [13] and many others. In aviation in-
dustry, these are well known, high-strength alloys of Al–Cu–Zn–Mg 

(AA2xxx) group and Al–Zn–Mg–Cu (AA7xxx); in automobile indus-
try, these are non-heat-treatable Al–Mg (AA5xxx) and the age-
hardened Al–Mg–Si (AA6xxx) alloys. 
 Anisotropy of constructional metal is a result of their production 
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process. Most pronouncing anisotropy resulted from the rolling tex-
ture. Preferable crystallographic orientation of grains is a main reason 

for Alclad alloys’ plastic behaviour anisotropy [14]. 
 Crystallographic anisotropy at fatigue was studied both on single 

crystals and on polycrystals. For single crystals, the crystallographic 

fatigue anisotropy can be explained by several aspects: a) by the level 
of shear stress in critical slip system; b) by the preferable mode of the 

slip, i.e., easy slip or multiple slip with associated strain hardening; c) 
by the mutual location of the actuated slip planes and surface of the 

specimen. 
 For polycrystals, the influence of the grains crystallographic orien-
tation also was found by many researches. In the work [15], for exam-
ple it was stated that orientation of the grains determines peculiarities 

of dislocation structures and their evolution. 
 For aluminium used for clad layer of aluminium alloys the prefera-
ble orientation after the rolling {112}<111>, for core aluminium al-
loys, it is {110}<112> [16]. 
 Metal fatigue phenomenon at the present time is considered as a re-
sult of dislocations motion along favourably orientated slip systems, 
their interaction, forming and evolution of defects structures. Tested 

in the presented experiments f.c.c. aluminium alloy has crystal lattice 

with twelve slip systems. Slip process depends mainly on the resolved 

shear stresses in slip systems, which in turn depends on the orientation 

of slip plane and slip direction relatively the load components. The ori-
entation of actual slip systems influences the dislocation motion and 

fatigue damage, but this fact is not taking into account in conventional 
methods for the stress–strain analysis of parts subjected to the cyclical 
loading. 
 For many metals, the accumulation of fatigue damage accompanied 

  
a b 

Fig. 1. Deformation relief on the surface of aluminium single crystal: orienta-
tion <221>{110} (a); orientation <100>{100} (b) [17]. 
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with formation of the surface relief. The surface deformation-relief 

sensitivity to the crystallography has been revealed both on single 

crystals [17] and on polycrystalline alloys. Surface relief on the alu-
minium single crystals is shown in Fig. 1. Examples of the surface re-
lief observed on the surface of the polycrystalline D16AT specimens 

found at the process of cyclical loading are shown in Fig. 2. This phe-
nomenon was revealed for D16AT, V95, 2024T3, 7075T6 alloys. 
 The intensity of the relief, expresses by the damage parameter D 

[18], evolves with number of cycles and correlates with consumed life 

of details. Damage parameter D reflects accumulated fatigue damage 

by the ratio of surface area with signs of extrusion/intrusion to the 

total observed surface area. Light microscope with magnification in 

the range from ×200 to ×400 may be efficiently use to get digital photo 

of the surface, while special software allows assessment of the damage 

parameter (Fig. 3). 
 Specimens made of Alclad aluminium alloy D16AT (analogues of 

2024T3) where tested in the frame of conducted and partly presented 

here experimental research. 

  
a b 

  
c d 

Fig. 2. Deformation relief formed under the action of cyclical loading: 
PRO_02 (5000) σa = 118.7 MPa, τ = 68.5 MPa (a); TC_02 (5000) 
σa = 150.0 MPa, τ = 0 MPa (b); TOR_03 (5000) σa = 0 MPa, τ = 150.0 MPa 

(c); OP_03 (5000) σa = 150.0 MPa, τ = 86.0 MPa (d). 
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 Distributions of the deformation relief on the surface of specimens 

after the 100000 cycles tested by tension–compression (Fig. 4, a) and 

torsion (Fig. 4, b) are shown below. 
 As it is was shown in the paper [19], relief pattern on the surfaces of 

the specimen tested under the different regimes of loading follow the 

distribution of the normal and shear stresses in the rectangular cross 

sections of specimens. 
 Works aimed on the improvement of the Huber–Mises–Hencky ap-
proach by the introduction of the crystallographic factor into the Hu-
ber–Mises–Hencky formula for equivalent stresses have been pro-
voked by the observation of the surface deformation pattern, caused by 

the cyclical loads of some alloys. Crystallographic deformation relief 

reflects the accumulated fatigue damage as it was proved by the re-
searches [17−20], thus the crystallography should be taken into ac-
count. 
 In Table 1, mechanical characteristics and chemical composition of 

the Alclad alloy D16AT as well as characteristics of its analogous alloy 

 

Fig. 3. Fragment of the damage parameter assessment: converting the initial 
photo of the deformation relief into the contrast image. 

 
a 

 
b 

Fig. 4. Fragment of the damage parameter assessment: converting the initial 
photo of the deformation relief into the contrast image. 
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2024 T3 are shown [21]. 

3. CALCULATIONS 

The introduction of the crystallographic factor into the procedure of 

the equivalent stresses assessment has been done by the following pro-
cedure: Step 1assessment of the Schmid’s factors for slip systems 

actuated by tension component; Step 2assessment of the Schmid’s 

factors for slip systems actuated by shear component; 
Step 3Calculation of the resolved tension component by account of 

correspondent Schmid’s factor; Step 4Calculation of the resolved 

shear component by account of correspondent Schmid’s factor; 
Step 5Calculation of the corrected Huber–Mises–Hencky equivalent 

stress. For combined tension−torsion mode of biaxial loading, the for-
mula 

 σ = σ + τ2 2
eq 3x xy  (1) 

is transformed into 

 σ = σ + τ2 2
eqcorrected ( ) 3( )x xym m , (2) 

where σeq is equivalent Huber–Mises–Hencky stress, σeqcorrected is equiv-
alent Huber–Mises–Hencky stress corrected with account of crystallo-
graphic texture, m is Schmid’s factor, σx is normal (axial) stress, τxy is 

shear stress. 
 Results of the calculation are presented in Table 2. 
 The relations shown in Figs. 6 and 7 confirm the relevance of the 

proposed method. For the specimens tested by the in-phase mode of 

loading, the relation between the number of cycles to failure and cor-

TABLE 1. Mechanical characteristics and chemical composition of D16AT 

and 2024T3 [21]. 

Alloy 

Ultimate 

tension 

strength, 
MPa 

Yield 

strength, 
MPa 

Elongation, 
% 

Young 

modulus, 
MPa 

Main compo-
nents, 

% 

D16АТ 440.0 290.0 18 71.0 
Cu3.8−4.9 
Mg1.2−1.8 
Mn0.3−09 

2024 Т3 435.0 290.0 12 73.2 
Cu3.8−3.9 
Mg1.2−1.8 
Mn0.3−0.9 
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rected Huber–Mises–Hencky characterized by the R2
 = 0.947, but at 

the same time the correlation analysis reveals the reduction of the R2
 

for the specimens tested at out-of-phase mode. 

4. RESULTS AND DISCUSSION 

New results of the deformation-relief monitoring carried out for the 

selected regimes of the uniaxial and biaxial loading are shown below in 

Fig. 5. 
 The following loading regimes have been provided: TORtorsion; 
TCtension–compression; PROproportional biaxial loading by ten-
sion–compression and torsion; OPout-of-phase loading by tension-
compression and torsion. 
 The obtained relations between the intensity of the deformation re-
lief and percent of consumed fatigue life are combined regardless the 

level of stresses and mode of loading. 
 Deformation relief has crystallographic nature. Extrusion, intru-
sions, slip lines are the results of the dislocations motion along the 

crystallographic planes in the specific directions. Thus, the introduc-
tion of the crystallographic factor into the calculation of the stresses 

responsible on the fatigue damage looks reasonable. 
 Conclusion about possibility to improve accuracy of the fatigue 

TABLE 2. Assessment of the Huber–Mises–Hencky stress with account crys-
tallographic texture of tested specimens. 

Mode of 

loading 

Maximum 

normal 
compo-
nent, 

σmax, MPa 

Maximum 

shear com-
ponent, 

τmax, MPa 

Number 

of cycles 

to failure 

Hu-
ber−Mises−

Hencky 

stress, MPa 

Schmid’s 

factor for 

Slip sys-
tems ac-
tuated by 

the nor-
mal stress 

Schmid’s 

factor for 

slip sys-
tems actu-
ated by the 

shear 

stress 

Corrected 

Hu-
ber−Mises−

Hencky 

stress, 
MPa 

TOR 01 0 88.6 23⋅106 150 0 0.24 36.83 

TOR 03 0 150 266503 260 0 0.24 62.35 

TC 01, 
R = −1 

150 0 151355 150 0.45 0 67.5 

TC 02, 
R = −1 

150 0 181741 150 0.45 0 67.5 

PRO, 
R = −1 

106.05 61.24 420547 150 0.45 0.24 54.06 

OP01 106.71 61.8 143070 151 0.45 0.24 54.45 

OP02 149.99 86.61 48040 212 0.45 0.24 76.5 
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analysis by the introduction of the crystallographic factor into the Hu-
ber–Mises–Hencky formula was made after the fatigue test with 

known texture. Some results of this experiment early were presented 

in the work [20]. 
 The fatigue properties of materials are described by a SN-curve, 
thus correction of the equivalent stress assessment can be checked by 

the relevant correlation between the stress and number of cycles to 

failure. 
 Proposed technique for the introduction of the crystallographic fac-
tor into the Huber−Mises stress formula is less efficient for out-off-
face loading. Figure 7 reveals the reduction of the correlation coeffi-
cient for the relation ‘corrected Mises’ stress–number of cycles to fail-
ure’ when results of the out-of-face testing are used for the graph con-
struction. Correlation coefficient drops from the 0.94 for in phase ten-
sion–compression and tension–compression–torsion modes to 0.831 

 
a 

 
b 

Fig. 5. Evolution of the surface relief intensity: without results of the out-of-
face testing (a); with results of out-of-face testing (b). 
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for out-of-phase loading (Fig. 7). 
 Figure 8 illustrates the attempt to construct SN-curve on the base of
Huber–Mises–Hencky formula for equivalent stress without respect to
preferred crystallographic orientations of the grains of the investigat-
ed textured alloy. 
 As it is seen in Fig. 8, there is no correlation (R² = 0.0415) between
the number of cycles to failure and conventional equivalent Huber–
Mises–Hencky stress. 
 As an example of the practical application in aviation, the improve-
ment of the aircraft skin repair can be considered. Fatigue, corrosion,
denting, and even shooting, is a common type of in-service aircraft
damage. These and other damages are repaired by patches or even by a

Fig. 6. Corrected Huber–Mises–Hencky stress–number of cycles to failure
(only in-face loading results). 

Fig. 7. Corrected Huber–Mises–Hencky stress–number of cycles to failure
(out-of-face loading results are included). 
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replacement of large panels. For aircraft parts made of metals, a simi-
lar material, for example the aluminium alloy 2024-T3 is used to make 

patches. This material, like all rolled metal sheets, is anisotropic. 
 Aircraft components, as well as repair patches, operate under multi-
axial loading conditions. Fuselage constructions are subjected to bend-
ing, tension, compression, and pressurization loads. Patches installed 

at the different spots and integrated into the primary structure, with-
stand multiaxial loading. Since patches are made of anisotropic mate-
rial, they must be oriented for better resistance to the loads to with-
stand actual loads. The enhanced procedure for Huber–Mises–Hencky 

equivalent stress calculation provides the possibility of minimizing 

equivalent stresses by optimally orienting the patch. As shown by pre-
liminary fatigue tests, this may lead to a significant increase in the 

components’ fatigue life. 

5. CONCLUSION 

Parts of many machines, mechanisms, constructions are made of ani-
sotropic materials; this influences their bearing capacity. Static 

strength analysis of the components subjected to the multiaxial fa-
tigue begins as a rule from the assessment of the equivalent uniaxial 
stresses, it is a routine procedure in current practice of aircraft pre-
liminary and details design stage. The Huber–Mises–Hencky approach 

proposed many years ago still reliable tool for this task. Huber–Mises–
Hencky method does not consider the anisotropy of constructional 
metals, thus the accuracy of the calculations can be increased by the 

introduction of crystallographic factor. This can be done for some ma-
terials by the taking into account their texture. To do this, normal and 

shear stresses’ components of actual load are resolved to the actual 

 

Fig. 8. Conventional equivalent Huber–Mises–Hencky stress–number of cy-
cles to failure. 
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crystallographic slip system; then, the equivalent stresses are found 

according to the generally excepted Huber–Mises–Hencky method. 
Experiments performed with specimens of Al−Cu−Mg alloy confirmed 

the proposed method. 
 Authors of the paper highly appreciate the support of the research 

team of Bydgoszcz University of Science and Technology (Poland), 
team leader Dr. Ł. Pejkowski, and hope to extend our collaboration in 

nearest future. 
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Change of Mechanical Properties of Bars in the Process 

of Deformation by Combined Method 

I. E. Volokitina and A. V. Volokitin   

Karaganda Industrial University,  
Republic Ave. 30,  
101400 Temirtau, Kazakhstan 

A new combined deformation technology combining radial-shear broaching 

and drawing technology is developed in this work, which makes it possible to 

improve the mechanical and operational properties of carbon-steel bars. As a 

result, during three straining cycles, the average value of microhardness in 

the central zone is of 2085 MPa, in the neutral zone, it is of 2505 MPa, and in 

the surface zone, it is of 2915 MPa. In addition, the strength properties are 

increased by almost 2 times, the plastic characteristics are reduced not much, 

but remain at a fairly good level for steel 45 due to obtaining gradient micro-
structure during straining. 

Key words: steel, bar, drawing, radial-shear broaching, severe plastic defor-
mation. 

У роботі розроблено нову комбіновану технологію деформування, що по-
єднує в собі технологію радіяльно-зсувного протягування та волочіння, 

що дає змогу підвищити механічні й експлуатаційні властивості прутків 

із вуглецевої криці. У результаті за три цикли деформування середнє зна-
чення мікротвердости у центральній зоні становило 2085 МПа, у нейтра-
льній зоні — 2505 МПа, а в поверхневій зоні — 2915 МПа. Такий розкид 

мікротвердости підтверджує наявність ґрадієнтної мікроструктури. Та-
кож відбулося збільшення міцнісних характеристик майже у 2 рази, пла-
стичні характеристики зазнають пониження, але залишаються на доволі 
хорошому для криці 45 рівні за рахунок одержання ґрадієнтної мікро-
структури під час деформування. 

 
Corresponding author: Volokitina Irina Evgenievna 
E-mail: irina.vav55@gmail.com 
 
Citation:  I. E. Volokitina and A. V. Volokitin, Change of Mechanical Properties of 

Bars in the Process of Deformation by Combined Method, Metallofiz. Noveishie 

Tekhnol., 46, No. 9: 845–850 (2024). DOI: 10.15407/mfint.46.09.0845 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâіòíі òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2024, vol. 46, No. 9, pp. 845–850 
https://doi.org/10.15407/mfint.46.09.0845 
Reprints available directly from the publisher 

 Ошибка! Источник ссылки не найден. Publishing 

House ‘Akademperiodyka’,  
National Academy of Sciences of Ukraine 

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

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

https://doi.org/10.15407/mfint.46.09.0845
https://doi.org/10.15407/mfint.46.09.0845


846 I. E. VOLOKITINA and A. V. VOLOKITIN 

Ключові слова: криця, пруток, волочіння, радіяльно-зсувне протягання, 

інтенсивна пластична деформація. 

(Received 7 December, 2023; in final version, 11 March, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

Bars made of carbon steel grades are one of the main types of products of 

hardware processing of ferrous metallurgy and are widely used in al-
most all sectors of economy both in the form of marketable products and 

in the form of products from it. To ensure efficient use, sustainable ex-
ports and real import substitution, bars must be highly competitive, the 

main directions of which are: reduction of material and energy con-
sumption, development and manufacture of advanced equipment for the 

new enterprises existing and construction technological re-equipment. 
In this regard, it is necessary to develop and investigate more new and 

effective technologies to improve performance and strength properties 

of long bars. Therefore, development of new combined methods of pres-
sure treatment, allowing increasing significantly the level of original 
material processing is an urgent task. 
 Reinforcing bars are widely used in construction. With their help, 
reinforcement of reinforced concrete products in the form of slabs, 
blocks, beams, etc., as well as the construction of building structures. 
Reinforcement is in the form of metal bars made of low-alloy or carbon 

steel. Currently, the rebar is used in the construction of various build-
ings. Because of its excellent performance, characteristics can give 

more strength to concrete: foundations, walls and floors. 
 In recent years, a lot of research has been carried out to improve me-
chanical and operational properties of carbon steels by means of obtain-
ing ultrafine grains and nanostructure by intensive plastic deformation 

methods. Methods of severe plastic deformation (SPD), in contrast to 

traditional methods of metal forming, aimed mainly at shaping, are 

used to significantly change the structure, phase composition, physical 
and mechanical properties [1–3]. As a result of SPD in metallic materi-
als, lengths of grain and subgrain boundaries increase by orders of mag-
nitude, static and dynamic dilatation of crystal lattice atoms changes 

markedly. Materials obtained in this way, such as nanostructured alu-
minium or copper, can become harder than high-strength steel, but 

these materials will be very brittle and break during use, apparently due 

to strain localization [4–6]. 
 One of the techniques that improve performance of products is the use 

of metallic materials with a gradient structure [7–9]. It has been found 

that gradient microstructures, in which the grain size increases from 

nanosize state on the surface to a coarse-grained state in the centre, are 

an effective approach to increasing the plasticity of the product as a 
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whole. 
 In recent years, study of gradient structural states in metallic mate-
rials has formed into a new scientific direction [10–12]. Within this 

framework, it is of interest to study the formation of gradient struc-
tures in long metal products (rods, strips). Combination of harder sur-
face layers with a relatively ‘soft’ core in such products makes it possi-
ble to increase wear resistance, distribute loads, relax stress concentra-
tors, and increase plasticity of the product as a whole. As an example, we 

should point out the use of nonmonotonic shear deformation by shear 

drawing of low-carbon steel bars, which leads to the formation of a gra-
dient structure up to the formation of nanostructured surface layers 

with ultrahigh microhardness (HV ≅ 7 GPa) and to a noticeable increase 

in wear resistance. 
 It is also possible to obtain a gradient structure in long bars by the 

type of helical rolling, separated by its authors into a unique method 

called ‘Radial Shear Rolling’ (RSP) and patented [13].  
 Thus, it can be summarized that during radial shear rolling, in the 

deformation zone, stress state scheme is realized that is close to all-
round compression with large shear deformations [14]. The most intense 

shear deformations are localized in the zone of metal slip lines intersec-
tion—the annular cross-sectional zone characteristic of three-roll 
scheme. In other words, conditions are created in the deformation zone 

that is optimal for the gradient structure formation. 
 In addition, heat treatment increases the processing cycle time and 

increases the cost of manufacturing bars. Therefore, the development of 

technological processes for the manufacture of bars should follow effi-
ciency-increasing path of methods used for processing of metals by pres-
sure. 
 Instead of radial-sliding rolling, in our case we will pull the bar on a 

helical rolling mill. Since by pulling the billet simultaneously through 

the crossing rolls and the draw, tensile stresses arise that leads to a re-
duction of the drawing force. Due to the tensile stresses along the billet, 

the profile of the stretched billet is formed more evenly. 

2. EXPERIMENTAL 

A laboratory experiment on annealed bars of carbon steel AISI 1045 

was carried out to study the efficiency of the developed technology. 
Before straining, the bars were annealed at 740°C to obtain a more ho-
mogeneous structure and to eliminate the impact of other production 

processes. 
 Since our university does not have planetary stands for the produc-
tion of long bars, it was decided to implement radial-displacement 

drawing instead of radial-displacement rolling of bars on the mill PCP-
10/30 and combine this process with traditional drawing on the mill B-
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I/550 M. Since, by pulling the workpiece simultaneously through the
crossed rolls and the drawbar, tensile stresses are generated which re-
sult in a reduction of the drawing force. The profile of the drawn
workpiece is formed more uniformly due to tensile stresses along the
workpiece. 
 The process we are developing is based on radial-displacement draw-
ing technology, which makes it possible to produce long bars with en-
hanced mechanical properties. During pulling, the workpiece is
strained in cross-section by pulling it through tapered rollers that are
positioned at a 120° angle to each other. The surface layers of the
workpiece undergo radial torsion, which in combination with reduc-
tion results in a high degree of strain allowing for better surface fin-
ish. There is greater refinement of the structure in conjunction with
radial-displacement straining.  
 Straining of bars was carried out according to the modelled scheme
shown in Fig.1. 
 Microhardness was determined on Anton Paar hardness tester in ac-
cordance with GOST 9450-76 by the method of diamond pyramid in-
dentation with the angle between opposite sides 136° under the load 1N
and duration of loading 2 s. The average value of 5 measurements in
each considered area was used to calculate the microhardness value. 
 Tensile tests were carried out in accordance with GOST 1497-2000 at
room temperature. Tenfold samples d =10 mm was used. 

3. RESULTS AND DISCUSSION

Figure 2 shows the microhardness distribution along the cross section
of the bar after each straining cycle. The graph above shows that the
microhardness is higher in the surface zone. Thus, for three straining
cycles, the average value of microhardness in the central zone was of
2085 MPa, in the neutral zone, it was of 2505 MPa, and in the surface 

Fig. 1. Schematic diagram of new bar straining process: 1—gripping device;
2—bar; 3—drawing rolls; 4—broaching rolls.
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zone, it was of 2915 MPa. This variation of microhardness confirms 

the presence of a gradient microstructure. 
 Figure 3 shows graphs of strength and plastic properties of carbon 

steel bar plotted before tensile testing. Analysis of the graph shows an 

increase in strength characteristics for 3 straining cycles by almost 2 

times, so, the tensile strength increases from 580 MPa to 1010 MPa, 

and yield strength from 325 to 730 MPa. Plastic characteristics un-
dergo a decrease, so relative reduction changes from 42% to 31%, and 

relative elongation from 18 to 14 MPa. The plastic characteristics re-
main at a fairly good level due to the gradient microstructure obtained 

during straining. Plastic characteristics in this steel are obtained at a 

lower level when deformed by other SPD methods [15, 16]. 

4. CONCLUSIONS 

Bars from carbon steel grade AISI 1045 strained by a new technology 

 

Fig. 2. Graphs of microhardness distribution along the bar section. 

 
a     b 

Fig. 3. Diagrams of mechanical characteristics of carbon steel bar depending 

on the straining cycle: a—strength characteristics; b—plasticity characteris-
tics. 
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are studied in this work. Physical experiment has shown that the ap-
plication of radial-displacement drawing helps to reduce the number of 

straining cycles and, as a result, to reduce the cyclic nature of the 

technological process, as well as to increase the depth of structure de-
velopment due to the penetration of reduction straining along the 

cross-section of the bar. Such bars together with their increased 

strength and plastic properties provide good prospects for their appli-
cation in construction. 
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Combined Ultrasonic–Mechanical Treatment 
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 UA-49005 Dnipro, Ukraine 

It is demonstrated that the application of combined processing, specifically, 
the simultaneous use of ultrasound and mechanical action (friction), is an ef-
fective method for surface treatment. Optimal parameters of influence are 

identified, which are leading to an increase in hardness, a favourable redistri-
bution of stresses, and a reduction in surface roughness. This approach inte-
grates the benefits of ultrasonic energy to modify the materials’ subsurface 

structure with the mechanical smoothing effects of friction. This synergy en-
hances material properties by refining the microstructure, promoting homog-
enous distribution of alloying elements, and inducing beneficial compressive 

stresses, all of which contribute significantly to improving the wear resistance 

and longevity of treated surfaces. 

Key words: steel, ultrasonic–mechanical treatment, combined processing, 

‘white layer’, plastic deformation. 

Доведено, що застосування комбінованого оброблення, зокрема одночасне 

використання ультразвуку та механічної дії (тертя), є ефективною мето-
дою оброблення поверхні. Визначено оптимальні параметри впливу, що 

приводить до підвищення твердости, сприятливого перерозподілу напру-
жень і пониження шерсткости поверхні. Цей підхід інтеґрує переваги 

ультразвукової енергії для модифікування підповерхневої структури ма-
теріялу з механічними вирівнювальними ефектами тертя. Така синергія 

поліпшує властивості матеріялу шляхом удосконалення мікроструктури, 
сприяння однорідному розподілу леґувальних елементів та індукції кори-
сних стискальних напружень. Всі ці чинники істотно сприяють підви-
щенню зносостійкости та тривалости експлуатації оброблених поверхонь. 
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1. INTRODUCTION 

The durability and operational robustness of most machine components 

depend on the condition and physical-mechanical properties of their 

working surfaces, where wear processes originate and develop. A rela-
tively minor (5−20%) wear of the working surface, such as in the friction 

pairs of conjugated parts, leads to their rejection, even though the re-
maining mass-dimensional characteristics of the parts overall are still 
close to nominal. Furthermore, the wear resistance of the working sur-
face often limits not only the operational life of individual parts but also 

the maintenance interval of the machine as a whole. The costs associated 

with its downtime, along with expenses on renovation, far exceed the 

cost of new parts. Thus, the task of strengthening working surfaces is 

extremely relevant for mechanical engineering, as is the choice of tech-
nological methods for hardening treatment. Alongside this, the re-
quirements for the quality of machine parts’ surfaces for various pur-
poses, such as laser mirrors, machine disks, etc., have demanded a more 

refined yet deeper impact on their treated surfaces. Lately, the treat-
ment of the surface and subsurface layers of material, providing them 

with functional properties distinct from those required from the bulk 

material, has been defined as ‘engineering’ of the surface [1–3]. One 

category of surface engineering methods is the technology of modifying 

existing surfaces by changing their topography, chemical composition, 
and microstructure. Analysis of existing methods for forming and 

treating surface layers of parts has shown their insufficient effective-
ness with high material and energy costs. This reduces the competitive-
ness of modern mechanical engineering products as a whole. Therefore, 
researching and developing new ways of impact that can radically 

change the state of working surfaces of machine parts and extend their 

service life is important and timely. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

Significant advancements in quantum electronics (lasers), electron and 

ion beams, electrohydroimpulse processes, ultrasound, explosion tech-
niques, and other areas of physics have led to the creation and increasing-
ly practical application of new pulse methods for the treatment of metals 

and alloys. These methods are characterized by the application of high 

specific energy, its impulse impact on relatively small volumes of a solid 
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body followed by rapid cooling. Such extreme conditions, primarily heat-
ing and cooling, lead to the intensification of many physicochemical pro-
cesses, which significantly affect the formation of the structure, physi-
cal-mechanical properties, and stressed state of the metal, shaping the 

quality of the treated surface [3]. 
 Currently, ultrasonic vibrations are increasingly used in technology: 
low-energy ultrasonic vibrations (tenths of watts) are used in measuring 

techniques, defectoscopy, signalling, etc.; high-energy vibrations (sev-
eral hundreds of thousands of watts per square meter) are used for metal 
treatment. 
 The impact of ultrasound on a solid body generates mechanical elastic 

waves within it. A vibrating sound source periodically compresses the 

metal particles directly adjacent to it, which then transmit this com-
pression to the next layer. Compression waves alternate with rarefac-
tion waves. A distinctive feature of ultrasound is that, unlike thermal 
energy, which is distributed quite evenly throughout the volume of the 

deformed metal, acoustic energy is mainly absorbed by grain bounda-
ries, defects in the crystal lattice, i.e., selectively. It is almost not ab-
sorbed in defect-free zones of the crystal. Thus, heating under the influ-
ence of ultrasound can occur locally. Ultrasound, especially high-
energy, can also affect the electronic structure (electronic levels) of the 

material, as evidenced by the ‘acoustomagnetoelectric effect’ [4–6]. 
 The proposed method combines two processing techniques, namely, 
ultrasound and mechanical (friction) ones, which occur simultaneously. 
 The challenge lies in transferring maximum ultrasonic vibrations to 

the processing zone (where the waveguide tool presses against the work-
piece). The method of transferring ultrasonic vibrations from a solid 

body (waveguide) to another solid body (the workpiece) is an important 

factor, as too strong a pressure of the tool on the part can disrupt acous-
tic connection, while too weak does not allow achieving the necessary 

structure, as almost all the energy disperses into the air when ultrasonic 

waves propagate from the material of the magnetostriction vibrator or 

tool. 
 The delivery of ultrasonic energy to the hardening zone was carried 

out using a fork-shaped waveguide tool (tip) in a radial direction. The 

converter with the waveguide was mounted horizontally in a special 
bracket installed in movable slides, the base of which was fixed on the 

support of the lathe 1К62 (Fig. 1). The waveguide was pressed against 

the workpiece by a freely hanging weight (P1), suspended via a pulley to 

the bracket. This scheme allows for the hardening of parts of various 

shapes (during the processing, the tool traced the profile of the part). 
 The waveguide tool was made of 40H steel in a fork shape, fitted 

with carbide plates soldered to the internal (working) cavities of the 

prongs. The profile of the plate (in cross-section) had a radius of 5 mm. 
The tip and the converter were connected with a tight thread. The fork 
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angle was chosen based on the diameter of the parts, not exceeding 50 

mm. 
 For hardening, magnetostrictive converters of the type PMS-15A-
18 were used. They are powerful and reliable, not requiring stability of 

amplitude and allowing the use of higher P1 pressures. The main tech-
nical specifications of PMS-15A-18 include: power of 5 kW, resonant 

frequency of 17.5–19.3 kHz, amplitude at 15 microns. When pro-
cessing with the PMS-15A-18 converter, the ultrasound intensity (en-
ergy density) reached approximately 146·104

 W/m2. An ultrasonic 

generator of type UZG-10-22 was used to convert electrical energy of 

industrial frequency (50 Hz) into ultrasonic waves. Table 1 presents 

the processing modes. 
 The mechanical processing involved a friction process that occurred 

between the workpiece and the clamp-segment. The clamp was brought 

to the workpiece from the side opposite the ultrasonic generator, with 

pressing force P2, which was regulated similarly to P1. 
 The chemical composition of the clamp matched that of the work-
piece being processed. 
 Spectra were recorded photographically (ISP-30 spectrograph). Lay-
er grinding was performed on a special machine with a high-hardness 

stone, namely, Arkansas stone, which provided minimal changes in el-
ement concentration during layer removal. 

TABLE 1. Pulse hardening modes. 

Geometry of the hardening tool 
Р1, kN Р2, kN Notes 

α0 φ Rр, mm D1, mm 
60 − 5.0 − 0.6–1.0 5 ω0 = 20 kHz 

 

Fig. 1. Schematic diagram of the setup for processing by combined ultrasonic-
mechanical method: 1—sample; 2—carbide plate; 3—technological waveguide 

(tip); 4—ultrasonic vibration concentrator (waveguide); 5—magnetostrictive 

converter; 6—ultrasonic generator; 7—clamp. 
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 X-ray spectral analysis was conducted using a CAMECA microana-
lyzer with an electron beam diameter of 1 micron, on the polished sec-
tion both on the surface of the sample and the depth of the white layer 

(cross-sectional polish). 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The combined treatment resulted in the formation of a ‘white layer’ of 

increased hardness on almost all hardenable steels and high-strength cast 

irons, regardless of their structural state. Ultrasound significantly re-
duces the metals’ resistance to plastic deformation, thus the depth of the 

deformed layer (when treating unhardened steels) sharply increases, and 

beneath the white layer, a hardened zone is observed, often exceeding the 

thickness of the white layer itself. 
 A common characteristic of all white layers is their decreased etcha-
bility and increased hardness compared to the martensite formed 

through conventional quenching. The reduced etchability is attributed 

to the formation of a specific structureless martensite in the white lay-
er, coherence of interphase boundaries, ‘specific centration heteroge-
neity of the structure’, its high dispersion, and the presence of car-
bides and oxides. 
 The increased hardness of the white layer, compared to the hardness 

of conventional martensite, despite a higher residual austenite con-
tent, can be explained by the structures’ significant dispersion, con-
siderable distortions of the austenite crystalline lattice, and the mar-
tensite concentration heterogeneity. 
 The proposed combined method involves rapid heating to high tem-
peratures (above Ac3), simultaneous deformation, and subsequent 

quenching under extreme conditions occurring during pulse harden-
ing. This process induces a unique phase, structural, stress state, and 

properties of the metal in the surface layers of parts, resulting in the 

formation of a ‘white layer’. 
 During the combined treatment, a sharp increase in the mobility of 

metal atoms is observed. Despite the short duration of the process, 
many chemical elements manage to migrate over relatively large dis-
tances. High diffusion rates and an increase in the number of elements 

in the white layer have been established. For instance, the carbon con-
tent in some cases can increase by more than twice, primarily due to 

carbon diffusion from the sublayer. In some cases, the possibility of 

transferring carbon and other elements from the tool to the workpiece 

is not excluded. It is noteworthy that the chemical composition of the 

steel surface layers of samples changes to a significant depth, with the 

peak of element content increase (C, Cr, Mn, etc.) shifted deeper into 

the part. Such distribution of components in the white layer is ex-
plained by the influence of ultrasonic vibrations on heating, defor-
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mation, and diffusion processes. The stress state of the metal changes
too: tensile stresses in the surface layers of the part decrease, and their
maximum shifts deeper into the metal. Ultrasound facilitates plastic
deformation during friction, accelerating the diffusion and other
physicochemical processes. Layer-by-layer local spectral (Fig. 2 and
Table 2) and micro-x-ray spectral analyses (Fig. 3) were conducted,
showing the redistribution of other chemical elements (C, Mn, Si, Cr,
Cu) in the white layers. 
 To enhance accuracy, reproducibility, eliminate the effects of heat
treatment on analysis results, and achieve minimal sample damage
depth (0.01−0.02 mm), a double-circuit high-frequency generator of
condensed spark was used as the excitation source for the spectrum. 
 In analysing high-alloy steels, a high-frequency generator of con-
densed spark with impact excitation was used as the spectrum excita-
tion source. This generator ensured minimal erosive impact of the
light source on the metal (layer depth from 5 to 10 micrometers), high
stability, and accuracy of results while simultaneously determining
the content of all alloying elements. It also allowed for the practical
elimination of the metal structure’s influence on the analysis out-
comes. The coefficient of variation did not exceed 1%. 
 Changes in concentration and diffusion of components in the white
layer compared to the base metal could be caused by several factors,
among which the main ones include: heating due to friction, creating a
high temperature gradient; significant specific pressures causing de-
formation at high speeds and a high stress gradient; increased density
of dislocations and other defects in the crystal structure; electrotran-

Fig. 2. Carbon distribution in the surface layers of 9Х (1) and 40Х (2) steel
samples with a ‘white layer’. 
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sport, phase transformations, etc. 
 As a result of the tool rubbing against the workpiece, high tempera-
tures are generated in comparatively thin surface layers of the parts, 
leading to a large temperature gradient. Such conditions facilitate the 

directed transfer of elements from cooler to hotter layers of metal dur-
ing hardening, as well as their redistribution after hardening. 
 Tensile stresses can increase the diffusion coefficient by 2−3 orders 

of magnitude. It should be emphasized that the effect of tensile stress-
es on accelerating diffusion is stronger at lower temperatures. During 

the combined treatment process, individual volumes of metal in the 

contact zone of the tool with the part are subjected to significant ten-
sile stresses. Thermomechanical stresses can precede the contact zone. 
Stretched zones act as acceptors of electrons or individual atoms (nega-
tively charged), while compressed zones are donors (positively 

charged). Consequently, during stretching, diffusion flows occur from 

compressed to stretched zones, where, depending on the diffusion co-
efficient of the substrate and the concentration of elements, their mass 

transfer takes place. 
 The maximum increase in carbon content in the white layer com-
pared to other elements is explained by the fact that carbon is a light 

element with a smaller atomic radius than iron, forming an interstitial 
solid solution with it. Chromium, manganese, silicon, and other ele-
ments forming substitutional solutions and having a larger atomic ra-
dius than iron migrate to the white layer less intensely than carbon. 
Refractory heavy elements with a larger atomic radius such as V, Mo, 

TABLE 2. Content of chemical elements (%) in the surface layers of samples of 

alloyed steels after ultrasonic–mechanical treatment. 

Steel Element White layer Raw material βe, % 

38HВА 

С 0.69 0.48 114 
Ni 0.18 0.16 112 
Cr 1.25 0.99 126 
Mn 0.44 0.35 125 
Si 0.25 0.15 167 
W 0.51 0.51 100 

H12М 

C 1.95 1.70 112 
Ni 0.32 0.21 152 
Cu 0.17 0.12 142 
Cr 14.0 11.0 127 
Mn 0.35 0.25 140 
Si 0.45 0.22 204 
V 0.15 0.15 100 

Mo 0.46 0.46 100 
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W (Table 3) are the least mobile, and under these conditions, there ap-
pears to be insufficient time and energy for their transfer. The de-
pendency of the activation energy for the transfer of elements forming 

substitutional solutions in iron from the physical properties of iron 

and these elements is quite complex. This issue becomes even more 

complicated with the additional impact of ultrasound. 
 During the combined treatment, the nickel content in the white lay-
er increases (Table 2). Ultrasonic vibrations, by altering the stressed 

and deformed state of the metal, affect significantly the diffusion pro-
cess. 
 Nickel acts as a donor of elements in ferrous-carbon alloys and in-
creases the diffusion coefficient of carbon in austenite, facilitating the 

formation of the white layer. An increase in the chromium content in 

steel by more than 2−3% decreases the carbon diffusion coefficient in 

austenite and worsens the conditions for the formation of these struc-
tures, as well as contributes to reducing the heat capacity of steel. For 

example, it is significantly easier to obtain a quality white layer on 

40H steel than on 4H13 steel under otherwise identical conditions. 
 A similar pattern is also observed with an increase in the content of 

silicon and manganese in the presence of chromium (to obtain a white 

layer on steels like З0HGSА, 35HGSА, higher energies are required). 

This behaviour of chromium and silicon is explained by the fact that 

chromium, by increasing the charge of carbon ions, strengthens their 

bond with the austenite lattice. Silicon, having a similar electronic 

structure to carbon, can easily donate electrons to complete the 3d lev-
els of iron atoms and, in solution, can exist as a positively charged ion 

 

Fig. 3. Microstructure of a ‘white layer’ obtained by combined treatment; ×63. 
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like carbon. As a result of electrostatic repulsion, silicon displaces car-
bon. Through such a mechanism, silicon increases the thermodynamic 

activity of carbon and its tendency towards graphitization in cast 

irons. 
 Despite the significant acceleration of diffusion influenced by the 

factors discussed above, explaining the diffusion process of individual 
(especially light) elements across such large distances in such a short 

time (10−3
 to 10−2

 seconds) using classical diffusion mechanisms is chal-
lenging. A distinctive feature of the diffusion process during such 

treatment is its weak dependence on temperature and the method of 

loading; the rate of deformation has a significant impact on diffusion, 
occurring both through the volume and along grain boundaries, and is 

more intense in metals with a dense crystalline lattice than in those 

with a less dense b.c.c. lattice. 
 Experiments have shown that the microstructure of the white layer 

obtained by the investigated methods of treating steels and cast irons 

(Fig. 3) consists of fine-needle (fine-plate) martensite, residual austen-
ite, and in most cases, much dispersed carbides. 

TABLE 3. Physical properties of the elements considered in Table 2. 
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ion radius relative 

to iron, nm Crystal cell 

α-Fe γ-Fe 

C 4173 4 0.0550 64.47 −0.0689 −0.0736 
diamond, graphite, 
face-centred cubic 

(f.c.c.) (in metal) 
Ni 1726 2 0.1243 18.15 −0.0004 −0.0043 f.c.c. 

Fe 1812 
2 0.1239 16.18 − − 

body-centred cubic 

(b.c.c.) 
2 0.1286 − − − f.c.c. 

Cu 1356 1 0.1275 7.72 +0.0036 −0.0011 f.c.c. 
Cr 2193 3 0.1246 30.95 +0.0007 −0.0040 b.c.c. 

Mn 1517 
1 0.1365 7.73 +0.0126 +0.0079 complex cubic, f.c.c. 
2 0.1332 15.64 +0.0093 0.0046 b.c.c. 

Si 1683 4 0.1290 45.13 +0.0051 +0.0004 
diamond, b.c.c. (in 

metal) 
V 2173 5 0.1314 65.00 +0.0075 +0.0028 b.c.c. 

Mo 2883 6 0.1360 68.00 +0.0121 +0.0074 b.c.c. 
W 3683 6 0.1367 61.00 +0.0128 +0.0081 b.c.c. 
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4. CONCLUSION 

The results obtained demonstrate that ultrasound significantly reduc-
es the resistance of metal to plastic deformation. As a result of the 

combined treatment, a ‘white layer’ was formed on the surface, a 

marked increase in the mobility of metal atoms was observed, and the 

content of elements such as Ni, Si, and Mn in the white layer doubled. 
 In the contact zone on the surface, tensile stresses were generated 

that, in our opinion, accelerated the diffusion and increased the mass 

transfer. 
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Дослідження впливу композиції та температури відпалу на 

мікроструктуру та механічні властивості стопів Fe–Cr–Al 

В. О. Харченко∗,∗∗, Д. О. Харченко∗, О. М. Щокотова∗, Б. О. Лисенко∗, 
А. В. Дворниченко∗∗  

∗Інститут прикладної фізики НАН України,  
 вул. Петропавлівська, 58,  
 40000 Суми, Україна 
∗∗Сумський Державний Університет,  
  вул. Римського-Корсакова, 2,  
  40007 Суми, Україна 

Розроблено узагальнений модель фазового поля для моделювання дина-
міки мікроструктурних перетворень у стопах Fe–Cr–Al на основі заліза з 

урахуванням динаміки рівноважних точкових дефектів. Досліджено ди-
наміку процесів формування та росту збагачених на Хром преципітатів α′-
фази під час довготривалого відпалу твердого розчину. Вивчено вплив 

концентрації леґувальних елементів і температури відпалу на динамічні 
та статистичні характеристики зростаючих преципітатів. Показано скей-
лінґову динаміку середнього розміру преципітатів, їхньої кількости та 

універсальність розподілу за розмірами. У рамках нелінійної теорії пру-
жности досліджено перерозподіл пружніх напружень під час механічного 

навантаження у вигляді деформації зсуву. Проаналізовано вплив компо-
зиції та температури відпалу на механічні властивості стопу. 
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вторинних фаз, статистичні характеристики. 

A generalized model of the phase field is developed for modelling the dynam-
ics of microstructural transformations in iron-based Fe–Cr–Al alloys by tak-
ing into account the dynamics of equilibrium point defects. Dynamics of the 

processes of formation and growth of chromium-enriched precipitates of α′-
phase during long-term annealing of solid solution is studied. An influence of 

both the concentration of alloying elements and the annealing temperature 

on the dynamic and statistical characteristics of the growing precipitates is 

analysed. The scaling dynamics of the average size of precipitates, their 

number as well as the universality of size distribution are shown. A redistri-
bution of elastic stresses under mechanical loading in the form of shear de-
formation is investigated within the framework of the nonlinear theory of 

elasticity. The influence of both the composition and the annealing tempera-
ture on the mechanical properties of the alloy is analysed. 

Key words: phase-field method, numerical modelling, precipitates of second-
ary phases, statistical properties. 

(Отримано 11 березня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 травня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Стопи Fe–Cr–Al на основі заліза успішно використовуються в якос-
ті оболонок паливних елементів у атомних реакторах як альтерна-
тивні до цирконійових стопів. Розробка цих стопів для викорис-
тання у атомній енергетиці в якості аварійно-стійких оболонок па-
лива почалась у 1960-х роках. Це зумовлено їхньою високою стійкі-
стю щодо окиснення за високої температури [1, 2], корозійною та 

радіяційною стійкістю, особливостями хемічної взаємодії між па-
ливом і його оболонкою, хорошими механічними властивостями 

упродовж тривалого терміну використання їх в екстремальних 

умовах (під час опромінення) (див. обговорення в роботі [3]). 
 Упродовж останніх трьох десятиліть спостерігається зростаючий 

інтерес до стопів Fe–Cr–Al, зокрема задля використання їх у сучас-
них реакторах, в тому числі високотемпературних. Під час дослі-
дження впливу леґувальних елементів, зокрема Хрому й Алюмі-
нію, на фізико-механічні властивості стопів Fe–Cr–Al експеримен-
тально було показано, що збільшення концентрації Хрому в цих 

стопах може приводити до поліпшення їхньої стійкости щодо коро-
зії під час експлуатації їх у високотемпературних водяних реакто-
рах, а також до підвищення опору щодо високотемпературного па-
рового окиснення [4]. У той же час було встановлено, що збільшен-
ня вмісту Хрому приводить до потенційної крихкости цих стопів за 

робочих температур в інтервалі 288–320°C за рахунок утворення 

збагаченої на Хром α′-фази [5–7]. Водночас збільшення концентра-
ції Алюмінію у стопах посилює їхній опір щодо високотемператур-
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ного окиснення, проте може підвищити температуру крихко-
пластичного переходу [8]. Було показано, що додавання більше 6 

ат.% Алюмінію є ефективним задля пониження стабільности пре-
ципітатів фази, тоді як подальше додавання Алюмінію приводить 

до збільшення межі розчинности Хрому в матриці заліза [5, 6, 9]. 
 Істотний проґрес у вивченні властивостей стопів Fe–Cr–Al з різ-
ним вмістом леґувальних елементів для використання їх у ядерних 

програмах був досягнутий за допомогою використання методів чис-
лового моделювання на різних рівнях опису у рамках загальної 
схеми багатомасштабного моделювання. Тут з використанням роз-
рахунків з перших принципів було встановлено енергетичні харак-
теристики атомного перемішування [10–12]. Застосування методів 

молекулярної динаміки дало змогу вивчити залежність модулів 

пружности від вмісту леґувальних елементів [13]. Використання 

кінетичного Монте-Карло-підходу уможливило проаналізувати 

стабільність мікроструктури стопів Fe–Cr–Al за довгострокової 
експлуатації [5]. З використанням класичної теорії фазового поля 

було проаналізовано динаміку випадіння преципітатів α′-фази 

(див., наприклад, [14, 15]). У роботі [16] було розроблено стратегію 

сумісного використання теоретичних та експериментальних підхо-
дів для дослідження стопів Fe–Cr–Al. Цей підхід самоузгодженим 

чином враховує результати розрахунків з перших принципів, екс-
периментальних досліджень і метод CALPHAD, який застосовуєть-
ся для одержання фазової діяграми термодинамічної рівноваги за 

допомогою Ґіббсової енергії [17]. Він є потужнім інструментом для 

вибору леґувальних елементів з метою оптимізації складу матері-
ялів для конкретних застосувань. 
 Нещодавній успішний проґрес у розумінні мікроструктурних пе-
ретворень у стопах Fe–Cr–Al і кінетики випадіння нанорозмірної 
α′-фази залишає деякі відкриті питання, пов’язані з детальним 

описом еволюції мікроструктури за умов тривалого відпалу за фік-
сованої температури та прогнозуванням механічних властивостей 

цих стопів з різним вмістом леґувальних елементів. 
 Метою даної роботи є дослідження впливу концентрації леґува-
льних елементів і температури на фізико-механічні властивості 
стопів Fe–Cr–Al у рамках числового моделювання термічного обро-
блення твердого розчину. Для цього нами представлено узагальне-
ний модель фазового поля з використанням підходу CALPHAD, 
враховуючи ефекти локального перегрупування рівноважних точ-
кових дефектів і взаємодії атомної підсистеми з підсистемою дефек-
тів. Основними завданнями є вивчення впливу леґувальних елеме-
нтів на кінетику фазового розшарування за різних температур від-
палу, статистичні властивості зростаючих виділень α′-фази та ме-
ханічні властивості матеріялів за механічних навантажень. 
 Роботу організовано таким чином. У розділі 2 наведено форма-
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лізм, який використовується для моделювання методою фазового 

поля. У третьому розділі наведено результати числового моделю-
вання. Тут окремо досліджується еволюція середнього розміру пре-
ципітатів, їхньої кількости, об’ємної частки та концентрації Хро-
му, а також проводиться аналіза механічних властивостей під час 

моделювання зовнішніх навантажень для стопів з різною концент-
рацією елементів за різних температур відпалу. Основні висновки 

роботи подано в останньому розділі. 

2. УЗАГАЛЬНЕНИЙ МОДЕЛЬ ФАЗОВОГО ПОЛЯ 

Для побудови узагальненого моделю фазового поля для систем Fe–
Cr–Al з урахуванням динаміки рівноважних точкових дефектів 

уведемо в розгляд концентрації елементів Fe, Cr і Al, визначені як 

xµ = Nµ/N з µ = {Fe, Cr, Al}, де Nµ  кількість атомів сорту µ, 
N  загальна кількість атомів, і використаємо закон збереження 

маси 1xµµ
=∑ . Концентрації точкових дефектів cd з d = {i, ν} (між-

вузлових атомів (i) і вакансій (ν)) визначимо у такий самий спосіб. 
Ці концентрації далі будемо розглядати як неперервні поля, які 
еволюціонують у просторі r і часі t: xµ = xµ(r, t), cd = cd(r, t). 

2.1. Функціонал Ґіббсової енергії та рівняння еволюції 

У загальному вигляді функціонал повної Ґіббсової енергії для класу 

досліджуваних систем може бути поданий у такому вигляді: 

 
1

[ ({ },{ }) ({ },{ })]dch d dV
m

G G x c G x c
V µ ∇ µ= + ∇ ∇∫ r , (1) 

де доданок Gch пов’язаний з хемічною Ґіббсовою енергією, що зале-
жить від концентрацій елементів стопу та точкових дефектів; G∇ 

визначає ґрадієнтну частину; Vm  молярний об’єм; інтеґрування 

проводиться по всьому об’єму V. 
 Густину вільної енергії Gch можна подати у вигляді суми двох до-
данків, які описують атомну та дефектну підсистеми наступним 

чином: Gch = Ga + Gd. Молярна Ґіббсова енергія атомної підсистеми Ga 

визначається як 
ref id ex

a a a aG G G G= + + . Тут 
0ref

aG G xµ µµ
= ∑   Ґіббсова 

енергія, яка визначається потенціялами 
0Gµ  із використанням ме-

тоду CALPHAD [17]. Доданок lnid
aG RT x xµ µµ

= ∑  задає ентропій-

ний внесок, пов’язаний з випадковим перемішуванням атомів, де 

R  універсальна газова стала, T  абсолютна температура. Скла-
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дова ,
exG x x Lµ ν µ νµ≠ν

= ∑ задає відхил від ідеальности та визначаєть-

ся залежними від температури коефіцієнтами взаємодії Lµν = Lµν(T). 
Ґіббсову енергію Gd для підсистеми точкових дефектів d = {i, ν}

можна записати таким чином: intf id
d d d dd

G G G G= + +∑ . Тут
f
dG   енергія формування дефекту, яка визначається через енергії

формування 
,f

dG µ
 дефектів у чистих матеріялах і середні концент-

рації атомів у стопі як 
,f f

d dG G xµ
µµ

= ∑ , де xµ  відноситься до номіна-

льної концентрації µ. Відповідний ентропійний внесок має вигляд
lnid

d d dG RTc c= . Енергії взаємодії між дефектами й атомами 
int
dG

визначаються у такий спосіб: 
int int
d d dG c x Gµ −µµ

= ∑ , де для енергій вза-

ємодії дефект–атом використовуємо визначення [18] 

int ,( ) /f
d coh dG G G Zµ µ

−µ = + ; 

тут cohGµ
 позначає відповідну енергію когезії, Z  координаційне

число. 
 Комбінуючи всі наведені вище вирази, густину Ґіббсової вільної
енергії Gch для стопу Fe–Cr–Al з урахуванням точкових дефектів
представимо у такому вигляді: 

0 0 0
Fe Cr Al Fe Fe Cr Cr Al Al

Fe Fe Cr Cr Al Al

Fe Cr Fe,Cr Fe Al Fe,Al

Cr Al Cr,Al

int int int
Fe Fe Cr Cr Al Al

Fe F

( , , , , )

[ ln ln ln

ln ln ]

[ ]

[

ch i

f f
i i

i i

i i

G x x x c c G x G x G x

G c G c

RT x x x x x x

c c c c

x x L x x L

x x L

c x G x G x G

c x G

ν

ν ν

ν ν

ν ν− ν− ν−

−

= + + +

+ + +

+ + + +

+ + +

+ + +

+ +

+ + + +

+ int int int
e Cr Cr Al Al].i ix G x G− −+ +

(2) 

Ґрадієнтна частина вільної енергії G∇ має стандартний вигляд:
2 2

( / 2)( ) ( / 2)( )d dd
G k x k c∇ µ µµ

= ∇ + ∇∑ ∑ . Енергетичні константи {kµ}

визначаються відповідно до Хіллярдового підходу [19]. Будемо
вважати, що kµ = k, де 2

Fe,Cr / 6k L a= , a a xµ µµ
= ∑ , aµ  параметер

ґратниці для чистих металів. З метою уникнення неґативного ґра-
дієнту енергії та забезпечення невпорядкованости системи для кон-
стант ki і kν застосуємо формалізм, розглянутий у роботах [20, 21], і
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визначимо їх як kd = kν = ki. 
 Рівняння еволюції полів концентрацій для системи зі збережною 

динамікою записуються за допомогою введення Онсагерових кое-
фіцієнтів у стандартний спосіб. Беручи до уваги закон збереження 

маси та визначаючи концентрацію Феруму як основного елементу: 
xFe = 1 − xCr − xAl, динаміку всієї системи будемо визначати рівнян-
нями типу Кана–Хіллярда [19, 22]: 

 

Cr Cr,Cr Cr,Al
Cr Al

Al Al,Al Cr,Al
Al Cr

[ ],

[ ],

,

.

t

t

t

t i i
i

G G
x M M

x x

G G
x M M

x x

G
c L

c

G
c L

c

ν ν
ν

δ δ
∂ = ∇ ⋅ ∇ + ∇

δ δ

δ δ
∂ = ∇ ⋅ ∇ + ∇

δ δ

δ
∂ = ∇ ⋅ ∇

δ

δ
∂ = ∇ ⋅ ∇

δ

 (3) 

Коефіцієнти мобільности MCr,Cr, MAl,Al, MCr,Al мають такий вигляд 

[15, 23–25]: 

 

2
Cr,Cr Cr Cr Cr Cr Al Al Cr Fe Fe

2
Al,Al Al Al Al Al Fe Fe Al Cr Cr

Cr,Al Cr Al Fe Fe Cr Cr Al Al

[(1 ) ],

[(1 ) ],

[ (1 ) (1 ) ],

M x x M x x M x x M

M x x M x x M x x M

M x x x M x M x M

= − + +

= − + +

= − − − −

 (4) 

де MFe, MAl і MCr  відповідні рухливості для чистих елементів, які 
визначаються стандартним чином: Mµ = Dµ/(RT), Dµ  відповідний 

коефіцієнт дифузії атомів. Рухливість для вакансій і міжвузлових 

атомів вибираємо стандартним чином: Ld = Ddcd/(RT), де Dd  від-
повідний коефіцієнт дифузії точкових дефектів. Система рівнянь 

(3) з концентраційнозалежними рухливостями (4) є основною для 

дослідження локального перерозподілу концентрацій елементів 

стопу та дослідження статистичних властивостей преципітатів α′-
фази за термічного оброблення. 

2.2. Модель динаміки пружніх полів під час навантажень 

Для дослідження еволюції пружніх полів у відпаленому стопі Fe–
Cr–Al за наявности зовнішнього механічного навантаження вико-
ристаємо підхід, обговорений у роботах [26–29]. У рамках цього 

підходу до Ґіббсової вільної енергії (1) уводиться пружня складова 

Gel(xµ, u), яку зумовлено невідповідністю параметрів ґратниці згід-
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но з Веґардовим законом; u = (ux, uy)  вектор пружніх зміщень, 
який визначає компоненти пружньої деформації: e1 = ∂xux + ∂yuy, 
e2 = ∂xux − ∂yuy, e3 = ∂xuу + ∂yuõ. Густина пружньої енергії 

 2
1 2 3 1

1
( , )

2elG Ke e e e xµ= + Φ + α  (5) 

визначається за допомогою пружньої енергії дилятації (K  

об’ємний модуль) і пружньої енергії зсуву 

 2 3 2 3 2 32
( , ) [1 cos ( ) cos ( )]

2
e e e e e e

ν
Φ = − π + π −

π
, (6) 

де ν  модуль зсуву. У випадку малих деформацій (|e2,3| << 1) згідно з 

лінійною теорією пружности густина пружньої енергії Gel набуває 

стандартного вигляду: 
2 2 2
1 0 2 3[ ( )] / 2elG Ke e e= + ν + , де ν0 визначається 

через звичайні модулі пружности Cii у ізотропному випадку [30]. 
Останній доданок у рівнянні (5) представляє зв’язок між полем де-
формації та полем концентрації з параметром α > 0. У загальному 

випадку можна вважати, що пружні модулі K та ν залежать від ло-

кальної концентрації речовини: K K xµ µ= ∑ , xµ µν = ν∑  і визначе-

ні через пружні модулі Kµ, νµ для чистих матеріялів. 
 Еволюція вектора пружніх зміщень u визначається з рівняння 

швидкости пружнього поля v = ∂u/∂t таким чином [30]: 

 2
0 +

t

∂
ρ = η ∇ ∇ ⋅ σ

∂
v

v


, (7) 

де ρ  густина, η0  зсувна в’язкість. Тензор пружніх напружень 

задовольняє умові /G∇ ⋅ σ = −δ δu


. 

2.3. Умови моделювання й обмеження 

Для чисельного дослідження процесу фазового розшарування під 

час відпалу за вихідну мікроструктуру відповідного стопу візьмемо 

твердий розчин з рівномірно розподіленими полями концентрації 
всіх компонентів, включаючи точкові дефекти. В якості початко-

вих конфіґурацій ми використовуємо: (0)x xµµ = , (0) eq
d dc c= ; 

2 3( (0) ) 10x x x−
µ µ µ− = , 

2 3( (0) ) 10eq eq
d d dc c c−− = , де 

eq
dc   рівноважна 

концентрація відповідних точкових дефектів. Процедуру числового 

моделювання реалізовано на квадратній ґратниці L × L лінійного 

розміру L = N∆x з N = 128 вузлами в кожному напрямку та ефектив-
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ним параметром розрахункової ґратниці ∆x = 1 із використанням 

спектрального Фур’є-методу [31–34] з періодичними крайовими 

умовами. Для зручности проводимо знерозмірнення системи рів-
нянь (4) шляхом уведення безрозмірного часу 

2
Al/t t D′ =   та безро-

змірної віддалі /′ =r r  , a= . Інтеґрування рівнянь (4) за часом t′ 
проводиться з кроком ∆t′ = 10−3. 
 Під час моделювання механічних навантажень будемо вимірюва-

ти час в одиницях 
1/2

Cr( / )
6

a
π

τ = ρ ν , де τ  мікроскопічний час по-

рядку 10−12
 c із поперечною швидкістю звуку (νCr/ρ)1/2. Відповідно 

до роботи [27], покладемо η0′ = η0/νCr = 1 і використаємо перенормо-
вані пружні зміщення u′ = a−1u та швидкість v′ = a−1τv. Тоді компо-
ненти напруження ν вимірюються в одиницях νCr. Для безрозмірно-
го параметра зв’язку покладемо α/νCr = 0,5. Відпалені стопи Fe–Cr–
Al будемо піддавати механічним навантаженням у вигляді дефор-
мації зсуву tγ = γ  з постійною швидкістю, виміряною в одиницях 

τ−1. У якості крайових умов для вектора пружніх зміщень u оберемо 

ux = uy = 0 знизу й ux = γN і uy = 0 зверху з періодичними умовами з 

боків. Початкові умови оберемо такими: u = v = 0. 
 Ми розглянемо чотири конфіґурації твердого розчину Fe–Cr–Al, 
які будемо піддавати термічному обробленню за різних температур 

з метою дослідження динаміки утворення та зростання α′-фази й 

аналізи впливу леґувальних елементів і температури відпалу на ос-
новні статистичні властивості мікроструктури стопу та механічні 
властивості за зовнішніх навантажень. 
 Під час проведення числового моделювання будемо використову-
вати низку термодинамічних і пружніх констант, наведених у 

табл. 1. 

ТАБЛИЦЯ 1. Константи та параметри, які використано у моделюванні. 

TABLE 1. Material parameters used in simulations. 

Параметер Розмірність Значення Посилання 
0
FeG  Дж/моль 1225,7 + 123,1T − 23,51Tln(T)  

  −0,439752 × 10−2T2  

  −0,589269 × 10−7T3
 + 77358,5/T [17] 

0
CrG  Дж/моль −8856,9 + 157,48 − 26,9Tln(T)  

  0,189435 × 10−2T2  

  −0,147721 × 10−5T3
 + 139250/T [17] 
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3. РЕЗУЛЬТАТИ ЧИСЛОВОГО МОДЕЛЮВАННЯ 

3.1. Випадіння преципітатів під час відпалювання твердого розчину 

У якості тестового зразка розглянемо твердий розчин Fe–30% Cr–
5% Al, який піддаємо термічному обробленню за температури 

T = 710 К. Типовий сценарій процесу фазового розшарування пока-
зано на рис. 1. Тут концентрації обох елементів нанесено відтінка-
ми сірого кольору від білого (нуля) до чорного (максимальне зна-
чення концентрації відповідного елемента: 0,1 для Алюмінію та 1,0 

для Хрому). 
 З рисунка видно, що з плином часу з гомогенного розподілу (тве-

Продовження ТАБЛИЦІ 1. 

Continuation of TABLE 1. 

Параметер Розмірність Значення Посилання 
0
AlG  Дж/моль −1193,24 + 218,23T  

  −38,584Tln(T) + 0,0185T2  

  −0,576 × 10−5T3
 + 74092/T [17] 

LFe,Cr Дж/моль 20500 − 9,68T [17] 

LCr,Al Дж/моль −54900 + 10T [17] 

LFe,Al Дж/моль −122452,9 + 31,6455T [17] 

kd Дж/м 6,91 × 10−9 [21] 

,Fe
f
iE  еВ 3,52 [35] 

ν,Fe
fE  еВ 1,4 [36] 

Fe
cohG  Дж/моль 413000 [37] 

Cr
cohG  Дж/моль 395000 [37] 

,Cr
f
iE  еВ 3,356 [38] 

ν,Cr
fE  еВ 1,36 [39] 

DFe м2/c 2,8 × 10−4exp(−251000/(RT)) [40] 

DCr м2/c 3,7 × 10−3exp(−267000/(RT)) [40] 

DAl м2/c 5,2 × 10−4exp(−246000/(RT)) [40] 

Dν м2/c 3,84 × 10−4exp(−300000/(RT)) [21] 

Di м2/c 2,05 × 10−4exp(−280000/(RT)) [21] 

KFe, KCr, KAl ГПа 170, 160, 76  

νFe, νCr, νAl ГПа 82, 115, 26  

ρFe, ρCr, ρAl г/см3 7,87, 7,15, 2,70  
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рдого розчину) починають виділятися збагачені та збіднені на кон-
центрацію домішок області. У результаті вже після 23 годин відпа-
лювання виділяються преципітати α′-фази, збагачені на концент-
рацію Хрому (чорні області на рис. 1, а). Водночас Алюміній рівно-
мірно розподіляється у матриці (поза преципітатами). Під час цієї 
стадії нуклеації (до 58 годин) всі утворені преципітати характери-
зуються майже однаковими розмірами. За подальшого відпалю-
вання відбувається перехід до стадії визрівання, коли утворені пре-
ципітати починають взаємодіяти один з одним. Ці ефекти приво-
дять до того, що загальна кількість преципітатів починає зменшу-
ватися за рахунок того, що малі виділення (з розміром, меншим за 

критичний) розчиняються. Водночас великі преципітати забира-
ють матеріял з матриці та продовжують збільшуватися у розмірах 

за сценарієм Оствальдового дозрівання. 
 Знімки просторового розподілу концентрацій вакансій і міжвуз-
лових атомів після відпалу твердого розчину протягом 230 годин 

показано на рис. 2. Можна побачити, що вакансії квазиоднорідно 

розподілені по всьому стопу, тоді як міжвузлові атоми здебільшого 

зосереджені у невеликих преципітатах й у великих поблизу межі 
поділу фаз. У той же час міжвузлові атоми не кластеризуються поб-
лизу межі поділу фаз у матричній фазі. 
 Далі проаналізуємо вплив леґувальних елементів і температури 

відпалу на динаміку випадіння преципітатів хрому та їхні статис-
тичні характеристики. Для цього ми розглядаємо шість різних сис-
тем з характеристиками, наведеними в табл. 2. 

 
a 

 
б 

Рис. 1. Ілюстрації поля концентрації Cr(r) (а) і Al(r) (б) за відпалювання 

твердого розчину Fe–30% Cr–5% Al за температури T = 710 К. 

Fig. 1. Snapshots of the concentration field of Cr(r) (а) and Al(r) (б) during 

annealing of a solid solution Fe–30% Cr–5% Al at a temperature T = 710 K. 
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 Результати стосовно еволюції середнього розміру 〈R〉 преципіта-
тів α′-фази, їхньої кількости N, об’ємної частки преципітатів і кон-
центрації Хрому в α′-фазі під час відпалювання наведено на рис. 3. 
Номер кривої на рис. 3 відповідає номеру системи в табл. 2. Слід за-
значити, що в рамках використаного «скалювання» безрозмірного 

часу фізичний час (в годинах) залежить як від концентрації леґува-
льних елементів через визначення ефективного параметра ґратниці 
 , так і від температури осадження, яка визначає коефіцієнти ди-
фузії. Тому проведення моделювання до фіксованого безрозмірного 

  
a б 

Рис. 2. Ілюстрації просторового розподілу полів концентрацій вакансій (а) 
і міжвузлових атомів (б) у відпаленому стопі Fe–30% Cr–5% Al за темпера-
тури T = 710 К упродовж t = 230 годин. 

Fig. 2. Snapshots of the spatial distribution of the concentration fields of va-
cancies (a) and interstitial atoms (б) in an annealed Fe–30% Cr–5% Al alloy at 

a temperature T = 710 K during t = 230 hours. 

ТАБЛИЦЯ 2. Концентрація леґувальних елементів, температура та зага-
льний час відпалу досліджуваних систем. 

TABLE 2. Content of alloying elements, annealing temperature, and total an-
nealing time of considered systems. 

Номер 

системи 
Концентрація 

Хрому, % 
Концентрація 

Алюмінію, % 
Температура 

відпалу, К 
Загальний час 

відпалу, години 

1 30 5 710 230 

2 35 5 710 230 

3 30 7 710 230 

4 30 2 710 230 

5 30 5 750 39 

6 30 5 670 4288 
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часу для всіх шістьох систем з табл. 2 уможливлює подати резуль-
тати для різного фізичного часу відпалювання. 
 У якості критерію формування збагачених на Хром преципітатів 

α′-фази будемо вважати те, що локальна концентрація Хрому xCr(r) 
перевищує критичне значення 0,5. Спершу розглянемо еволюцію 

середнього лінійного розміру преципітатів 〈R〉 та їхньої кількості N, 

поданих на рис. 3, а, б відповідно. Преципітати починають форму-
ватися після певного інкубаційного часу. З порівняння кривих ви-
пливає, що збільшення як концентрації леґувальних елементів, так 

і температури відпалу пришвидшує процеси формування преципі-
татів. На етапах формування їхні розмір і кількість стрімко зрос-

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Еволюція (а) середнього розміру 〈R〉 преципітатів α′-фази, (б) їхньої 
кількости N, (в) об’ємної частки преципітатів і (г) концентрації Хрому в 

α′-фазі під час відпалювання твердих розчинів з різною концентрацією за 

різних температур (номери визначають тип системи з табл. 2). 

Fig. 3. Evolution of (a) average size 〈R〉 of α′-phase precipitates, (б) their num-
ber N, (в) volume fraction of precipitates, and (г) chromium concentration 

within the α′-phase at annealing of solid solutions of different concentrations at 

different temperatures (numbers define the system type in Table 2). 
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тають з часом відпалювання. На стадії визрівання процеси взаємо-
чину преципітатів уповільнюють динаміку зростання середнього 

розміру; їхня кількість зменшується з часом. Така динаміка серед-
нього розміру та кількости виділень нової фази є характерною для 

сценарію Оствальдового визрівання. На цій стадії, незалежно від 

концентрації леґувальних елементів і температури відпалу, реалі-
зуються скейлінґові закони 〈R(t)〉 ∝ tα

 та N(t) ∝ tβ
 з показниками 

α ≅ 1/3, β ≅ −1, що є характерними для теорії Ліфшиця–Сльозова–
Ваґнера [41, 42]. Тут збільшення концентрації Хрому приводить до 

збільшення розмірів преципітатів за тих самих часів відпалювання 

(пор. криві 1 і 2 на рис. 3, а), тоді як варіяція концентрації Алюмі-
нію не впливає істотно на розмір виділень (пор. криві 1 і 3 та 4 на 

рис. 3, а). Разом з тим концентрація обох леґувальних елементів 

істотно не впливає на кількість преципітатів за довгострокового 

відпалу (пор. криві 1 і 2, 3, 4 на рис. 3, б). Підвищення температури 

відпалу приводить до формування меншої кількости преципітатів 

із більшим розміром (пор. криві 1 і 5, 6 на рис. 3, а, б). Дані, одер-
жані для середнього розміру преципітатів та їхньої кількости («пе-
рескальованої» в одиницях см−3) для досліджуваного стопу добре 

співвідносяться з експериментальними та числовими даними [14, 
15, 43, 44]. 
 На рисунку 3, в, г наведено еволюцію об’ємної частки преципіта-
тів α′-фази та концентрації Хрому в них відповідно. Слід зазначити, 
що збільшення концентрації леґувальних елементів приводить до 

збільшення обох цих характеристик (пор. криві 1 і 2 та 3 і 4 на 

рис. 3, в, г). Підвищення температури відпалу приводить до такого 

ж ефекту (пор. криві 1, 5, 6 на рис. 3, в, г). Одержані результати 

щодо впливу леґувальних елементів і температури відпалу добре 

узгоджуються з результатами попередніх досліджень [14, 15]. Уп-
родовж довготривалого осадження близько 70–80% Хрому зосере-
джено в α′-фазі, тоді як об’ємна частка преципітатів становить бли-
зько 20–25% залежно від номінального складу та температури. 
Одержані дані добре співвідносяться з експериментальними спо-
стереженнями та результатами числового моделювання [14, 15, 44]. 
 Наприкінці розділу проаналізуємо розподіл преципітатів за роз-
мірами для всіх шістьох систем з табл. 2 за довгострокового відпалу 

відповідного твердого розчину за обраної температури. Ілюстрації 
просторового розподілу преципітатів α′-фази для всіх досліджува-
них систем наприкінці часу відпалу на стадії визрівання (з табл. 2) 
наведено на рис. 4, а. Розподіли преципітатів за розмірами відносно 

середнього розміру подано на рис. 4, б відповідними маркерами. 
Видно, що, незалежно від концентрації леґувальних елементів і те-
мператури відпалу, розподіл залишається універсальним. Суціль-
ною кривою наведено розподіл Ліфшиця–Сльозова–Ваґнера [41, 42], 
який добре описує одержані числові дані. Отже, додаткове введення 
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Хрому або Алюмінію не змінює універсальности розподілу виділень
за розмірами на стадії визрівання за різних температур. 

3.2. Деформація та механічні властивості 

Для оцінки впливу температури, вмісту Хрому й Алюмінію на ме-
ханічні властивості стопів Fe–Cr–Al було виконано моделювання
зовнішнього механічного навантаження у вигляді зсуву за сталої
швидкости у 109

 с−1. Деформаційні криві зсуву для розглядуваних
зразків наведено на рис. 5. Тут подано залежності усереднених зна-
чень зсувних напружень 〈σxy〉 від прикладеної деформації γ. З одер-
жаних деформаційних кривих було визначено межі плинности σYS

та міцности σU, значення яких відображено на вставці до рисунку.
Межа плинности визначалась як 0,2% пластичної деформації; межа
міцности відповідає максимальним значенням напружень до руй-
нування зразка. Аналіза одержаних результатів показує, що меха-
нічні властивості набувають нижчих значень за вищої температу-
ри, що узгоджується із загальними тенденціями експерименталь-
них досліджень і результатів моделювання (див., наприклад, робо-
ти [45–47]). Також для розглядуваних зразків встановлено зрос-
тання меж плинности та міцности з підвищенням вмісту Хрому та
пониженням вмісту Алюмінію. Одержані результати узгоджуються
з даними експериментальних і теоретичних досліджень [46, 48–52].
Слід відмітити, що істотний вплив на механічні властивості мають

a б 

Рис. 4. Ілюстрації поля концентрації Cr(r) у відтінках сірого кольору від 

білого (0.0) до чорного (1.0) у відпалених стопах з різною концентрацією за
різних температур (номери визначають тип системи з табл. 2). 

Fig. 4. Snapshots of the concentration field of Cr(r) in grey scale from white
colour (0.0) to black one (1.0) in annealed alloys of different concentrations at
different temperatures (numbers define the system type in Table 2). 
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також умови проведення експерименту, розмір зразків, середній 

розмір зерна, швидкість деформації й інші чинники. Детальна ана-
ліза залежностей на рис. 5 уможливлює визначити, що пониження 

температури від 750 К до 710 К приводить до поліпшення механіч-
них властивостей стопу. Зокрема, відбувається зростання межі 
плинности на 33,5% і зростання межі міцности на 42,4%. Водночас 

підвищення вмісту Хрому з 25% до 30% (із 5% Алюмінію) веде до 

зростання меж плинности та міцности на 45,8% і 3,5% відповідно. З 

підвищенням вмісту Алюмінію від 2% до 5% (із 30% Хрому), навпа-
ки, спостерігається пониження значень меж плинности та міцности 

на 19,1% та 1,8% відповідно. 
 На рисунку 6 подано еволюцію пружніх полів у стопі Fe–30% Cr–
5% Al за температури T = 710 К. Наведені знімки відповідають точ-
кам γ = 0,05, 0,1, 0,15 на деформаційній кривій (суцільна крива на 

рис. 5). Знімки розподілів пружніх деформацій e3 демонструють 

формування ліній проковзування у зразку в процесі пластичної де-
формації. Очевидно, що зі збільшенням значення прикладеної де-
формації γ зростає кількість ліній проковзування. 
 Слід відмітити, що у місцях розташування ліній проковзування 

деформації набувають своїх максимальних значень, які, відповід-

 

Рис. 5. Діяграми зсуву для зразків стопу Fe–30% Cr–5% Al. Відповідні 
значення меж плинности та міцности наведено на вставці. Заповнені мар-
кери відповідають зразкам за температури у 710 К, пусті маркери  за те-
мператури у 750 К. 

Fig. 5. Stress–strain curves for shear deformation of Fe–30% Cr–5% Al alloy 

samples. The corresponding values of the yield and ultimate strength are 

shown within the inset. Closed markers correspond to temperature of 710 K, 

open markersof 750 K. 
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но, підвищуються зі зростанням γ. Розподіли σxy на рис. 6 ілюстру-
ють еволюцію поля зсувних напружень, середні значення яких де-
монструються відповідною діяграмою зсуву (суцільна крива на 

рис. 5). Значення компоненти напружень σxy подано в одиницях νCr. 
Слід відмітити, що напруження набувають максимальних за моду-
лем значень у місцях розташування дислокаційних ядер, де мають 

місце найбільші зміщення атомів. На місцезнаходження дислока-
ційних ядер вказують крайові точки ліній проковзування. 
 Сумісний розподіл ліній проковзування та преципітатів у зразку 

стопу наведено на рис. 7. Очевидно, що здебільшого лінії проковзу-

 

Рис. 6. Розподіл полів пружніх деформацій e3 та зсувних напружень σxy у 

процесі зсувної деформації стопу Fe–30% Cr–5% Al. 

Fig. 6. Distributions of fields of elastic deformations e3 and shear stresses σxy 

during shear loading of Fe–30% Cr–5% Al alloy. 

 

Рис. 7. Розподіл ліній проковзування у стопі Fe–30% Cr–5% Al (T = 710 К) 
за зсувної деформації. 

Fig. 7. Distribution of slips in the alloy Fe–30% Cr–5% Al (T = 710 K) under 

shear deformation. 
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вання розташовуються у матричній фазі, а їхні крайові точки лока-
лізуються на міжфазних межах. 

4. ВИСНОВКИ

Розроблено модель фазового поля для дослідження динаміки мік-
роструктурних перетворень і еволюції дефектної структури під час
термічного оброблення систем Fe–Cr–Al. Досліджено кінетичні та
статистичні властивості еволюції мікроструктури та дефектної
структури у стопах з різним вмістом леґувальних елементів і за різ-
них температур відпалу. Проаналізовано вплив леґувальних елеме-
нтів і температури відпалу на механічні властивості стопів. 
 У рамках процедури числового моделювання досліджено дина-
міку формування та росту преципітатів збагаченої на Хром α′-фази,
еволюцію їхньої кількости, середнього розміру, об’ємної частки
преципітатів і концентрації Хрому у них. Проаналізовано просто-
рове упорядкування точкових дефектів за відпалу. Показано, що на
стадії визрівання середній розмір преципітатів та їхня кількість
еволюціонують за степеневим законом із показниками, що відпові-
дають теорії Ліфшиця–Сльозова–Ваґнера. Виявлено, що збільшен-
ня концентрації Хрому й Алюмінію ініціює процеси фазового роз-
шарування, зменшуючи інкубаційний час для розвитку концент-
раційних хвиль, та приводить до збільшення лінійного розміру
преципітатів і їхньої об’ємної частки. Збільшення Хрому у стопі
приводить до істотного збільшення його концентрації в α′-фазі.
Встановлено, що відпал за підвищених температур приводить до
зменшення кількости преципітатів і збільшення їхнього розміру.
Виявлено, розподіл преципітатів хрому за розмірами залишається
універсальним зі зміною концентрації леґувальних елементів і те-
мператури відпалу та задовольняє розподілу Ліфшиця–Сльозова–
Ваґнера. Дослідженням кінетики рівноважних точкових дефектів
показано, що під час відпалу твердого розчину вакансії здебільшого
рівномірно розподіляються в об’ємі, а міжвузлові атоми здебільшо-
го локалізовані в малих преципітатах α′-фази та всередині великих
виділень поблизу межі поділу фаз з великою кривиною. Показано,
що пониження температури, підвищення концентрації Хрому та
пониження концентрації Алюмінію приводять до зростання опору
стопу Fe–Cr–Al щодо пластичної деформації та зміцнення матері-
ялу. 
 Одержані результати можуть бути використані для прогнозуван-
ня зміни властивостей матеріялів за різного вмісту леґувальних
елементів і будуть корисними як базові дані для оптимізації мікро-
структури оболонок тепловиділювальних елементів. 
 Роботу виконано за підтримки Міністерства освіти і науки Укра-
їни (проєкт № 0124U000551). 
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PACS numbers: 61.66.Dk, 61.72.Ff, 62.20.Qp, 64.75.Nx, 81.30.Mh, 81.40.Cd, 81.40.Ef 

Increasing the Operating Temperatures of High-Strength 

Wrought Al–Zn–Mg–Cu Alloys by Means of Doping 

with Transition Metals 

M. O. Iefimov, N. P. Zakharova, M. I. Danylenko, and K. O. Iefimova  

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

The effect of doping with scandium, zirconium, and hafnium on the thermal 
stability of high-strength wrought Al–Zn–Mg–Cu (of 7XXX series) alloys at 

80°С for 100 hours is investigated. The study is performed on rods produced 

by a two-stage hot extrusion of 1500 g ingots. As shown, the doping with 

scandium and zirconium has improved the hardness and strength character-
istics due to the occurrence of two ensembles of dispersed precipitates: in-
termetallics η′-phase (MgZn2) and Al3(Sc1−xZrx) particles coherently bonded 

with the aluminium matrix. As proved, in the 7XXX alloy, which is addi-
tionally doped with the (Sc + Zr + Hf) complex, the composition of nanosize 

precipitates based on Al3Sc intermetallic compound includes zirconium and 

hafnium. The alloying of the base alloy with the complex (Sc + Zr + Hf) stabi-
lizes the structural state of the alloy and, after holding at 80°С, no signifi-
cant changes in the size and distribution of strengthening particles are ob-
served. This makes it possible to obtain high strength characteristics of Al–
Zn–Mg–Cu alloys with a high level of plasticity at long-term holding at 80°С. 

Key words: aluminium alloys, additional doping, scandium, zirconium, haf-
nium, mechanical properties. 

Досліджено вплив леґування Скандієм, Цирконієм і Гафнієм на термічну 

стабільність високоміцних деформівних стопів системи Al–Zn–Mg–Cu за 

витримки при 80°С упродовж 100 годин. Дослідження виконано на прут-
ках, яких було одержано методом двоступеневої гарячої екструзії вилив-
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ків вагою у 1500 г. Показано, що завдяки леґуванню Скандієм і Цирконі-
єм досягнуто підвищення характеристик твердости та міцности за раху-
нок наявности двох ансамблів дисперсних зміцнювальних частинок: ін-
терметалідів η′-фази (MgZn2) та когерентно пов’язаних із матрицею час-
тинок Al3(Sc1−xZrx). Доведено, що у стопі на основі системи Al–Zn–Mg–Cu, 

який додатково було леґовано комплексом (Sc + Zr + Hf), до складу нано-
розмірних зміцнювальних частинок на основі інтерметаліду Al3Sc також 

входять Цирконій і Гафній. Леґування базового стопу комплексом 

(Sc + Zr + Hf) стабілізує структурний стан стопу, а після витримки при 

80°С не фіксується значних змін у розмірі та розподілі зміцнювальних 

частинок η′-фази (MgZn2) і Al3(Sc1−õ−yZrõHfy), що дає змогу одержати висо-
кий рівень механічних властивостей зі збереженням високого рівня плас-
тичности за довготривалої витримки при 80°С. 

Ключові слова: алюмінійові стопи, додаткове леґування, Скандій, Цир-
коній, Гафній, механічні властивості. 

(Received 9 July, 2024; in final version, 12 July, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

The ever-increasing demands on aircraft structures due to growth in 

size, speed, durability, reliability and efficiency have somewhat 

changed a number of requirements for high-strength alloys, including 

aluminium alloys used in aircraft and aircraft engines. 
 Currently, many research centres in the United States and Europe 

are conducting intensive research aimed at developing high-strength 

aluminium alloys that can replace titanium alloys in aircraft engine 

construction, thereby reducing their weight and simplifying the man-
ufacturing process. In particular, the development of aluminium alloys 

with a tensile strength of at least 600 MPa at 80°C is relevant for the 

manufacture of external fan blades for aircraft gas turbine engines. 
 Currently, alloys based on the Al–Zn–Mg–Cu system (of 7XXX se-
ries) have the highest strength among wrought aluminium alloys (up 

to 700–800 MPa) [1]. 
 In wrought Al–Zn–Mg–Cu alloys, the strength after heat treatment 

is mainly determined by the content of zinc and magnesium, which, 
among all other alloying components, are characterized by the highest 

solubility in aluminium at elevated temperatures. The solubility of 

these elements decreases sharply during cooling, which causes signifi-
cant hardening of the alloy as a result of both quenching and ageing 

[2]. Copper in commercial alloys of the Al–Zn–Mg–Cu system signifi-
cantly increases the hardening effect by alloying of aluminium solid 

solution, but has little effect on the ageing [3]. With copper content up 

to 2% wt. and zinc in the range of 5–10% wt., copper is in a supersatu-
rated solid solution and has a beneficial effect on the whole complex of 
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properties, causing an increase in strength, ductility, effective in-
crease in stress corrosion resistance and durability. Copper also in-
creases the resistance to crack growth in fatigue tests. 
 However, a major disadvantage of 7ХХХ alloys is their low working 

temperature, which is due to a sharp increase in the rate of diffusion 

processes in aluminium alloys with a high Zn content. 
 One of the promising directions for further improving the physical, 
mechanical, and operational characteristics of modern aluminium al-
loys of the Al–Zn–Mg–Cu system is their complex alloying with scan-
dium and other transition metals, since the diffusion coefficients in 

solid aluminium, which is a criterion for the diffusion interaction of 

the strengthening phase with the matrix, are several orders of magni-
tude lower for transition metals than for Zn, Cu and Mg [4]. 
 It has been previously shown that one of the most effective harden-
ing and antirecrystallization components for 7XXX alloys is scandium 

[4–7]. 
 A significant increase in strength and satisfactory ductility in Sc 

alloyed aluminium alloys is possible due to the precipitation of second-
ary Al3Sc particles, which causes the highest specific strengthening of 

the aluminium matrix compared to all elements of the periodic system 

and promotes the formation of a fine, uniform cellular structure that 

increases thermal stability. 
 Alloying with scandium dramatically increases the recrystallization 

temperature of aluminium alloys; the efficiency of scandium as an an-
tirecrystallizer is significantly higher than that of other transition 

metals such as Mn, Cr, Zr, V, Ti, etc. Scandium retains excess vacan-
cies in the alloy matrix, forming complexes that prevent the release of 

alloying elements to the grain boundaries. In addition, scandium sig-
nificantly reduces the anisotropy of the mechanical properties of 

pressed and rolled semi-finished products of highly alloyed aluminium 

alloys. 
 Doping of Al–Zn–Mg–Cu–Sc alloys with zirconium contributes to 

the thermal stabilization of Al3Sc particles. In particular, work [5] 

shows that the simultaneous alloying with Zr and Sc replaces some of 

the scandium atoms within the Al3Sc particles with Zr atoms. By the 

properties, the Al3(Sc1−xZrx) phase is very close to the Al3Sc phase, but 

is characterized by a much lower ability to coagulate when heated. 
 As has been shown, Hf slightly increases the hardening and antire-
crystallization effect in Al–Zn–Mg–Cu alloys [8]. 
 The efficiency of scandium alloying of aluminium alloys can be signif-
icantly improved by increasing the cooling rate during ingot crystalliza-
tion to create a supersaturated solid solution of aluminium [9, 10]. 
 The aim of this work is to study the effect of additional alloying with 

Sc, Zr, and Hf of wrought Al–Zn–Mg–Cu alloys on their structure and 

mechanical properties at 80°C. 
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2. EXPERIMENTAL DETAILS

To improve the mechanical properties of the alloy of the base composi-
tion Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu, additional microalloying with the com-
plex (Sc + Zr) was used and the effect of hafnium Hf on the stability of
mechanical properties during prolonged holding at 80°C was studied.
The chemical composition of the experimental alloys is given in Table 1. 
 Semi-finished products were made from the investigated ingots by
extrusion. To improve the cast structure, two-stage extrusion was
used: from ∅ 55 mm to ∅ 25 mm and from ∅ 25 mm to ∅ 6 mm (total
elongation ∅ = 58). Before that, the samples were ground to remove
surface defects. 
 When extruding ingots from ∅ 55 mm to ∅ 25 mm, electrically
heated moulds were used to stabilize the temperature during the de-
formation process. Ingots were heated in an electric furnace. Ingot
heating was controlled by thermocouples placed in the heating zone.
The heating temperature of ingots and mould was 350°С. The holding 

time of ingots in the electric furnace was 50 min. The pressure force
during ingot extrusion varied from 0.85 to 1.25 MN, depending on the
ingot composition. Samples from ∅ 25 mm to ∅ 6 mm were extruded
using moulds that were heated in an electric furnace together with the
samples. The heating time was of 30 min. 
 The samples of the test alloys obtained after hot extrusion were pro-
cessed according to the T6 maintenance regime, namely, water quench-
ing from 465°С + annealing 120°С for 24 hours. 
 The chemical analysis of the obtained alloys was performed by x-ray
fluorescence analysis. 
 The structure of the samples was studied by transmission electron
microscopy (TEM), using a JEM-100CX microscope and a JEM-2100F
high-resolution microscope. 
 The hardness of the obtained samples was measured using a Vickers
IT50/10 hardness tester with a load of 100 N. Mechanical tensile tests
of the deformed bars were performed on a 1246 testing machine with a
gripper movement speed of 1 mm/min (strain rate of about 10−3

 s−1

with a strain curve recorded). The tensile strength UTS, yield strength
YS, and elongation to failure El [%] were calculated from the strain
curves. 

TABLE 1. Chemical composition of the investigated Al–Zn–Mg–Cu alloys. 

Nos. alloys Chemical composition, % wt. 
1 Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu 
2 Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc 
3 Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc–0.2Hf 
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3. RESULTS AND DISCUSSION 

The study of the structure of extruded rods of 7XXX alloys after T6 

treatment is shown in Figs. 1–4. After T6, large recrystallized grains 

with an average size of 8–9 µm are formed in the base alloy. 
 It is generally recognized [11–13] that, depending on the concentra-
tion of zinc, the eutectic layers of Al–Zn–Mg–Cu alloys contain na-
nosized precipitates of the η′-phase (MgZn2) and/or T-phase 

Mg3Zn3Al2. Precipitation hardening provides high mechanical proper-
ties of Al–Zn–Mg–Cu alloys during quenching and subsequent ageing. 
The η′-phase is formed when the ratio of atomic concentrations of 

Zn/Mg > 2. In the case of Zn/Mg < 2, the T-phase prevails. At the same 

time, copper is almost completely dissolved in these phases if the ratio 

of atomic concentrations of Cu/Mg < 1. In the alloy Al–8.0Zn–2.6Mg–
2.3Cu, Zn/Mg > 2 and Cu/Mg ≈ 0.88, therefore, the η′-phase (MgZn2) 
prevails in the alloys of the studied composition. Particles of the η′-
phase are located mainly along the grain boundaries but sometimes 

they can be observed inside the grains. 
 A cellular structure is observed in the extruded alloy alloyed with 

the (Sc + Zr) complex after T6 heat treatment (Fig. 2, a). The average 

cell size is of 1.0–1.5 µm. From the dark field image in the η′-phase dif-
fraction spot (Fig. 2, b), it can be concluded that there are hardening 

particles of different sizes in the bar structure. The average size of the 

strengthening particles of the η′-phase is of 5–6 nm). Secondary pre-
cipitates of the Al3Sc type in TEM bright images have a characteristic 

two-lobe Ashby–Brown contrast, which is typical for coherent precipi-
tates [14]. The dark field image in the Al3Sc diffraction spot is shown 

in Fig. 2, c. The average size of these particles reaches 15–20 nm. 
 A cellular structure is also formed in extruded sample from the alloy 

adopted with a complex (Sc + Zr + Hf) after T6 treatment, with strength-
ening phases observed both in the body and at the cell boundaries. 
 The average cell size is of 0.9–1.1 µm (Fig. 3, a). The average parti-
cle size of the η′-phase is of 5–6 nm (Fig. 3, b). Based on the dark field 

image obtained from the Al3(Sc1−xZrx) diffraction spot, the average size 

of these particles is of 15–20 µm (Fig. 3, c). 
 A high-resolution electron microscope JEOL-100CX was used to an-
alyse the hardening particles of Al3Sc in extruded samples from Al–
8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.3Sc–0.2Cr–0.1Zr–0.1Hf alloy after T6 treat-
ment (Fig. 4). Chemical micro-x-ray spectral analysis showed that the 

composition of these particles includes both Sc and Zr and Hf (Table 

2).Thus, in the alloy alloyed with Sc, Zr and Hf, the composition of the 

strengthening particles can be described as Al3(Sc1−x−yZrõHfy). 
 The hardness of the extruded rods from the investigated alloys after 

T6 treatment at room temperature and after holding at 80°C for 100 

hours is given in Table 3. 
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a b 

Fig. 1. TEM images of Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu hot extruded samples: bright 

field (a), dark field obtained from the η′-phase diffraction spot (b). 

  
a b 

 
c 

Fig. 2. TEM images of Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc hot extruded 

samples: bright field (a), dark field obtained from the η′-phase diffraction 

spot (b), dark field obtained from the Al3Sc diffraction spot (c). 
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 The data of mechanical tests of the rods from the investigated Al–
Zn–Mg–Cu alloys at room temperature and 80°C are given in Table 4. 
 The strain curves of the alloys after testing showed a slight strain-
hardening characteristic of highly hardened materials. The increase in
hardness and strength characteristics of the investigated alloys after
holding at 80°C indicates the continuation of ageing processes at this
temperature. 
 The analysis of mechanical test data proves that the selected system
of additional alloying with the (Sc + Zr) complex allows obtaining a
higher level of mechanical properties during tests at 80°C for 100
hours. The addition of 0.2% wt. Hf to the (Sc + Zr) complex allows im-
proving the mechanical properties of the investigated alloy after hold-
ing for 100 hours at 80°C. In addition, the alloying of the base compo-
sition with the (Sc + Zr + Hf) complex provides an increase in ductility
both at room temperature and 80°C. 

a b 

c 

Fig. 3. TEM images of Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc–0.2Hf hot ex-
truded samples: bright field (a), dark field obtained from the η′-phase diffrac-
tion spot (b), dark field obtained from the Al3Sc diffraction spot (c). 
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 Structural changes in the rods from the investigated Al–Zn–Mg–Cu 

alloys after T6 treatment can be explained on the basis of the analysis 

of dark field images obtained from the η′ and Al3Sc diffraction spot. 
 Thus, the increase in the level of hardness and strength characteris-
tics of the studied alloys after holding the bars at 80°C for 100 hours is 

explained by the further ageing processes at a temperature of 80°C 

(Figs. 5, 6). It is noticeable that after holding the base unalloyed alloy 

at 80°C for 100 hours, an increase in the particle size of the η′-phase 

(Fig. 5, b) is observed compared to the alloy state after T6 (Fig. 5, a). 
Such processes lead to a deterioration in the thermal stability of Al–
Zn–Mg–Cu alloys at long-term exposures at 80°C and reduce the level 
of the complex of mechanical properties. 
 The doping of the base alloy with the (Sc + Zr) complex and the 

(Sc + Zr + Hf) complex stabilizes the structure, and, at 80°С, no signifi-
cant changes in the size and distribution of strengthening particles of 

both types are observed (Fig. 6). The dark field images in the η′-phase 

reflexes before and after ageing at 80°C show that the size of this phase 

remains unchanged (Fig. 6, a, b). 

 

Fig. 4. Bright field TEM images of secondary particles of Al3Sc-based inter-
metallics in the structure of the alloy Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.3Sc–0.2Cr–
0.1Zr–0.1Hf. 

TABLE 2. Chemical analysis of the structural components in Fig. 4 in the al-
loy Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.3Sc–0.2Cr–0.1Zr–0.1Hf. 

Spectrum 
Content of chemical elements, % wt. 

Mg Al Sc Cu Zn Zr Hf Mg 
Spectrum 1 1.78 91.52 0.73 2.26 3.26 0.19 0.18 1.78 
Spectrum 2 1.90 90.83 1.23 2.49 3.11 0.13 0.23 1.90 
Spectrum 3 2.39 90.86 0.61 2.40 3.39 0.06 0.10 2.39 
Spectrum 4 1.82 91.81 0.41 2.49 3.11 0.01 0.18 1.82 
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 At the same time, the number of η′-phase particles slightly increases 

due to the continued ageing process. The dark field images in Al3Sc re-

TABLE 3. Hardness of extruded rods from the investigated Al–Zn–Mg–Cu alloys 

after T6 treatment and after T6 heat treatment + holding at 80°C for 100 hours. 

No. 
alloy 

Chemical composition, % wt. 
HV, MPa 

Т6 treatment 
Т6 treatment + holding 

at 80°С for 100 hours 
1 Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu 1880 1970 

2 
Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–

0.15Zr–0.3Sc 
2010 2070 

3 
Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–

0.15Zr–0.3Sc–0.2Hf 
2030 2270 

TABLE 4. Mechanical properties of rods from the investigated Al–Zn–Mg–Cu 

alloys after T6 treatment (tensile strength at room temperature and at 80°С). 

No. alloy 

Tensile tests 

at room temperature 
Tensile tests at 80°C 

Tensile tests at 80°C  
after holding at 80°C 

for 100 hours 
YS, 

МPа 
UTS, 
МPа 

El, % 
YS, 

МPа 
UTS, 
МPа 

El, % YS, МPа 
UTS, 
МPа 

El, % 

1 530 619 13.2 542 556 19.6 512 564 14.5 
2 674 775 6.4 620 670 9.8 630 705 10.0 
3 737 776 13.6 611 725 16.4 636 731 14.5 

  
a b 

Fig. 5. TEM images of Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu hot extruded samples, dark 

field image obtained from the η′-phase diffraction spot: T6 treatment (a), T6 

treatment + holding at 80°C for 100 hours (b). 
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flexes confirm the stability of the size of these particles after ageing at 

80°C (Fig. 6, c, d). 
 Thus, the coherent bonds of Al3(Sc1−õ−yZrõHfy) particles with the ma-
trix and the resulting internal stresses exclude the growth of the η′-
phase, which in turn increases the mechanical properties and thermal 
stability of alloyed Al–Zn–Mg–Cu alloys. 
 The obtained results are consistent with the theoretical concepts of 

diffusion processes in dispersion-strengthened alloys [15]. 

4. CONCLUSION 

1. The effectiveness of a combined doping of aluminium alloys of the 

  
a b 

  
c d 

Fig. 6. TEM images of Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc–0.2Hf hot ex-
truded samples: dark field image obtained from the η′-phase diffraction spot, T6 

treatment (a), dark field image obtained from the η′-phase diffraction spot, T6 

treatment + holding at 80°C for 100 hours (b), dark field image obtained from 

the Al3Sc diffraction spot, T6 treatment (c), dark field image obtained from the 

Al3Sc diffraction spot, T6 treatment + holding at 80°C for 100 hours (d). 
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Al–Zn–Mg–Cu system with scandium, zirconium and hafnium is 

demonstrated. 
2. It is shown that doping of Al–Zn–Mg–Cu alloys with Sc and Zr re-
sults in an improvement of investigated hardness and strength charac-
teristics, while preserving a high level of plasticity, which is due to the 

existence of two ensembles of dispersed particles: an ensemble of in-
termetallics η′-(MgZn2) phase and Al3(Sc1−xZrx) particles coherently 

bound to the matrix. 
3. It is shown that, in the Al–8.0Zn–2.6Mg–2.3Cu–0.15Zr–0.3Sc–
0.2Hf alloy, the composition of nanosized hardening particles based on 

the Al3Sc intermetallic also includes zirconium and hafnium. 
4. The structure of the investigated rods alloys after T6 treatment was 

studied, and it was shown that Sc + Zr doping of the base alloy with the 

addition of Hf stabilizes the structural state of the alloy, and, after 

annealing at 80°С, there are no significant changes in the size and dis-
tribution of hardening particles. This allowed obtaining the following 

mechanical characteristics at 80°С after prolonged holding at 80°С: 
YS = 636 MPa, UTS = 731 MPa, El = 14.5% (which is 30% higher than 

the UTS of the base alloy). 
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Specifics of Creating Joints from Modern Boron-Microalloyed
High-Strength Steels Utilizing Laser, Contact Spot, as Well as
Argon-Arc Spot Welding Technologies 

G. Polishko, Yu. Kostetskyi, V. Kostin, Ye. Pedchenko,
A. Bernatskyi, M. Sokolovskyi, P. Honcharov, and V. Zaitsev

E. O. Paton Electric Welding Institute, N.A.S. of Ukraine, 
11 Kazymyr Malevych Str.,  
UA-03150 Kyiv, Ukraine 

In this study, an analysis of current welding technologies for new high-
strength low-alloyed AHSS sheet steels is presented. Over the course of it, a
series of welded joints of sheet metal with a thickness of 1.2 mm made of
CR1000Y1370T-CH steel (composition: 0.23% C, 2% Si, 3% Mn, 0.015–2%
Al, 1% Cr + Mo, 0.15% Ti + Nb, 0.2% Cu) by Voelstalpine (Austria) is inves-
tigated. The joints are produced using laser, spot, and argon-arc spot welding
under specified conditions. High-quality weld joints are obtained through
laser welding with the formation of a dispersed ferrite–bainite structure
with an acceptable hardness level (up to 4000 MPa) without martensitic-type
structures and zinc evaporation from the sheet coating along the entire
length of the welded joint. As discovered, due to delamination and remnants
of zinc coating, it is not possible to achieve a high quality of weld joints while
using spot welding, as well as argon-arc spot welding. The selected welding
conditions for these technologies are found to be ineffective and require fur-
ther refinement. 

Key words: AHSS steel, laser welding, argon-arc spot welding, spot welding,
microstructure, ferrite, bainite, martensite. 

У роботі представлено аналізу сучасних технологій зварювання нових ви-
сокоміцних низьколеґованих листових криць AHSS. Досліджено серію
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зварних з’єднань листового металу товщиною у 1,2 мм з криці 
CR1000Y1370T-CH (склад: 0,23% C, 2% Si, 3% Mn, 0,015–2% Al, 1%
Cr + Mo, 0,15% Ti + Nb, 0,2% Cu) виробництва компанії Voelstalpine (Авс-
трія). З’єднання виконували лазерним, точковим та арґонодуговим точ-
ковим зварюванням за визначених умов. Якісні зварні з’єднання було
одержано лазерним зварюванням з утворенням дисперсної феритно-
бейнітної структури з прийнятним рівнем твердости (до 4000 МПа) без
структур мартенситного типу та випаровування Цинку з покриття листа
уздовж всієї довжини зварного з’єднання. Було виявлено, що через від-
шарування та залишки цинкового покриття неможливо досягти високої
якости зварних з’єднань з використанням точкового зварювання й ар-
ґонодугового точкового зварювання. Вибрані режими зварювання за ци-
ми технологіями виявилися неефективними та потребують подальшого
доопрацювання. 

Ключові слова: криця AHSS, лазерне зварювання, арґонодугове точкове
зварювання, точкове зварювання, мікроструктура, ферит, бейніт, марте-
нсит. 

(Received 9 January, 2024; in final version, 11 April, 2024) 

1. INTRODUCTION

Recently, the practice of using advanced high strength steel (AHSS)
for the manufacture of car bodies has spread throughout the car manu-
facturing industry [1–5]. The use of steels of this type allows reducing
the thickness of the rolled sheet used for the manufacture of body
parts, while maintaining the strength of the structure. At the same 

time, its weight and the car as a whole are reduced, which contributes
to the reduction of harmful emissions into the environment during its
operation [3, 4]. 
 AHSS steels differ from traditional structural steels in both chemi-
cal composition and microstructure [6–8]. They are characterized by a
unique combination of strength and plasticity, which is achieved by
the specifically selected chemical composition as well as its multiphase
microstructure, which forms as a result of carefully controlled defor-
mation and heat treatment [3–5, 9]. Intensive heat input during weld-
ing and subsequent cooling, generally causes significant changes in the 

microstructure of the metal in the heat affected zone (HAZ), due to re-
crystallization, increasing grain sizes and separation of phases at their
boundaries. An example of such processes would be the well-known
formation of martensitic and/or bainite microstructure in metal under
conditions of rapid cooling, characteristic of most welding processes
[8, 10]. However, changes in the AHSS’s microstructure that occurs in
the HAZ during welding can be critical and lead to the loss of specified
properties, as they are achieved primarily due to the controlled micro-
structure. Therefore, the choice of modes and methods of joining these
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steels is associated with certain problems and requires careful control 
of the process parameters [7, 10, 11]. 
 Today, many various welding processes, which can be used in the au-
tomotive industry to join parts out of AHSS steels, exist [3, 4, 11]. 
Each of them has certain features that determine the expediency of its 

usage in various specific conditions [3, 9–11]. In addition to welding 

processes, adhesive (gluing) and mechanical connection technologies, 
various soldering methods, as well as hybrid connection processes can 

be used to connect parts from AHSS steels [3, 4, 12–15]. 
 However, welding remains the main method of connecting metal au-
tomotive body parts. In particular, electric arc welding, which belongs 

to a family of processes based on strong heating by an electric arc of the 

edges of the connecting parts of the parts until they melt for welding, 

is wildly used in car manufacturing [3, 4, 10]. At the same time, via 

using this method, additional additive material can also be introduced 

into the melting zone [11]. Arc welding is sometimes referred to as one 

of the ‘low-tech’ processes; however, its popularity is steadily high, 
primarily due to the low-cost equipment and high application flexibil-
ity [10]. However, joining products made from AHSS steels by electric 

arc welding is associated with significant problems and limitations, 
mainly due to the difficulty of preventing the oxidizing effect of at-
mospheric air and localizing the thermal effect on the welded material. 
 Contact welding is widely used to connect steel body parts in modern 

automobile manufacturing, when the connection is formed as a result 

of the introduction of two types of energy—thermal, that appears from 

the passage of an electric current, and mechanical, that appears due to 

the application of external force. There are many options for imple-
menting such a process, but the most commonly used one is resistance 

spot welding (RSW) [3, 10]. As it is known, RSW is characterized by an 

intensive mechanical compression of the connecting surfaces in the 

joint area with the possibility of changing the clamping force during 

the flow of welding current and forging, intensive mixing of the mol-
ten metal, short heating and cooling time, the possibility of pre- and 

re-heating during welding cycle, absence of the heated metal oxida-
tion, possible adjustment of the heating and cooling speed, full process 

automation, etc. In addition, resistance seam welding (RSW) and re-
sistance projection welding (RPW) are also widely used in the automo-
tive industry [10, 11]. 
 The body design of some automobiles, as well as some complex parts, 
excludes the possibility of spot welding usage. In such cases, gas metal 
arc welding (GMAW) or tungsten inert gas (TIG) welding are usually 

used [12, 16]. These and similar arc welding methods are used to join 

products from AHSS steels in the same way they are used for low car-
bon steels. At the same time, during the welding of AHSS steels, same 

shielding gases can be used as when welding low-carbon steels [3, 4, 
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11]. On the other hand, welding of AHSS steels requires control that is 

more careful and maintenance of specified process parameters. 
 The lowest overall thermal load on the workpiece during welding is 

provided by the processes, which involve focusing the energy, required 

for the joint formation on very small areas [10]. This achieves a mini-
mal change in the base metal properties as well as minimal residual 
stresses and deformations [3], allowing the welding process to be car-
ried out at sufficiently high speeds [11]. The main options for imple-
mentation of such processes with exceptional point density of energy 

are laser beam welding (LBW) [17–19] and electron beam welding 

(EBW) [4, 10, 20, 21]. Since EBW requires vacuum conditions for 

proper functioning, laser welding has become the most common in the 

automotive industry. 
 Compared to traditional arc welding processes, laser welding pro-
vides significantly smaller HAZ dimensions, which is important for 

AHSS steel joints [20]. The ability to focus the laser beam allows for a 

significant reduction of the weld area width and, accordingly, the HAZ 

[21]. The most common types of installations used in the industry for 

processing materials with laser radiation, and in particular, welding, 
are CO2, solid-state (Nd:YAG), fibre and diode lasers [3, 22–25]. 
 Thus, the modern industry, in particular the automobile industry 

[3, 5, 7, 10], in the railway industry [26–31] and other industries [32–
34], has a fairly wide selection of welding connection technologies, 
which allows choosing the most rational options for welding structural 
elements in accordance with specific conditions and properties of ma-
terials that combine. 
 The purpose of this study is to determine the influence of methods of 

part welding (laser, contact-spot, argon-arc spot) from thin sheet 

steels, common for the automotive industry, on the nature of changes 

in the microstructure of a sheet of metal from modern high-strength 

steel, microalloyed with boron, with a zinc coating, and to determine 

the most promising method and the welding mode, which ensures the 

creation of a high quality welded joint. 

2. EXPERIMENTAL/THEORETICAL DETAILS 

In this work, the test samples of welded joints were obtained under dif-
ferent welding modes by methods commonly used in the production of 

sheet steel parts in the automotive industry—contact spot welding, 
argon-arc spot welding on the tip, and laser welding. The applied weld-
ing modes were recommended by specialists of the relevant depart-
ments of E. O. Paton Electric Welding Institute, N.A.S. of Ukraine, 
for welding of 1.2 mm thick sheets of CR1000Y1370T-CH-EG53/53-U 

steel (Table 1), manufactured by Voelstalpine (Austria), a typical SP 

AHSS steel. 
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 Modern methods of physical materials science were used to assess 

the influence of various technologies and welding modes on the proper-
ties and structure of the metal of welded joints, such as: optical mi-
croscopy of micro- and macrostructure (‘NEOPHOT-32’ microscope), 
SEM using JSM-840 ‘JEOL’, energy dispersive microanalysis (EDS) 
using INCA Energy 450 ‘Oxford Instruments’ system (resolving power 

is 1 nm, detector sensitivity is 133 eV/10 mm2), hardness determina-
tion methods via durometric analysis utilizing a M-400 ‘LECO’ hard-
ness tester. 

2.1. Contact Spot Welding Technique 

A contact welding machine TECNA 4647 (Italy) was used to obtain a 

contact spot welding joint. Over the course of the experiments, a num-
ber of technological working modes with different parameters of the 

welding process—clamping force, welding current, duration of clamp-
ing, duration of welding, etc. were tested. A total of 11 welding modes 

were tested (provided in Table 2). The general appearance of the weld-
ing cyclogram is shown on Fig. 1. 
 Preliminary analysis/calculation determined, that for a sheet with a 

thickness of 1.2 + 1.2 mm, which was subjected to welding, it is neces-
sary to obtain the diameter of the welding point of ∅t = 5.0–6.0 mm. 
The electrodes of the contact-welding machine are formed by a hemi-
sphere for the analysis of welding modes during the formation of a 

point connection. The appearance of the resulting welded joints, as 

well as the welding process is shown in Fig. 2. 

2.2. Argon-Arc Spot Welding Technique 

A EWM Tetrix 230 AC/DC welding current source with a non-fusible 

electrode was used for argon-arc spot welding. The appearance of weld-
ed joints and the welding process is shown in Fig. 3. 
 During welding, the parts to be joined were pressed by the special-
ized nozzle using manual force, with the subsequent enabling of the 

welding machine for a set period of time. With such pressure, the force 

usually does not exceed 50 kgf (up to 500 N) and is small compared to 

the pressure force that occurs during contact spot welding. 

TABLE 1. Chemical composition of CR1000Y1370T-CH steel (% mass.). 

С, max 
Si, 

max 
Mn, 
max 

P, 
max 

S, 
max 

Al 
Cr + Mo, 

max 
Ti–Nb, 
max 

B, max 
Cu, 
max 

0.23 2.0 3.0 0.050 0.010 
0.015–

2.0 
1.0 0.15 0.005 0.2 
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 During the experiments, 9 welding modes were tested, which dif-
fered in such welding process parameters—welding time, current rise 

TABLE 2. Contact spot welding modes and results. 

Sample Welding mode Results 
1 2 3 

1 
Pressing force Рw = 2.5 kN, welding current Iw = 2.5 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.2 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Insufficient 

spot weld 

diameter 

2 
Pressing force Рw = 3 kN, welding current Iw = 2.8 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.2 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Insufficient 

spot weld 

diameter 

3 
Pressing force Рw = 3 kN, welding current Iw = 3 kА, du-

ration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.25 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

4 
Pressing force Рw = 3.2 kN, welding current Iw = 3 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.25 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

5 
Pressing force Рw = 3.4 kN, welding current, Iw = 3 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.3 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

6 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.1 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.32 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

7 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.2 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.35 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

8 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.2 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.35 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

9 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.5 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.32 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

10 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.5 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.35 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Spot weld 

formed 

11 
Pressing force Рw = 3.5 kN, welding current Iw = 3.5 kА, 
duration of pressing parts tpr = 0.1 s, welding duration 

tw = 0.4 s, forging duration tfor = 0.1 s 

Diameter of 

the spot weld 

core in-
creased to 

7.4 mm, 
pointing to 

an excessive 

welding 

mode 
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time, current fall time, welding current, arc voltage (Table 3). 
 The diameter of the tungsten electrode, its sharpening angle, and 

the argon consumption rate were the same for all test-welding modes 

 

Fig. 1. Welding cyclogram for contact spot welding: Рw is pressing force, daN, 
Iw is welding current, kA, tpr is the duration of pressing parts, tw is duration of 

welding, tfor is duration of forging. 

  
a b 

Fig. 2. The appearance of the welded joints (a) and the process of contact spot 

welding (b). 
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and were 2.4 mm, 30°, and 12 l/min, respectively. The general appear-
ance of the welding cyclogram is shown in Fig. 4. 

2.3. Laser-Welding Methodology 

Welded joints were performed taking the direction of deformation 

(along and across the rolling direction) into the account using a solid-
state Nd:YAG ‘DY-044’ laser. For this process, a welding head with a 

lens with a focal length of 300 mm was used. Welding modes are listed in 

Table 4. The amount of defocusing of laser radiation for all experiments 

is ∆F = −0.7 mm. A gas protection system with 20 l/min CO2 consump-
tion was used to protect the molten bath, as well as the cooling metal of 

the seam. The welding speed (Vw) varied in the range of 0.8–3.0 m/min. 
The laser radiation power P varied in the range of 2.0–4.0 kW. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The structure of the CR1000Y1370T-CH-EG53/53-U steel in the state 

after rolling, thermomechanical treatment and application of zinc 

coating in the direction along and across the rolling direction, as well 
as selected samples after various modes and methods of welding, was 

investigated. 

  
a b 

Fig. 3. Appearance of welded joints (a) and the process of argon-arc spot weld-
ing (b). 
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 After laser welding, four best samples were selected according to 

visual inspection, which were welded according to these modes: 

1482.1, 1481.2, 1481.4, 1481.6 (of which 1482.1 is along the roll, oth-
ers are across). The general appearance of samples made by laser weld-
ing, after selection and cutting, is shown in Fig. 5, a. Samples 1, 5, 8 

(Fig. 5, b) and 3, 6, 9 (Fig. 5, c) were selected for research after contact-
spot and argon-arc spot welding respectively. Even at the stage sample 

production, some joints, made by the argon-arc spot welding method 

were partially destroyed (Fig. 5, c), indicating an incorrectly selected 

welding mode. 

TABLE 3. Argon-arc welding modes and their results. 

Sample Welding mode Results 
1 2 3 

1 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 1.8 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 55 А, arc voltage U = 12 V 

Incomplete for-
mation of the spot 

core. More power-
ful welding mode 

required 

2 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 1.8 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 65 А, arc voltage U = 13 V 

Incomplete for-
mation of the spot 

core. More power-
ful welding mode 

required 

3 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.0 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 75 А, arc voltage U = 12 V 

Spot weld formed 

4 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate Q 

=12 l/min, welding time tw = 2.2 s, current rise time 

tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding cur-
rent Іw = 80 А, arc voltage U = 12.5 V 

Spot weld formed. 

5 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.4 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 80 А, arc voltage U = 12.5 V 

Spot weld formed 

6 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.4 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 85 А, arc voltage U = 12 V 

Spot weld formed. 
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3.1. Metallographic Study of AHSS Steels after Laser Welding 

Macroscopic studies of the welded joint performed according to 1481.1 

mode showed a high-quality connection of metal sheets without delam-
inations, defects, nor the formation of cracks and pores. 
 Metallographic studies of the metal of the welded joint of 

CR1000Y1370T-CH-EG53/53-U steel after laser welding according to 

the 1482.1 mode showed that the structure of the weld metal is ferrite-
bainite. In the seam zone, the grain size differs from the base metal. The 

Continuation of Table 3. 

1 2 3 

7 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.4 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 95 А; arc voltage U = 13 V 

Upper plate weld-
ed through. Weld-
ing mode is exces-

sive 

8 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.4 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 90 А, arc voltage U = 13.5 V 

Upper plate weld-
ed through. Weld-
ing mode is exces-

sive 

9 

Tungsten electrode diameter ∅ele = 2.4 mm, sharp-
ening angle 30°, argon consumption rate 

Q = 12 l/min, welding time tw = 2.5 s, current rise 

time tcr = 0.1 s, current fall time tcf = 0.2 s, welding 

current Іw = 80 А, arc voltage U = 13 V 

Spot weld formed 

 

Fig. 4. Argon-arc welding cyclogram. 



 SPECIFICS OF CREATING JOINTS 903 

size of the grains in the seam is 30–40 µm, and the structure of the seam 

is blocky with the orientation of the crystallites along the direction of 

heat removal, but with a grain shape close to equiaxed (Fig. 6). 
 According to the results of durometric studies (Vickers method, 

50 g load), it was established that the hardness of the base metal is 

3707 ± 225 MPa. Studies of the hardness of the characteristic zones of 

the welded joint showed that the hardness of the seam was 

3298 ± 130 MPa, while the coarse grain areas had a lower hardness 

(2548 ± 130 MPa) than the areas of fine grain (3413 ± 140 MPa). The dif-
ference in hardness values is explained by the fact that smaller grains 

have a bainite structure, which is characterized by the higher level of 

hardness, while, in the coarse grain areas, a larger amount of ferrite 

phase exists, which imitates the primary austenite grains. A more dis-
persed grain size with more bainite is a result of a higher cooling rate. 
 The use of scanning electron microscopy made it possible to determine 

the features of the ferrite–bainite structure, which is formed in various 

sections of the welded joint of AHSS steel during laser welding (Fig. 7). 
 It was established that the number of non-metallic inclusions 

formed in the weld seam zone is greater than that in the main metal. 

TABLE 4. Laser-welding modes for experimental samples. 

Sample 

number 
Joint type,  

sample preparation 
Welding mode Result 

1481.1 Overlap joint h = 1.2 mm 
Vw = 3 m/min 

(50.0 mm/s), Р = 4 kW 
Complete 

fusion 

1481.2 Overlap joint h = 1.2 mm 
Vw = 1.5 m/min 

(25.0 mm/s), Р = 2 kW 
Incomplete 

fusion 

1481.3 Overlap joint h = 1.2 mm 
Vw = 0.8 m/min 

(13.33 mm/s), Р = 2 kW 
Complete 

fusion 

1481.4 
Overlap joint h = 1.2 mm, 
sample cleaned of coating 

Vw = 0.8 m/min 

(13.33 mm/s), Р = 2 kW 
Complete 

fusion 

1481.5 
Overlap joint h = 1.2 mm, 
sample cleaned of coating 

Vw = 3 m/min 

(50.0 mm/s), Р = 4 kW 
Incomplete 

fusion 

1481.6 Overlap joint h = 1.2 mm 
Vw = 1.9 m/min 

(31.67 mm/s), Р = 3 kW 
Complete 

fusion 

1481.7 
Overlap joint h = 1.2 mm, 
sample cleaned of coating 

Vw = 1.9 m/min 

(31.67 mm/s), Р = 3 kW 
Complete 

fusion 
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Non-metallic inclusions have a globular shape and are mainly located 

along the boundaries of bainite packets. Their size is up to 2 µm, which 

is slightly larger than in the original metal, and may be the result of 

their agglomeration under the influence of a highly intense heat source 

during laser welding. The grain size in the seam is of 30–40 µm; in the 

HAZ of the metal, it is of 10–20 µm. 
 The study of the welded joint made according to 1481.2 mode 

showed that due to the formation of a number of iron carbides in the 

weld metal and the presence of a ‘white strip’, as evidenced by the re-
sults of micro-x-ray spectral analysis (Fig. 8, a), the weld is of poor 

quality. This ‘white strip’ was formed as a result of an improperly se-
lected welding mode, which did not ensure the evaporation of zinc 

(which was previously applied as a protective coating) from the surface 

of the sheet. The results of the x-ray microspectral analysis showed 

that the zinc content in it is that of around 77–80%. 

  
a b 

 
c 

Fig. 5. Appearance of samples after: laser welding (a), contact spot welding 

(b), argon-arc spot welding (c). 
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 Metallographic studies of the metal of the welded joint made accord-
ing to 1481.2 mode showed that the structure of the weld metal is fer-
rite–bainite one (Fig. 8, b). 
 According to the results of durometric studies, it was established 

that the hardness of the base metal is 3278 ± 160 MPa. Studies of the 

 

Fig. 6. Macro- (a) and microstructure (b) (optical microscopy) of the welded joint 

of AHSS steel according to 1481.1 mode: without etching (a), after etching (b). 

  
a b 

Fig. 7. Microstructure of the welded joint of AHSS steel according to 1481.1 

mode: weld metal (a), heat-affected zone (electron microscopy) (b). 
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hardness of the characteristic zones of the welded joint showed that 

the hardness of the seam was 3849 ± 130 MPa, while the areas of coarse 

grain had a lower hardness 2960 ± 135 MPa, the areas of fine grain was 

3670 ± 107 MPa. The difference in hardness values is attributed to the 

fact that a smaller grain has a bainite structure, which is characterized 

by higher hardness, while, in the areas of coarse grain, there is a larger 

amount of ferrite phase, which imitates the primary austenite grains. 
The size of the grains is 35–40 µm, which is 10–15% larger than in the 

previous sample, the size of the grains in the HAZ is 15–25 µm. The 

size of bainite packets is up to 3 µm. 
 The study of the welded joint performed according to the 1481.4 mode 

showed a high-quality fusion of metal sheets without delamination’s, de-
fects, or the formation of cracks and pores. After laser welding of the 

samples according to the 1481.4 mode, a significant number of dispersed 

regular globular non-metallic inclusions up to 2 µm in size were found in 

the weld metal. Metallographic studies of the welded joint metal showed 

that the weld metal structure in this case is also ferrite-bainite (Fig. 9). 
The size of the grains in the seam is 20–40 µ, the structure of the seam is 

characteristically blocky with crystallites directed along the direction of 

heat dissipation, but close to the equiaxed shape. 
 According to the results of durometric studies, it was established 

that the hardness of the base metal is 3445 ± 160 MPa. Studies of the 

hardness of the characteristic zones of the welded joint showed that 

the hardness of the seam is lower than the previous samples and is 

3046 ± 75 MPa, in coarse grain areas the hardness is 2493 ± 55 MPa, in 

fine grain areas is 3900 ± 270 MPa. Studies have shown that a more 

dispersed microstructure is formed in the HAZ compared to than in the 

seam (Fig. 10, b, c). The grain size is of 20–30 µm. 
 The study of the welded joint made according to 1481.6 mode 

showed a combination of metal sheets without delamination, defects, 

 
a b c 

Fig. 8. The structure of the welded joint after laser welding according to mode 

1481.2: macrostructure (BEI mode) ×100 (a), seam metal (b), heat-affected 

zone, ×3000 (c). 
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the formation of cracks and pores, but similarly to the sample that was 

welded according to mode 1481.2 (Fig. 8), a clear white line was found 

in the metal of the welded joint, which, according to the results of 

spectral analysis, indicates a high (70–75%) zinc content in it. As in 

the previous case, this is the result of incomplete removal of zinc from 

the surface of the sheet, the coating of which was previously applied 

for corrosive protection. 
 Metallographic studies of the metal of the welded joint (Fig. 11) made 

according to 1481.6 mode show that the weld-metal structure, like in 

previous samples, is a ferrite–bainite block with a characteristic growth 

of crystallites along the direction of heat dissipation, but the parame-
ters in this case did not ensure the formation of a high-quality joint. 
 According to the results of durometric studies, it was established 

that the hardness of the base metal is 3097 ± 165 MPa, the hardness of 

 
a b 

Fig. 9. Macro- (a) and microstructure (b) (optical microscopy) of the AHSS 

steel welded joint according to 1482.4 mode. 

 
a b c 

Fig. 10. The structure of the welded joint after laser welding according to 

mode 1481.4: macrostructure ×100 (a), metal structure of the seam (b), HAZ 

metal, ×3000 (c). 
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the seam is 3016 ± 150 MPa, in the areas with coarse grain is 

2770 ± 170 MPa, in areas with fine grain is 3342 ± 165 MPa. The study 

of the microstructure showed the formation of a dispersed structure, 

the size of the grains is 20–30 µm (Fig. 11, b); however, as a result of 

the thermal effect and increased cooling rate in the 1481.6 mode, the 

equiaxial structure did not form. 

3.2. Metallographic Studies of AHSS Steel after Argon-Arc Spot 

Welding 

According to the selected regimes, 5 out of 9 joints were successfully 

formed, in two the core of the spot was not completely formed, and in 

the other two—the top plate was burned through, which indicates an 

excessively powerful welding mode. In order to avoid the formation of 

a hole in the upper welded sheet, it is necessary to create technological 
devices that will allow the sheets to be pressed together without an air 

gap. Poor-quality pressing of welded parts leads to the appearance of 

such defects, even when proper welding modes are used. 
 Further metallographic studies showed the formation of hardening 

structures in the weld metal of this steel, which is associated with the 

fact that welding was performed on harsh (for the metal) modes. To 

avoid this, utilization of pulse mode welding is necessary, allowing us 

to control the thermal cycle of welding. In this case, welding should be 

carried out with a lower heat input, which would allow us to obtain 

welded joints with the specified parameters and the structure of the 

weld metal without creation of martensite. The following welding of 

this steel must be carried out on softer welding modes, which prevent 

the appearance of hardening structures in the weld metal. That is, via 

control the cooling rate of the welded joint during welding. 
 It was also established that during argon-arc spot welding it is not 

 
a b c 

Fig. 11. The structure of the welded joint after laser welding according to 

mode 1481.6: macrostructure (BEI mode) ×100 (a), seam metal (b), heat-
affected zone, ×3000 (c). 
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possible to avoid burning of the zinc coating on the outer surface of the 

sample. This is the case because it evaporates under the action of the 

welding arc. Another disadvantage of argon-arc spot welding is the 

presence of a crater in the middle of the welded spot joint. 
 Unfortunately, after argon-arc spot welding in all modes, even in 

the samples, which, according to visual inspection, have looked prom-
ising, according to results of metallographic studies, the welding fu-
sion did not occur. 
 Layering, formation between the surfaces of agglomeration sheets 

(with an apparent high zinc content), cracks, etc. were detected (Fig. 
12). Further studies of the quality of the structure, including duromet-
ric ones, were not conducted due to their impracticality. It was conclud-
ed that the proposed welding modes need significant correction. 

3.3. Metallographic Studies of AHSS Steel after Contact Spot Welding 

The selected welding modes allowed for a formation of a high-quality 

joint with a given spot diameter size of 5–6 mm, however, contact spot 

welding was performed using welding modes, sufficiently harsh for the 

metal, leading to the appearance of hardening structures in the welded 

joint metal, as well as the burning of the zinc coating on the outer sur-
faces of the samples, as shown by further microstructural studies. In 

order to obtain spot welds with a minimum content of hardening struc-
tures, it is necessary to perform welding in softer modes, as well as to 

apply a pulsed welding current. Conducting welding in such modes will 
minimize the burnout of the tin coating on the outer sides of the plates. 
 Macroscopic studies of the welded joint performed according to mode 

No. 1 by contact spot welding established the connection of metal sheets 

without delamination, defects, the formation of cracks and pores, how-
ever, more thorough studies of the metal structure using SEM revealed 

unevenness and delamination of the structure in the weld metal. X-ray 

 
a b c 

Fig. 12. The structure of the welded joint after argon-arc spot welding by 

modes: joint 1 (a), joint 5 (b), joint 8. ×100 (c). 
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spectral analysis revealed zinc residues in the joint area (Fig. 13). 
 Unlike all previous samples obtained by contact spot welding, the 

revealed structure of the weld metal is bainite–martensitic one. This 

indicates that the welding mode was sufficiently intense, during which 

rapid heating and cooling has occurred. According to the results of du-
rometric studies, the formation of bainite-martensitic and even areas 

of martensitic structure was confirmed. Thus, it was established that 

the hardness of the seam is 5402 ± 220 MPa, in the coarse grain areas 

the hardness is 4899 ± 270 MPa, in the areas with fine grain is 

5338 ± 90 MPa, which is significantly different from the hardness of 

the original metal. 
 The study of the microstructure of the sample performed by contact-
spot welding according to mode No. 1 showed the formation of bainite–
martensitic and fine-martensitic (thin-plate) structures in the metal of 

the welded joint (Fig. 14). The size of the grains (bainite packets) is 5–
10 µm, and the length of the needles is 2–5 µm, which confirms its 

formation at a high rate of heating and cooling. Obviously, it is neces-
sary to select a more ‘soft’ welding mode, which, however, would en-
sure the removal of the zinc coating. 
 The study of the welded joint performed according to contact spot 

welding mode No. 5 established the connection of metal sheets without 

delamination, defects, the formation of cracks and pores, however, 
similar to the aforementioned mode No. 1, unevenness and delamina-
tion were found in the structure of the weld metal. X-ray spectral 
analysis revealed a clear area with increased zinc content along the en-
tire length of the joint zone. 

  
a b 

Fig. 13. The nature of zinc distribution in the welded joint produced by con-
tact spot welding (mode No. 1): seam microstructure (a), zinc distribution 

map, ×500 (b). 
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 Metallographic studies of the metal of the welded joint using the 

contact spot welding mode No. 5 mode showed that the structure of the 

weld metal is bainite-martensitic. According to the results of duromet-
ric studies, the formation of the bainite-martensitic and even marten-
sitic structure was confirmed. Thus, the hardness of the seam is 

5250 ± 225 MPa, in coarse grain areas, the hardness is 5177 ± 65 MPa, 
in fine grain areas, and it is 5267 ± 187 MPa, which is significantly 

different from the hardness of the original metal. 
 Microstructure studies showed the formation of bainite-martensitic 

and martensitic (thin-plate) structures in the metal of the welded joint 

(Fig. 15). The size of grains (bainite packets) is 7–12 µm, and the 

length of martensite plates is up to 5 µm. 
 Metallographic studies of the metal of the welded joint made accord-
ing to contact spot welding mode number 8 showed that the structure 

of the weld metal is bainite-martensitic. Similarly to the previous re-

 
a b c 

Fig. 14. The structure of the welded joint after contact spot welding according 

to No. 1 welding mode: macrostructure (BEI mode) ×100 (a), seam metal (b), 
heat-affected zone metal, ×3000 (c). 

 
a b c 

Fig. 15. The structure of the welded joint after contact spot welding according 

to mode No. 5: macrostructure (BEI mode) ×100 (a), seam metal (b), heat-
affected zone metal, ×3000 (c). 
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sults of the analysis of welded joints of contact-spot welding, the re-
sults of durometric studies confirmed the formation of a bainitic-
martensitic and even martensitic structure, but with a slightly lower 

level of hardness. As such, the hardness of the weld is 4760 ± 300 MPa, 

coarse grain is 3664 ± 140 MPa, fine grain is 4944 ± 260 MPa, which 

may indicate a ‘softer’ welding mode, however, it is not optimal for the 

formation of a uniform quality structure in this type of steel. 
 Microstructure studies confirmed the formation of a dispersed bain-
ite-martensitic and martensitic (needle) structure in the metal of the 

welded joint (Fig. 16). The size of the grains (bainite packets) is up to 

10 µm, and the length of the martensitic formations is up to 5 µm. 
 Conducted research on a series of welding of 1.2 mm thick sheet 

CR1000Y1370T-CH-EG53/53-U steel (wt.: 0.23% С, 2% Si, 3% Mn, 
0.015–2% Al, 1% Cr + Mo, 0.15% Ti + Nb, 0.2% Cu) (manufactured 

by Voelstalpine (Austria)) showed the fundamental possibility of ap-
plying modern methods of joining steels by laser, contact-spot and ar-
gon-arc spot welding. 
 Metallographic studies showed that the best-welded joints were ob-
tained using laser welding in modes 1482.1 and 1481.4 (along and across 

the rolling direction). According to the selected modes, it was possible to 

ensure the formation of a dispersed structure with an acceptable level of 

hardness of up to 4000 MPa, while avoiding the formation of critical 
martensitic structures. In addition, it was possible to ensure the evapo-
ration of zinc from the coating of the sheet along the entire length of the 

welded joint, in contrast to modes 1481.2 and 1481.6. 
 Application of contact-spot and argon-arc spot welding did not show 

the expected result. During argon-arc spot welding, complete weld fu-
sion metal sheets could not be achieved. During contact spot welding, 

critical structures of martensite with a high (up to 5400 MPa) level of 

hardness, as well as formations of zinc inclusions and strips in the seam 

 
a b c 

Fig. 16. The structure of the welded joint after contact spot welding according 

to mode No. 8: macrostructure (BEI mode) ×100 (a), seam metal (b), heat-
affected zone metal, ×3000 (c). 
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zone were found and considered unacceptable. The formation of agglom-
erates and unevenness of the structure were observed. In conclusion, the 

chosen modes of these welding technologies require further refinement. 

4. CONCLUSION 

Conducted research on a series of welding of 1.2 mm thick sheet metal 
out of CR1000Y1370T-CH-EG53/53-U steel (wt.: 0.23% С, 2% Si, 3% 

Mn, 0.015–2% Al, 1% Cr + Mo, 0.15% Ti + Nb, 0.2% Cu) (manufac-
tured by Voelstalpine, Austria) showed the fundamental possibility of 

applying modern methods of joining steels by laser, contact-spot and 

argon-arc spot welding. 
 High-quality welded joints were obtained using laser welding with 

the formation of a dispersed ferrite–bainite structure with an accepta-
ble (up to 4000 MPa) level of hardness without formation of martensit-
ic-type structures and zinc evaporation from the sheet coating along 

the entire length of the welded joint. When using contact-spot and ar-
gon-arc spot welding according to the selected modes, it was not possi-
ble to obtain high-quality welded joints due to delamination and zinc 

coating residues, so the selected modes of these types of welding 

turned out to be ineffective deemed to require further refinement. 
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916 Б. М. МОРДЮК, В. М. ШИВАНЮК, Н. І. ХРІПТА та ін. 

том у різних за прикладеною енергією режимах і фінішного високочасто-
тного ударного оброблення (ВЧУО) ультразвуковим ударним інструмен-
том. Із застосуванням оптичної інтерферометрії та растрової електронної 
мікроскопії досліджено особливості сформованої топографії поверхні та її 
шерсткість, а за допомогою Рентґенової дифракційної аналізи та мікро-
рентґеноспектральної аналізи досліджено структуру, хемічний і фазовий 

склади поверхневих шарів. Виявлено мікролеґування поверхні у випадку 

застосування для ЕЕР латунного дроту, що не спостерігається за викорис-
тання молібденового дроту. Цей ефект зумовлює зміни механічних влас-
тивостей або їхню відсутність відповідно. Інструментальним індентуван-
ням показано, що внаслідок термічного впливу за умов ЕЕР і після фініш-
ного ВЧУО відбувається зміцнення поверхневих шарів, тоді як виявлене за 

високоенергетичного ЕЕР мікролеґування елементами латунного дроту 

веде до пониження твердости. Встановлено, що модифікування поверхні за 

допомогою ВЧУО забезпечує пониження параметрів шерсткости та відпо-
відно зменшує ймовірність концентрації напружень на заглибленнях мік-
рорельєфу, а також усуває небезпечні залишкові напруження розтягу. 

Ключові слова: ніклевий стоп, електроіскрове різання, поверхневий шар, 

високочастотне ударне оброблення, мікроструктура, топографія поверх-
ні, шерсткість, твердість, хемічний склад. 

The surface state of heatproof specimens of nickel-based СrNi73MoTiAlNb 

alloy after both wire electroerosion cutting (WEEC) with different applied 

energies and finishing high-frequency mechanical impact (HFMI) treatment 

by an ultrasonic tool is analysed. Using an optical interferometry and scan-
ning electron microscopy, the peculiarities of the formed surface topography 

and roughness are investigated, and using x-ray diffraction analysis and en-
ergy dispersive spectroscopy, the structure, chemical and phase compositions 

of the surface layers are investigated. In the case of the WEEC using brass 

wire, the surface microalloying is revealed that is not observed, when molyb-
denum wire is used for WEEC. This effect determines the changes in mechan-
ical properties or their absence, respectively. Instrumented indentation 

shows that the thermal exposure under WEEC and finishing HFMI modifica-
tion result in the surface-layers’ hardening, while the microalloying detected 

under high-energy WEEC leads to a hardness decrease. As established, the 

HFMI surface modification provides a reduction in the surface-roughness 

parameters and, accordingly, reduces the probability of the stress concentra-
tion on the microrelief and terminates harmful tensile residual stresses. 

Key words: nickel-based alloy, wire electric-erosion cutting, surface layer, 

high-frequency impact treatment, microstructure, surface topography, 

roughness, hardness, chemical composition. 

(Отримано 9 червня 2024 р.; остаточн. варіянт — 9 липня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Враховуючи дрібносерійний характер виробництва авіяційної та 
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ракетно-космічної техніки, складність профілю елементів констру-
кції їхніх основних деталів, наприклад таких як пази дисків комп-
ресора й турбіни, та погану оброблюваність різанням матеріялів, з 

яких вони виготовляються, на сьогодні проблема пошуку високоп-
родуктивних методів їхнього формоутворення є актуальною. Одним 

із перспективних методів формоутворення є електроерозійне різан-
ня металевим дротом на верстатах із числовим програмним керу-
ванням [1–5]. Метод електроерозійного різання дротом широко ви-
користовується на практиці, оскільки він може бути повністю авто-
матизованим та гнучким у створенні складних геометричних форм. 
Конкретним прикладом його використання є заміна комплексу про-
тяжок для оброблення пазів у дисках компресора та турбіни, фор-
моутворення профілю зубців шестерень, шліцьових з’єднань тощо. 
Головним чинником, що до сьогодні стримує розвиток цієї техноло-
гії є неґативний вплив тонкого шару, який формується на поверхні 
різання, на експлуатаційні характеристики деталю. 
 Дійсно, топлення поверхні та висока температура у поверхневих 

шарах оброблюваного матеріялу здійснюють значний вплив на сфо-
рмовану топографію поверхні та її цілісність, мікроструктурні змі-
ни, залишкові напруження, мікротвердість і розподіл хемічних 

елементів [6]. Разом з тим, ступінь термічного пошкодження та 

змін у поверхневих шарах залежить від умов процесу електроеро-
зійного різання (ЕЕР), а саме, від застосовуваної енергії розряду [2, 
5, 6], швидкости різання [2], матеріялу дроту тощо. 
 Відомо, що енергію розряду між електродою та поверхнею часто 

використовують для цілеспрямованого леґування поверхні метале-
вих деталів. За умов періодичного електроіскрового розряду відбу-
вається леґування поверхневого шару за рахунок перенесення ма-
теріялу електроди на оброблювану поверхню [7–12]. Однак, у разі 
застосування ЕЕР для виготовлення відповідальних деталів авія-
ційної та ракетної техніки, ефект поверхневого леґування може бу-
ти шкідливим через спричинену ним зміну механічних властивос-
тей поверхневих шарів деталю, що пов’язані з хемічним і фазовим 

складами матеріялу. 
 В роботі [6] було показано, що ефективним задля зменшення 

спричинених ЕЕР пошкоджень може бути послідовне застосування 

декількох розрізань: основного високоенергетичного та фінішного 

розрізань, що провадяться за низької енергії та ведуть до значно 

менших змін стану поверхні деталю. Інший підхід передбачає фі-
нішне механічне або інше оброблення, наприклад шліфуванням, 
для усунення надмірної шерсткости та дефектности поверхні, утво-
реної після ЕЕР [13]. Таким чином, небажані зміни у морфології 
поверхні, мікроструктурному та напруженому станах поверхневого 

шару, внесені ЕЕР, можуть бути мінімізовані завдяки вибору енер-
гетики процесу ЕЕР і фінішним механічним обробленням. 
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 Відомо, що одними із ефективних методів нейтралізації дефект-
ного шару після електроерозійного різання є методи інтенсивної 
пластичної деформації поверхні, зокрема метод високочастотного 

ударного оброблення (ВЧУО) ультразвуковим ударним інструмен-
том [14–19]. Цей метод показав високу ефективність у порівнянні з 

іншими методами інтенсивного пластичного деформування повер-
хні, такими як шрото- та піскоструминне оброблення, оброблення 

металевими кульками в ультразвуковій камері, оброблення у віб-
руючому барабані та ін. [20–22]. За умови модифікування поверхні 
деталів за раціональними режимами істотно зменшена шерсткість 

поверхні, нанорозмірна зеренна структура поверхневого шару та 

залишкові напруження стиснення в ньому сприяють підвищенню 

експлуатаційних характеристик, а саме, опору втомі [4, 8, 9], зно-
шуванню [9, 10, 23, 24] та корозії [7, 9, 11, 12]. Таким чином, у де-
яких випадках їхнє використання забезпечує можливість заміни 

методу формоутворення складнопрофільних поверхонь деталів га-
зотурбінних двигунів на більш продуктивне електроерозійне оброб-
лення. 
 Метою даної роботи є визначення оптимальних режимів електро-
ерозійного різання та фінішного ВЧУО ультразвуковим ударним 

інструментом зразків з жароміцного ніклевого стопу ХН73МБТЮ. 
Основними завданнями роботи є аналіза спричинених електроеро-
зійним і деформаційним обробленнями змін мікрорельєфу поверх-
ні, хемічного та фазового складів, мікроструктури та твердости по-
верхневого шару зразків. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Об’єктом даного дослідження є жароміцний ніклевий стоп 

ХН73МБТЮ, що застосовується для виготовлення деталів авіяцій-
ної техніки, у тому числі лопаток і дисків газових турбін, дисків, 
деталів кріплень та ін. Хемічний склад стопу наведено у табл. 1. 
 Електроіскрове різання зразків проведено із використанням ла-
тунного дроту та за двох режимів різної інтенсивности (енергії) з 

метою швидкого та більш повільного процесу одержання зразка 

(надалі — жорсткий (високоенергетичний) режим (ЕЕР-Ж) і 
м’який (низькоенергетичний) режим (ЕЕР-М) відповідно), а також 

із застосуванням молібденового дроту у проміжному (середньоенер-
гетичному) режимі (ЕЕР-Мо). Зразки вирізали з заготовки після 

деформаційного оброблення на електроерозійному верстаті 
Mitsubishi MP-1200. 
 Фінішне модифікування поверхні одержаних зразків проводилося 

ВЧУО за допомогою ультразвукового приладу USTREAT 4.0, який 

складається з ультразвукового ґенератора з робочою частотою у 

21 кГц і потужністю у 0,6 кВт, вібратора зі ступінчастим концентра-
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тором, на якому за допомогою пружин розміщували ударну головку 

[14–17]. Оброблення зразків проводили із застосуванням двох видів 

проміжних ударних елементів, виготовлених із загартованої криці 
ШХ15, що забезпечувало різні частоту ударів і накопичену енергію 

ударної дії на оброблювану поверхню [18], а саме, пласким круглим 

ударником пластиною діяметром у 18 мм і товщиною у 3 мм та цилі-
ндричним стрижнем діяметром у 5 мм і довжиною у 18 мм. Ампліту-
да торця концентратора складала 2А = 50 мкм. Через періодичний 

контакт із торцем концентратора бойок одержував імпульс сили та 

кінетичну енергію, яка витрачалася на модифікування мікрорельє-
фу поверхні, утвореного під час електроіскрового різання, та на де-
формування поверхневих шарів зразка. Тривалість оброблення 

складала 120 с. Режим оброблення був обраний на основі оцінки ене-
ргетичних параметрів ультразвукового оброблення, попередньо про-
веденої для різних схем навантаження та металевих матеріялів [18] і 
щодо поверхонь деталів газотурбінних двигунів [26]. 
 Для визначення параметрів шерсткости поверхні та візуалізації 
її тривимірної топографії після електроіскрового різання та насту-
пного фінішного оброблення ВЧУО використовували тривимірний 

інтерференційний профілометер «Micron-alpha» [27, 28]. Прилад 

уможливлює безконтактно міряти тривимірний рельєф поверхні з 

нанометровою роздільчою здатністю по вертикалі. На поверхнях 

зразків аналізували ділянки площею 150×100 мкм2, а параметри 

шерсткости розраховували в межах зареєстрованих ділянок по 

п’ятьох паралельно розташованих базових лініях. На рисунку 1 

представлено приклад зареєстрованої двовимірної топографії діля-
нки поверхні, сформованої в результаті електроерозійного різання 

за режимом ЕЕР-М латунним дротом, і паралельно розташовані ба-
зові лінії, в межах яких визначалися параметри шерсткости, а та-
кож профілограма, що відповідає червоній (№ 3) базовій лінії. 
 Дослідження структурного та фазового складів поверхневого ша-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад дослідженого ніклевого стопу ХН73МТЮБ 

(% ваг.). 

TABLE 1. Chemical composition of the nickel-based alloy СrNi73MoTiAlNb 

(% wt.). 

Cr Nb Al Ti Mo Fe Mn Si С Ni Джерело 

13–
16 

1,9–
2,2 

1,45–
1,8 

2,35–
2,75 

2,8–
3,2 

≤ 2 ≤ 0,4 ≤ 0,5 < 0,07 решта довідник [25] 

15,19 2,31 2,05 2,48 3,08 1,21 0,35 1,94 2,2 решта 
експеримент 

(EDS) 
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ру зразків проведено за допомогою методу Рентґенової дифрактоме-
трії із застосуванням дифрактометра HUBER у мідному випромі-
ненні (λ(CuKα) = 1,5418 Å). Інтервал кутів реєстрації дифракційної 
картини становив 2θ = 20°–120°, крок — 0,04°, час витримки у точ-
ці — 2 с. Також використовували растрову мікроскопію та мікроре-
нтґеноспектральну аналізу за допомогою сканувального електрон-
ного мікроскопа TESCAN Mira 3 LMU із вбудованим енергодиспер-
сійним мікроаналізатором OXFORD X-MAX 80 мм2

 за пришвидшу-
вальної напруги у 30 кВ та збільшення до 104

 разів. 
 Механічні властивості зразків після електроіскрового різання та 

наступного фінішного оброблення ВЧУО досліджували на попереч-
ному перерізі методом неперервного вдавлювання індентора Берко-
вича (інструментального індентування). Використовували універ-
сальний мікро/нанотвердомір «Micron-Gamma» за навантаження у 

20 г і швидкости навантаження у 2 г/с [29, 30]. Здійснювали серії 
індентувань із кроком у 60 мкм між кожним уколом по прямій лі-
нії, яку було розташовано під гострим кутом до модифікованих по-
верхонь, і наступні міряння віддалі кожного уколу від поверхні 
зразка. Визначення твердости з зареєстрованих діяграм інденту-

 

Рис. 1. Розташування базових ліній для розрахунку параметрів шерсткос-
ти в межах зареєстрованої двовимірної топографії поверхні. 

Fig. 1. Baseline locations for calculating the roughness parameters on the reg-
istered two-dimensional topography. 
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вання проводилися за методикою, наведеною в роботах [31, 32]. 

3. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНІ РЕЗУЛЬТАТИ Й ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 2 представлено тривимірні топографії ділянок повер-
хонь досліджуваного стопу після електроерозійного різання у 

м’якому (ЕЕР-М) і жорсткому (ЕЕР-Ж) режимах та після їхнього 

наступного модифікування ВЧУО ультразвуковим інструментом. 
 Кількісна оцінка рельєфу сформованих поверхонь, яка проводи-
лася за п’ятьма паралельно розташованими базовими лініями в 

межах зареєстрованих ділянок, дала змогу з’ясувати вплив засто-
сованої за умов ЕЕР енергії та термічного впливу, а також ефектив-
ність ВЧУО з огляду на можливість усунення значних нерівномір-
ностей мікрорельєфу та відповідної концентрації напружень на йо-
го заглибленнях за умов експлуатації. Усереднені значення пара-
метрів Ra та Rz шерсткости поверхонь наведено в табл. 2. 
 Аналіза одержаних результатів показала, що режим електроеро-
зійного оброблення має істотний вплив на рельєф поверхні різання 

(рис. 2, а, в; рис. 3; табл. 2). Так, за м’якого режиму ЕЕР-М форму-

  
а б 

  
в г 

Рис. 2. Тривимірна топографія поверхні зразків після ЕЕР у низько-
енергетичному ЕЕР-М (a, б) та високоенергетичному ЕЕР-Ж (в, г) режи-
мах і фінішного ВЧУО модифікування поверхні (б, г). 

Fig. 2. Three-dimensional surface topography of the samples after low-energy 

WEEC-soft (a, б) and high-energy WEEC-hard (в, г) regimes and after finish-
ing HFIT surface modification (б, г). 
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ється поверхня з достатньо системним (монотонним) рельєфом, 

який характеризується наявністю достатньо симетричних, невели-
ких западин та виступів, що має середні значення параметрів шерс-
ткости поверхні Rz = 1,65 мкм і Ra = 0,3695 мкм. За жорсткого ре-
жиму ЕЕР-Ж формується розвинений, неоднорідний рельєф повер-
хні, що має параметри шерсткости Rz = 9,308 мкм, Ra = 3,261 мкм і 
характеризується наявністю достатньо високих виступів різних ро-
змірів зі складною формою приблизно однакової висоти (рис. 2, в). 
Слід відзначити, що режим ЕЕР-М забезпечує більш однорідну та 

гладку поверхню різання без значних перепадів висот й істотних 

дефектів. Також доволі рівномірна топографія поверхні із парамет-
рами шерсткости поверхні Rz = 5,277 мкм і Ra = 1,938 мкм спостері-
гається і після ЕРР-Мо молібденовим дротом (рис. 3, в; табл. 2). 
 Результати аналізи морфології поверхні досліджуваних зразків у 

растровому електронному мікроскопі представлено на рис. 3, де на-
ведено електронно-мікроскопічні зображення ділянок поверхні пі-
сля різних режимів ЕЕР, та на рис. 4, який демонструє зміну мор-
фології поверхні, сформованої ЕЕР, після фінішного ВЧУО. Повер-
хні зразків після різних режимів ЕЕР характеризуються неоднорі-
дністю, ступінь якої корелює із застосованою під час ЕЕР енергією 

та відповідним термічним впливом, що зумовив отоплення поверх-
ні під час різання. Очевидно, найменший ступінь неоднорідности 

поверхні з великою кількістю пласких ділянок і незначними запа-
динами між ними спостерігається у випадку застосування низько-
енергетичного ЕЕР-М (рис. 3, а). Навпаки, дуже розвинутий рельєф 

формується після ЕЕР-Ж із залученням високої енергії різання, що 

пов’язано з більш інтенсивним топленням поверхні та можливим 

натопленням продуктів матеріялу та дроту на неї (рис. 3, б). Процес 

ЕЕР-Мо, виконаний у проміжному з точки зору енергетики режимі, 
демонструє проміжний характер мікрорельєфу з наявністю плас-
ких ділянок і невеликих продуктів різання (рис. 3, в). 
 Фінішне модифікування поверхні, сформованої електроерозій-
ним різанням, методом ВЧУО за допомогою ультразвукового удар-

ТАБЛИЦЯ 2. Середні значення параметрів шерсткости поверхні. 

TABLE 2. Surface-roughness parameters mean values. 

Режим оброблення Ra, мкм Rz, мкм 
ЕЕР-М 0,365 1,656 

ЕЕР-М + ВЧУО 0,05952 0,2352 
ЕЕР-Ж 3,261 9,308 

ЕЕР-Ж + ВЧУО 1,134 2,084 
ЕРР-Мо 1,938 5,277 

ЕРР-Мо + ВЧУО 0,4355 1,197 
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ного інструменту веде до зменшення шерсткости поверхні після 

усіх досліджених режимів ЕРР (рис. 2, б, г; рис. 4; табл. 2). 
 ВЧУО поверхні після м’якого режиму ЕЕР-М латунним дротом 

приводить до пластичної деформації вихідних виступів і форму-
вання більш гладкої поверхні, значення параметрів шерсткости 

   
а б в 

Рис. 3. РЕМ-зображення поверхонь зразків стопу ХН73МТЮБ після ЕЕР-
М (а) та ЕЕР-Ж (б) латунним дротом і ЕЕР-Мо молібденовим дротом (в). 

Fig. 3. SEM images of CrNi73MoTiAlNb-alloy specimens’ surfaces after 

WEEC-soft (а) and WEEC-hard (б) using brass wire and after WEEC-Mo us-
ing molybdenum wire (в). 

   
а б в 

Рис. 4. РЕМ-зображення поверхонь зразків стопу ХН73МТЮБ після ВЧУО 

модифікації мікрорельєфу, сформованого ЕЕР-М (а) та ЕЕР-Ж (б) латун-
ним дротом і ЕЕР-Мо молібденовим дротом (в). 

Fig. 4. SEM images of CrNi73MoTiAlNb-alloy specimens’ surfaces after 

HFMI modification of microrelief formed by WEEC-soft (а) and WEEC-hard 

(б) using brass wire and after WEEC-Mo using molybdenum wire (в). 
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якої зменшуються до Ra = 0,05952 мкм і Rz = 0,2353 мкм. Однак на 

поверхні ще залишаються невеликі западини. ВЧУО-
модифікування поверхні після жорсткого режиму ЕРР-Ж латун-
ним дротом і після середнього режиму ЕРР-Мо молібденовим дро-
том також веде до зменшення шерсткости поверхні (рис. 2, г; рис. 4, 
б, в; табл. 2). Слід зазначити, що поверхня різання, сформована в 

результаті жорсткого режиму ЕРР-Ж, має достатньо розвинений 

рельєф, а обраний режим ВЧУО не забезпечує повного його згла-
джування. В результаті ВЧУО-модифікування виступи складної 
форми, утворені впродовж ЕЕР-Ж, дещо деформуються, що спри-
чиняє зменшення параметрів шерсткости (Rz = 2,084 мкм і 
Ra = 1,134 мкм). Однак оброблена поверхня має достатньо складну 

форму із залишками значних западин, які можуть збільшувати ри-
зик концентрації напружень і понижувати експлуатаційні власти-
вості. Те ж саме можна сказати й про морфологію модифікованої 
ВЧУО поверхні після ЕРР-Мо молібденовим дротом (рис. 4, в). Та-
ким чином, для повного усунення ймовірної концентрації напру-
жень на елементах мікрорельєфу поверхонь, сформованих за умов 

ЕЕР-Ж і ЕЕР-Мо, потрібно проводити ВЧУО із підвищеною інтен-
сивністю або впродовж більш тривалого часу. 
 На рисунку 5 наведено Рентґенові дифрактограми поверхні дос-
лідженого стопу в різних станах. За допомогою Рентґенової фазової 
аналізи поверхні після шліфування виявлено систему рефлексів 

ГЦК-твердого розчину (γ-фази) на основі ніклю, а також рефлекс, 
розташований перед максимумом (111) γ-фази, що відповідає карбі-
ду на основі ніобію та леґувальних елементів (MC) (рис. 5, а, спек-
тер 0). Електроерозійне різання у режимі ЕЕР-М латунним дротом 

не вносить істотних змін у фазовий склад (рефлекс від карбіду за-
лишається на рентґенограмі), хоча з’являється незначний наплив 

перед максимумом (111) γ-фази (рис. 5, а, спектер 1). Такий же на-
плив, але значно більшої інтенсивности та в більш широкому інтер-
валі кутів з’являється і після різання у режимі ЕЕР-Ж латунним 

дротом, а рефлекс від карбідів навпаки зникає, ймовірно, через їхнє 

розчинення під час топлення, викликаного високоенергетичним 

ЕЕР (рис. 5, а, спектер 2; одержано від латуні). Аналіза позицій ре-
флексів латуні на дифрактограмі, наведеній внизу рис. 5, a, свід-
чить, що напливи на рентґенограмах поверхонь, сформованих ЕЕР 

латунним дротом, можуть бути пов’язані із їхнім мікролеґуванням 

елементами, які входять до складу латуні (CuZn). Результати пере-
вірки цього припущення за допомогою мікрорентґеноспектральної 
аналізи наведено на рис. 6 і в табл. 3. 
 Рентґенова дифрактограма поверхні досліджуваного стопу після 

різання у режимі ЕЕР-Мо молібденовим дротом (рис. 5, а, спектер 

3) виглядає інакше, оскільки на ній відсутні і рефлекси від карбі-
дів, і напливи від ймовірного мікролеґування. Більш очевидною є 
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описана ріжниця з огляду на фраґменти дифрактограм, наведені на 

рис. 5, б. Це свідчить про розчинення карбідів у поверхневому шарі 
та про відсутність нових фаз, зареєстрованих у випадку ЕЕР латун-
ним дротом. 
 Ще одним важливим аспектом впливу ЕЕР на поверхневі шари 

оброблюваного стопу є наявність залишкових напружень розтягу 

 
а 

  
б в 

Рис. 5. Фраґменти Рентґенових дифрактограм поверхонь стопу 

ХН73МТЮБ у вихідному шліфованому стані (0), після режимів ЕЕР-М (1) і 
ЕЕР-Ж (2) латунним дротом, ЕЕР-Мо у проміжному режимі молібденовим 

дротом (3) і ЕЕР-Ж після ВЧУО (4), а також дифрактограма латуні (CuZn). 

Fig. 5. Fragments of x-ray diffractograms of СrNi73MoTiAlNb-alloy speci-
mens in the initial state (spectrum 0), after WEEC-soft (1), WEEC-hard (2) by 

brass wire, WEEC-Mo by molybdenum wire (3), after WEEC-hard followed by 

HFMI (4), and brass (CuZn). 
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(≅ 0,9 ГПа), про що свідчить зсув Рентґенових максимумів у бік бі-
льших кутів за шкалою кутів дифракції (рис. 5, б). Завдяки плас-
тичній деформації мікрорельєфу та поверхневого шару за умов фі-
нішної ВЧУО забезпечується формування напружень стиснення 

(≅ 1,13 ГПа), що проявляється у зміщенні піків у бік менших кутів 

дифракції. Тобто залишкові напруження розтягу, спричинені ЕЕР, 

усуваються за рахунок компенсації напружень різного знаку та їх-
нього перерозподілу. Для прикладу, на рис. 5, в наведено порівнян-
ня положень Рентґенового максимуму (222) γ-фази дослідженого 

стопу для шліфованого зразка (спектер 0), зразка після ЕЕР-Ж 

(спектер 2) і фінішного ВЧУО цього ж зразка (спектер 4). 
 РЕМ-зображення поперечного перерізу дослідженого стопу після 

різних режимів ЕЕР і відповідні енергодисперсійні спектри, одер-
жані мікрорентґеноспектральною аналізою, представлено на рис. 6. 
 Таблиця 3 містить дані щодо хемічного складу проаналізованих 

ділянок поверхні площею 4×104
 мкм2, що позначені на рис. 6. Ана-

 

Рис. 6. РЕМ-зображення поверхонь зразків стопу ХН73МТЮБ після ре-
жимів ЕЕР-М (а) й ЕЕР-Ж (б) латунним дротом і після ЕЕР-Мо молібдено-
вим дротом (в) із відповідними спектрами мікрорентґеноспектральної 
аналізи (EDS). 

Fig. 6. SEM images of СrNi73MoTiAlNb-alloy specimens’ surfaces after 

WEEC-soft (а) and WEEC-hard (б) using brass wire and after WEEC-Mo us-
ing molybdenum wire (в) with corresponding EDS spectra. 
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ліза енергодисперсійних даних також свідчить, що у хемічному 

складі поверхонь, сформованих різанням у режимах ЕЕР-М (а) та 

ЕЕР-Ж (б) латунним дротом, з’являються істотні домішки Купруму 

та Цинку (табл. 3). Особливо значний вміст цих елементів фіксуєть-
ся після різання у високоенергетичному режимі ЕЕР-Ж, що коре-
лює з даними Рентґенової аналізи. Це пояснюється перебігом про-
цесів масоперенесення матеріялу дроту у поверхневий шар матері-
ялу поверхні, а супутній термічний вплив може інтенсифікувати 

цей процес. Тобто завдяки різкому підвищенню температури та ло-
кальному топленню дроту його складові елементи дифундують у 

поверхневий шар ніклевого стопу, що підлягає різанню. На відміну 

від цих двох станів поверхні після ЕРР латунним дротом поверхня 

після різання молібденовим дротом (ЕЕР-Мо) не спричиняє істотно-
го зростання вмісту Молібдену в поверхневому шарі. 
 Виявлені особливості мікроструктури та фазового й хемічного 

складів модифікованих приповерхневих шарів зразків досліджува-
ного стопу відображаються на його механічних властивостях, а са-
ме, на величині інструментальної твердости, що досліджувалася ме-
тодом запису кривих навантаження–розвантаження за умов ін-
струментального індентування алмазним наконечником Берковича. 
 Значення інструментальної твердости HIT [ГПа], виміряні для 

поверхневого шару на різній віддалі від поверхні, сформованої за 

різних режимів ЕЕР і ВЧУО, наведено в табл. 4. Вимірювання про-
водилися по прямій лінії, розташованій під гострим кутом до мо-
дифікованих поверхонь, що дало змогу оцінити глибину, на яку 

розповсюджуються зміни твердости після різних режимів ЕЕР і 
впливу ВЧУО-модифікування поверхні. Видно, що у випадку низь-
коенергетичного різання (ЕЕР-М) спостерігається деяке підвищен-
ня твердости у поверхневому шарі товщиною у ≅ 20 мкм, а надалі 
твердість матеріялу складає ≅ 6 ГПа. Причиною такого підвищення 

може бути деяке окиснення поверхні за рахунок термічного ефекту 

ЕЕР. Після високоенергетичного режиму ЕЕР-Ж також тонкий по-
верхневий шар має вищу твердість, хоча й у меншій мірі, але на 

глибині у ≅ 20 мкм спостерігається понижена твердість (5,7 ГПа) у 

ТАБЛИЦЯ 3. Хемічний склад (% ваг.) областей поверхні стопу 

ХН73МБТЮ, наведених на рис. 6. 

TABLE 3. Chemical composition (% wt.) of the СrNi73MoNbTiAl-alloy sur-
face areas shown in Fig. 6. 

 C O Al Si Ti Cr Fe Ni Cu Zn Nb Mo 

Рис. 6, а 2,12 2,11 1,47 0,27 2,46 15,12 1,85 63,96 3,59 2,61 1,88 2,56 

Рис. 6, б 2,33 2,98 1,52 0,27 2,45 15,23 1,47 40,88 19,77 8,47 1,98 2,75 

Рис. 6, в 2,2 2,53 1,64 0,35 2,43 16,85 1,96 66,92 0 0 2,31 2,81 
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порівнянні з твердістю стопу, ймовірно, через сильніший вплив 

підвищення температури під час ЕЕР-Ж. Крім того, причиною змі-
ни механічних властивостей стопу може бути й проникнення атомів 

Купруму та Цинку, яке, згідно з даними мікрорентґеноспектраль-
ної аналізи, істотно вище саме за умов ЕЕР-Ж (19,77% ваг. Купру-
му та 8,47% ваг. Цинку), ніж після ЕЕР-М (3,59% ваг. Купруму та 

2,61% ваг. Цинку) (табл. 4). Результати щодо інструментальної 
твердости, зареєстрованої в поперечному перерізі на віддалі у 

90 мкм від поверхні ЕЕР, корелюють із даними твердости HV, оде-
ржаними за допомогою розрахунків пружніх і механічних харак-
теристик, проведених на основі прецизійних вимірювань швидкос-
тей ультразвуку [33] (табл. 4). Обидва методи свідчать про зростан-
ня твердости після фінішного ВЧУО зразка, одержаного різанням у 

режимі ЕЕР-Ж. 
 Показово, що ЕЕР-Мо (молібденовим дротом) спричиняє схожі 
зміни твердости біля поверхні (≅ 10 мкм) і відсутність пониження в 

глибших шарах, оскільки термічний ефект ЕЕР-Мо, виконаного в 

проміжному енергетичному режимі, менший, аніж за умов ЕЕР-Ж, 
а поверхневе леґування відносно легкотопкими Купрумом і Цин-
ком відсутнє за можливого деякого леґування Молібденом, який 

лише незначно змінює загальний вміст Молібдену у складі дослі-
джуваного стопу (табл. 3). 

4. ВИСНОВКИ 

Одержані результати свідчать, що вибір енергетичних параметрів 

процесу електроерозійного різання (ЕЕР) дротом необхідно робити 

ТАБЛИЦЯ 4. Твердість HIT [ГПа], виміряна на різній віддалі від поверхні 
зразків стопу ХН73МТЮБ після різних режимів ЕЕР і ВЧУО. 

TABLE 4. Hardness HIT [GPа] measured at various distances from 

the СrNi73MoTiAlNb-alloy specimens’ surfaces after different regimes of 

EEC and HFMI treatment. 

Режим ЕЕР 
HIT, ГПa HV, ГПa [33] 
Віддаль від поверхні ЕЕР 

10 мкм 20 мкм 40 мкм 90 мкм ≅ 100 мкм 
ЕЕР-М (CuZn) 8,1 ± 0,3 6,2 ± 0,2 5.9 ±  6,0 ± 0,1 4,552 ± 0,3 
ЕЕР-Ж (CuZn) 6,2 ± 0,1 5,5 ± 0,2 6,0 ± 0,2 6,2 ± 0,1 5,065 ± 0,1 

ЕЕР-Мо 6,5 ± 0,3 6,4 ± 0,2 6,2 ± 0,2 6,2 ± 0,2 – 
ЕЕР-М + ВЧУО 7,4 ± 0,1 7,4 ± 0,2 7,2 ± 0,2 6,3 ± 0,2 – 
ЕЕР-Ж + ВЧУО 7,2 ± 0,1 6,9 ± 0,2 6,4 ± 0,3 6,4 ± 0,3 6,082 ± 0,3 
ЕЕР-Мо + ВЧУО 7,3 ± 0,1 6,8 ± 0,2 6,5 ± 0,2 6,3 ± 0,2 – 
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із врахуванням потрібної виробничої продуктивности (швидкости 

різання), а також низки чинників впливу термічних полів і матері-
ялу дроту на оброблюваний матеріял. Основними серед цих чинни-
ків є формування залишкових напружень розтягу через термічний 

вплив і нерівномірне охолодження поверхневих шарів після топлен-
ня поверхні під час ЕЕР, мікролеґування елементами дроту й окис-
нення поверхні, зміна структури та фазового складу поверхневих 

шарів стопу за рахунок термічного впливу та мікролеґування. 
 Виявлено, що підвищення енергії ЕЕР спричиняє збільшення 

концентрації елементів латунного дроту на поверхні дослідженого 

стопу, а саме, концентрація Купруму та Цинку зростає з 3,59% і 
2,61% після низькоенергетичного (ЕЕР-М) режиму різання до 

19,77% і 8,47% після високоенергетичного режиму відповідно. 
Для мінімізації зміни механічних властивостей поверхневих шарів 

рекомендовано застосовувати різання молібденовим дротом (ЕЕР-
Мо), оскільки такий режим ЕЕР не веде до істотних змін хемічного 

складу, а саме, вмісту Молібдену. 
 Показано, що застосування ВЧУО ультразвуковим інструментом 

забезпечує усунення напружень розтягу та формування напружень 

стиснення, що, згідно з літературними даними, сприяє підвищенню 

експлуатаційних властивостей (опір зношуванню та втомі) і забез-
печує зміцнення поверхневих шарів (твердість зростає до 7,2–
7,4 ГПа). Також за допомогою ВЧУО мінімізується шерсткість сфо-
рмованої за умов ЕЕР поверхні, що зменшує ймовірність концент-
рації напружень на елементах мікрорельєфу поверхні та подовжує 

експлуатаційний ресурс. Так, параметер шерсткости Ra зменшуєть-
ся з 0,365 мкм, 3,261 мкм і 1,938 мкм після низькоенергетичного 

ЕЕР-М, високоенергетичного ЕЕР-Ж і проміжного молібденовим 

дротом ЕЕР-Мо до 0,06 мкм, 1,134 мкм та 0,436 мкм, що складає 

зменшення у шість, три та п’ять разів відповідно. 
 Таким чином, метод ЕЕР дротом є ефективним для формоутво-
рення складнопрофільних поверхонь деталів газотурбінних двигу-
нів за умови використання оптимальних режимів. Доведено доці-
льність застосування фінішного модифікування поверхні ВЧУО де-
талів з жароміцного ніклевого стопу ХН73МТЮБ у якості складо-
вої частини комплексного оброблення, що усуває наслідки мікро-
леґування та зростання параметрів шерсткости. Позитивні ефекти 

ВЧУО полягають у пониженні ймовірности концентрації напру-
жень на елементах мікрорельєфу або у поверхневих шарах. За умов 

експлуатації це сприятиме підвищенню ресурсу деталів і газотур-
бінних двигунів загалом. 

 Роботу виконано за підтримки НФДУ (проєкт № 2022.01-0038 

«Підвищення витривалості авіаційних металевих матеріалів: фор-
мування структурно-фазових станів і фізико-механічних властиво-
стей під впливом твердорозчинного, дисперсійного та деформацій-
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ного зміцнень і оздоблення поверхні» із державним реєстраційним 

№ 0123U103378) та державної програми «Підтримка розвитку 

пріоритетних напрямів наукових досліджень» (КПКВК 6541230) 
(проєкт № 0123U100898 «Новітні металовмісні матеріали та інно-
ваційні технології для пріоритетних галузей промисловості Украї-
ни»). 
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Shape-memory alloys belong to the functional materials, which exhibit shape 

memory, superelasticity and high damping-capacity phenomena. Cu–Al–Mn 

shape-memory alloys remain of particular interest as they show good ma-
chinability and are much cheaper than nitinol. In addition, their functional 
performance is quite attractive as well. The present paper is dedicated to the 

changes in shape memory and internal friction induced by the grain-size re-
duction in low-temperature cast Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy. 

Key words: martensitic transformation, grain size, shape memory, internal 
friction, Cu–Al–Mn alloys. 

Стопи з пам’яттю форми належать до функціональних матеріялів, які ви-
являють пам’ять форми, надпружність і високу здатність до демпфуван-
ня. Стопи Cu–Al–Mn з пам’яттю форми залишаються популярними серед 

дослідників, оскільки вони демонструють добру оброблюваність і набага-
то дешевші за нітинол. Крім того, їхні функціональні характеристики 

також достатньо привабливі. Дана стаття стосується змін пам’яті форми 

та внутрішнього тертя, спричинених зменшенням розміру зерен у низь-
котемпературному литому стопі Cu69,26Al25,86Mn4,88. 
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1. INTRODUCTION 

Cu-based shape memory alloys are those that belong to the group of in-
dustrial shape memory alloys. The reason for their attractiveness in a 

sense of application is not only the thermoelastic character of the mar-
tensitic transformation that takes place in them ensuring reversibility 

at shape memory behaviour, but their relative cheapness and simplici-
ty in preparation as well. In fact, intensive research of these alloys 

started from the cornerstone work on Cu–Al alloys by Kurdyumov and 

Khandros in 1949, where they have confirmed the existence of the 

thermoelastic phase equilibrium predicted previously by Kurdyumov 

himself [1]. Since then, researchers all over the world focused their ef-
forts on studies of crystal structure, crystallography, thermodynamics 

and kinetics of the martensitic transformations in Cu-based alloys in 

particular and Warlimont and Delaey elegantly summarized these re-
search results in their monograph in 1974 [2]. Surely, shape memory, 
superelasticity, high damping capacity behaviour associated with the 

martensitic transformation was also studied for these alloys as well. 
One might find important details in the work of Tadaki [3] or in one of 

the more recent general reviews on a subject (see [4], for example). 
 Cu–Al–Mn shape memory alloys still attract much attention as they 

show enhanced plasticity due to the existence of β-austenitic phase 

that possess L21 semi-ordered structure undergoing martensite trans-
formation according to Kainuma et al. [5, 6] contrary to the brittleness 

of B2 or D03 Cu–Al–Ni and Cu–Zn–Al shape memory alloy systems [3, 
7]. Specifically, Cu–Al–Mn alloys exhibit attractive damping capacity 

[8], shape memory [6, 9] and superelasticity [10]. The latter is becom-
ing even more popular due to the possibility to produce high quality 

wire. One of the important issues is the grain size as its reduction im-
proves ductility and might be critical for Cu–Al–Ni and Cu–Zn–Al al-
loys [3, 7] and proved to be beneficial for Cu–Al–Mn alloys [8, 10]. The 

present paper is dedicated to the uncovered peculiarities of the grain-
size reduction influence onto shape memory and internal friction 

demonstrated on cast low temperature Cu–Al–Mn shape memory alloy. 

2. EXPERIMENTAL 

Cu–13% wt. (25.86 at.%) Al–5% wt. (4.88 at.%) Mn alloy composi-
tion was chosen because of the expectation of martensitic transfor-
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mation and associated shape memory well below room temperature. It 

was induction melted and cast into room temperature ceramic mould 

and into a mould cooled down to 140 K. After casting, specimens were 

annealed at 1173 K for 30 minutes and quenched into water. X-ray dif-
fraction has been recorded using Dron-3M diffractometer in radiation 

CuKα. Rietveld refinement of the x-ray diffraction pattern obtained 

was carried out with the help of Maud 2.9993 build 532 software [11] 

with goodness of fit Rwp = 7.3% at Rexp = 2.9%. Microstructures were 

studied using Zeiss Axiovert 40 optical microscope in polarized light. 
Shape memory behaviour and internal friction changes together with 

elastic modulus temperature dependencies were obtained in 3 point 

bending on 22×2×(0.4–0.5) mm plate like specimens (setup with 20 mm 

distance between nodes; oscillating frequency 1 Hz; heating-cooling 

rate 5 K/min) using Netzsch 242 Dynamic Mechanical Analyzer (DMA) 
and Proteus software. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

Figure 1 represents the result of Rietveld refinement of the x-ray dif-
fraction pattern of Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy cast at 140 K, annealed and 

quenched (casting into room temperature mould shows similar pat-
tern—not shown). 
 It can be seen that, at room temperature, the major phase is L21-
austenite with volume fraction of 95% and lattice parameter 

a = 5.8744 Å, while remaining 5% of volume fraction belongs to the 1
′γ -

 

Fig. 1. Results of Rietveld refinement of x-ray diffraction of cast at 140 K, 
annealed, and quenched specimen of Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy. 
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orthorhombic martensite (Pnmm space group) with lattice parameters 

a = 4.4655 Å, b = 5.3204 Å, c = 4.3332 Å. 
 Optical microscopy studies revealed that after casting of 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy into room temperature ceramic mould the mi-
crostructure consists of large grains (average about 200 µm) that 

demonstrate some kind of growth texture (Fig. 2, a). 
 Casting into a mould cooled down to 140 K results in finer grains 

that are 20–50 µm in size (Fig. 2, b). Therefore, there is a clear evi-
dence of grain size reduction in the latter case that is due to the in-
crease in cooling rate upon crystallization. 
 To measure shape memory with a help of DMA, the experiment was 

set in order to apply static load well above the temperature range of the 

martensitic transformation (loaded after heating up to 440 K). Then 

loaded samples under the same static bending stress of 40 MPa were 

cooled down to 113 K and subsequently heated up back to 440 K and the 

deflection in 3-point bending versus temperature was observed for 

them. The results of such measurements for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy 

cast into room temperature ceramic mould and into a mould cooled 

down to 140 K are shown in Fig. 3. 
 It can be seen that forward (Ms, Mf) and reverse (As, Af) martensitic 

transformation temperatures that correspond to accumulation of mar-
tensitic deformation on cooling and shape recovery on heating are sim-

  
a b 

Fig. 2. Microstructures of the Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy: cast into room temper-
ature ceramic mould (a), cast into a mould cooled down to 140 K (b), after 

casting specimens were annealed at 1173 K for 30 minutes and quenched into 

water (optical microscopy; polarized light). 
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ilar but not identical for large grain size of about 200 µm (casting into 

room temperature ceramic mould; Fig. 2, a) and smaller grain size of 

20–50 µm (casting into a mould cooled down to 140 K; Fig. 2, b). To be 

exact, in the case of large grain size, forward martensitic transfor-
mation starts and finishes (Ms = 200 K, Mf = 185 K) at about 10 K 

higher comparing with smaller grain size (Ms = 190 K, Mf = 175 K), 
while reverse martensitic transformation is almost the same 

(As = 245 K, Af = 255 K), if one defines these temperatures as onset 

points with an inflection in between. It can be also seen that, in both 

cases, the shape recovery is complete but the reversible deformation 

amount is different. In the present case of 3-point bending, the defor-
mation was calculated according to the following formula 

ε = (4h(dL)/(l2 + (dL)2)) × 100, where h is plate thickness, dL is deflec-
tion and l is distance between nodes (all in mm). So, in the case of large 

grain size (about 200 µm, Fig. 2, a) accumulated and restored marten-
sitic deformation was εR = 0.2%, while, upon the grain size reduction 

(20–50 µm, Fig. 2, b), it undergone 2-fold increase (εR = 0.4%). 
 In order to determine elastic modulus and internal friction (loss fac-
tor), the dynamic load of oscillating force was applied (stress 40 MPa) 
resulting in 20 µm amplitude ((8–10)×10−3). Proteus software calcu-
lates elastic modulus as E E iE′ ′′= + , where E′ is storage modulus and 

E′′ is loss modulus. Loss factor is obtained as tgδ = E′′/E′ ≈ Q−1
 = 

= (1/2π)(∆W/W), where ∆W is the energy (generally converted into 

heat) absorbed after loading and unloading and W is the applied energy 

 

Fig. 3. Deflection in 3 point bending (dL) vs. temperature measured in Ne-
tzsch 242 DMA under static stress 40 MPa for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy cast 

into room temperature ceramic mould (200 µm grain size, plate thickness 

h = 0.4 mm; dashed line) and into a mould cooled down to 140 K (20–50 µm 

grain size, plate thickness h = 0.5 mm; solid line). 



938 Yu. M. KOVAL, V. V. ODNOSUM, Vyach. M. SLIPCHENKO et al. 

during loading. In Figure 4, the elastic modulus vs. temperature be-
haviour has been shown for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy upon almost 10-
fold grain-size decrease. 
 It can be seen that martensitic transformation temperatures accord-
ing to elastic-modulus changes with temperature shown in Fig. 4 cor-
respond well with those obtained for shape memory behaviour shown in 

Fig. 3. It should be noticed that the absolute values of modulus are 

quite different for different grain sizes. As elastic modulus is a struc-
ture insensitive property and depends primarily on the interatomic in-
teraction, this difference can only be explained in terms of high elastic 

anisotropy ratio A = 2C44/(C11 − C12) ≈ 13 for Cu–Al-based alloys [12]. In 

this sense, large grains that show almost columnar microstructure 

(Fig. 2, a) might be the reason for higher directional stiffness along 

the measured plate, once for smaller grain size we have average distri-
bution of directions and because of that elastic modulus values in aus-
tenite are very much like the ones measured on small grain polycrystal-
line wires in [8]. Contrary to the results in [8], the value of elastic 

modulus in martensite is smaller comparing to austenite although it is 

growing with cooling from the minimum observed during forward 

martensitic transformation. Subsequent heating back to 440 K results 

in passing through a minimum associated with reverse martensitic 

transformation, which is deeper comparing with a forward one imply-
ing that lattice softening during reverse martensitic transformation is 

more significant for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy. 
 As for internal friction (loss factor tgδ or damping) measured simul-

 

Fig. 4. Elastic modulus vs. temperature behaviour (oscillating frequency 1 Hz, 
oscillating amplitude 20 µm ((8–10)×10−3), heating–cooling rate 5 K/min) for 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy with 200 µm grain size (dashed line) and 20–50 µm 

grain size (solid line). Martensitic transformation temperatures calculated as 

onsets with the help of Proteus software are also shown. 
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taneously in these DMA experiments, its behaviour vs. temperature is 

shown for large and smaller grain sizes in Fig. 5. 
 It can be seen (Figure 5) that for the large and smaller grain size 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy specimens, two internal friction peaks corre-
spond to elastic modulus minima (Fig. 4) and temperature intervals of 

martensitic deformation accumulation on cooling and its recovery on 

heating (Fig. 3). According to [13], these internal friction peaks con-
tain two contributions, namely, ‘transient’ and ‘non-transient’. The 

latter is related to phase transformation mechanism. They all lay over 

so-called ‘intrinsic’ one that exists in austenite, two-phase austen-
ite/martensite mixture during the transformation and in martensite. 
Authors of [13] relate ‘intrinsic’ contribution in martensitic state to 

the mobility of intervariant boundaries in thermoelastic martensite. 
 It seems evident that in the case of the large grain size (Fig. 5, 

dashed line) internal friction decreases after the peak on cooling to the 

value that was initially observed in high temperature austenitic re-
gion. Further heating leads to the increase in internal friction only in 

the temperature interval of the reverse martensitic transformation 

and it ends up in high temperature region once again at low internal 
friction value. It has to be noted that complete shape recovery in 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy (Fig. 3) means that the character of the mar-
tensitic transformation is definitely thermoelastic. At the same time, 
it is becoming obvious that intervariant boundaries for thermoelastic 

martensite formed in large grains are immobile. Yet, almost 10-fold 

decrease in grain size for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy results in very high 

internal friction in the martensite state (Fig. 5, solid line), as tgδ 

 

Fig. 5. Loss factor tgδ vs. temperature behaviour (oscillating frequency 1 Hz, 
oscillating amplitude 20 µm ((8–10)×10−3), heating–cooling rate 5 K/min) for 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy with 200 µm grain size (dashed line) and 20–50 µm 

grain size (solid line). 
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grows to the peak value of 0.09 and does not decrease much in marten-
site in 0.07–0.08 range on cooling. Subsequent heating results in the 

increase of tgδ above 0.14 at the peak and decrease to the austenitic 

value in high temperature range. It has to be also noted that the inter-
nal friction peak during reverse martensitic transformation on heat-
ing is higher comparing with forward one on cooling (Fig. 5). It corre-
sponds well with deeper minimum in elastic modulus during reverse 

martensitic transformation shown in Fig. 4 because lattice softening 

definitely helps the mobility of interfaces in general. Anyway, it can be 

supposed that the decrease in grain size leads to the mobility of the in-
tervariant boundaries in thermoelastic martensite through changes in 

martensite crystal morphology from spear like to thin plate. The latter 

morphology might also be responsible for the increase in accumulated 

and recovered martensitic deformation at shape memory (Fig. 3). To 

find a proof of that, additional investigation will be required. 

4. SUMMARY 

It can be concluded that Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy upon quenching from 

1173 K undergoes thermoelastic martensitic transformation from L21 

austenitic phase into 1
′γ -orthorhombic martensite. Thermoelastic mar-

tensitic transformation in Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy is accompanied by 

complete shape recovery, while minima in elastic modulus coincide 

with internal friction peaks in the temperature intervals of martensite 

deformation accumulation and its recovery during forward and re-
verse martensitic transformation correspondingly. Higher internal 
friction peak during reverse martensitic transformation associated 

with lower elastic modulus minimum comparing to forward martensit-
ic transformation. It means that higher interface mobility is ensured 

by the more significant lattice softening within the reverse martensit-
ic-transformation temperature range. The large grain size for 

Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy lead to the formation of the martensite state 

that shows no sign of the intervariant boundary mobility in thermoe-
lastic martensite because the internal friction in this case is as low as it 

is in the austenitic state. It is possible to decrease austenite grain size 

with the help of high crystallization rate through casting into low 

temperature mould. Resulting 10-fold decrease in grain size ensures 

high mobility of intervariant boundaries in thermoelastic martensite 

for Cu69.26Al25.86Mn4.88 alloy, which in its own turn results in high in-
ternal friction in martensite state. The possibility to regulate shape 

memory and internal friction through the grain size manipulation un-
covered in present work might become very useful in application of 

cast or 3D-printed Cu-based shape memory alloys. 
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