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Modified model of ‘inclusion in the matrix’ is proposed to determine the so-
lute-atoms’ characteristics in a multicomponent alloy at different tempera-
tures. The model allows calculating the effective diameter of dissolved atom 

and the effective shear modulus attributed to it for each component. This be-
comes possible with the correct interpretation of the input parameters for 

modelling, in particular, with the correct determination of the correction 

factors for atomic sizes, shear moduli, and Poisson’s ratios for alloy compo-
nents in a certain temperature range. It depends on the type of crystal lattic-
es of the pure components and the alloy. The same atom in crystal lattices 
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with a different co-ordination numbers will exhibit a different size, and the 

lattice of a pure component may differ from that of an alloy. Statements 

about different shear moduli and Poisson’s ratios, which can be attributed to 

atoms in pure components and dissolved atoms in an alloy, if their crystal 
lattices are different, are also valid. The effective diameters and shear modu-
li for the dissolved atoms make it possible to determine the temperature de-
pendence of atomic-sizes’ misfits and elastic-moduli misfits. This is enough 

to calculate the temperature dependence of the lattice distortion of the alloy. 
Using the example of CrCoNiFeMn alloy, it is shown that the distortion de-
termined using the proposed model increases with temperature. 

Key words: lattice distortion, solid solution, solute atom, inclusion, matrix, 
multicomponent alloy. 

Запропоновано модифікований модель «включення в матриці» для ви-
значення характеристик розчинених атомів у багатокомпонентному стопі 
за різних температур. Модель уможливлює розрахувати ефективний дія-
метер розчиненого атома й ефективний модуль зсуву, що йому припису-
ється, для кожного компонента. Це стає можливим за умови правильної 
інтерпретації вхідних параметрів для моделювання, зокрема, за умови 

правильного визначення поправочних коефіцієнтів для розмірів атомів, 
модулів зсуву та Пуассонових коефіцієнтів для компонентів стопу в пев-
ному діяпазоні температур. Це залежить від типу кристалічних ґратниць 

чистих компонентів і стопу. Один і той самий атом у кристалічних ґрат-
ницях з різними координаційними числами матиме різний розмір, а ґра-
тниці чистого компонента можуть відрізнятися від кристалічних ґрат-
ниць стопу. Також справедливі твердження про різні модулі зсуву та Пуа-
ссонові коефіцієнти, які можна віднести до атомів у чистих компонентах і 
розчинених атомів у стопі, якщо їхні кристалічні ґратниці різні. Ефекти-
вні діяметри та модулі зсуву розчинених атомів уможливлюють визначи-
ти температурну залежність невідповідностей розмірів атомів і невідпо-
відностей модулів пружности. Цього достатньо для розрахунку темпера-
турної залежности дисторсії кристалічних ґратниць стопу. На прикладі 
стопу CrCoNiFeMn показано, що дисторсія, визначена за допомогою за-
пропонованого моделю, зростає з температурою. 

Ключові слова: дисторсія ґратниць, твердий розчин, розчинений атом, 
включення, матриця, багатокомпонентний стоп. 

(Received 1 August, 2025; in final version, 8 August, 2025) 
  

1. INTRODUCTION 

Multicomponent alloys are a promising class of materials from the 

point of view of engineering applications and, in many cases, represent 

substitutional solid solutions [1, 2]. The solid solution strengthening, 
i.e., an increase in the yield strength of the corresponding material, is 

the result of the fact that there is resistance to the movement of dislo-
cations in the glide plane due to the shear stresses created by solute at-
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oms. The solute atom differs from the atoms surrounding it. This dif-
ference leads to local distortion of the crystal lattice, and this, in turn, 
creates stresses. Local distortion changes with temperature, and un-
derstanding the features of these changes is important for determin-
ing the temperature dependence of the yield strength of a material. 
 Various aspects of solid solution strengthening have been consid-
ered theoretically and experimentally in many works [3–21]. Lattice 

distortion and yield strength in multicomponent alloys can be deter-
mined in various ways [22–26]. Characteristics of the distribution of 

shear stresses in the glide plane in a solid solution can be calculated 

both by direct summation of contributions from many solute atoms 

[27, 28] and by using a special statistical method [29]. The main four 

parameters of such a distribution are the standard deviation and corre-
lation length of the short-wave component of the stochastic shear-
stress field in the glide plane and the standard deviation and correla-
tion length of the long-wave component of the field. The distribution 

of shear stresses is a major factor in modelling dislocation motion in 

the glide plane by the method of discrete dislocation dynamics [30, 31]. 
This simulation, in particular, shows the reality of the sequential ac-
tion on the dislocation motion of the short- and long-wave components 

of the shear-stress field, and clarifies the sinusoidal shape of the bulg-
es on the dislocation line, which are formed and disappear under the 

action of an external load as well as by means of which the dislocation 

itself moves. 
 Since multicomponent alloys are often used at high temperatures, 
the temperature dependence of their yield point is also important. In 

many cases, such dependence exhibits an almost constant yield-point 

value within the certain temperature range known as the ‘plateau’. In 

Ref. [32], the idea was first proposed that the mechanism of ‘plateau’ 

formation may be associated with an increase in crystal-lattice distor-
tion with increasing temperature. This distortion results from the dis-
placement of atoms in the process of thermal vibrations, which chang-
es the equilibrium position of the atoms and, in particular, leads to 

thermal expansion of the material with increasing temperature. In 

other words, these displacements, namely, the root-mean-square dis-
placements of atoms from ideal positions in the crystal lattice, lead to 

an increase in the distortion of the crystal lattice with increasing tem-
perature. 
 A solute atom in a solid solution may exhibit characteristics, such as 

size, which are different from those it exhibits in the pure metal. The 

atom’s environment affects its effective characteristics. 
 The goal of this work is to develop a model to determine the effective 

characteristics of solute atoms in a multicomponent alloy at various 

temperatures and to derive the temperature dependence of the average 

distortion of the multicomponent-alloy crystal lattice. 
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2. CALCULATION ALGORITHMS 

As a simple model of a solute atom, we take a sphere (‘inclusion’) in-
serted into a spherical cavity in an infinite block (‘matrix’) of elastic 

material [33]. Such a model is schematically depicted in Fig. 1. To de-
termine the effective elastic characteristics of an inclusion inserted 

into the cavity, we modify the model by applying a pressure p on the 

outer surface of the matrix. An elastic ball with radius r0 is inserted 

into a spherical cavity with radius rm in the centre of another elastic 

ball with radius R. In this case, the following conditions 

0 m 0 m, , , ,r r iiu u r r r r r R′ − << <<  are satisfied, which actually ensure the 

‘infinity’ of the matrix. In addition, K′ is the bulk modulus of the in-
clusion in the free state, µ′ is the shear modulus of the inclusion in the 

free state, ν′ is the Poisson’s ratio of the inclusion in the free state; K is 

the bulk modulus of the matrix, µ is the shear modulus of the matrix, ν 

is the Poisson’s ratio of the matrix. After inserting the ball into the 

cavity, all the elastic displacements obey spherical symmetry relative 

to the centre of the inclusion, i.e., only radial displacements are non-
zero. This spherical symmetry is not violated by the pressure p applied 

in the modified model on the outer surface of the matrix. The points of 

the ball surface have radial elastic displacements 0( )ru r′ , and the points 

of the cavity surface have radial elastic displacements ur(r0). After in-
serting the ball into the cavity, the surfaces of the ball and the cavity 

coincide and create a single spherical surface with radius rii. According 

 

Fig. 1. The dashed lines show the surfaces of the sphere (larger circle) and the 

cavity (smaller circle) in the free state before the sphere is inserted. The solid 

line shows these surfaces after the sphere is inserted into the cavity. 
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to the analysis given in Ref. [33], the radial displacements of the points 

of the inclusion and the matrix will be 

 ( )ru r C r′ ′= , 2
I( )ru r Cr C r−= + , (1) 

respectively, where C, C′ and CI are the constants, r is the radial co-
ordinate. Then, the radial components of elastic stresses associated 

with these displacements will be 

 ( ) 3rr r K C′ ′ ′σ = , 3
I( ) 4 3rr r Cr KC−σ = − µ +  (2) 

for the points of the inclusion and the matrix, respectively. 
 For the model shown in Fig. 1, the following conditions must be met: 

 0 0
2
0 0 0

( ) ,

( ) ( ),

4 [ ( ) ( )] ,

rr

rr rr

r r

R p

r r

r u r u r

σ = −
 ′σ = σ
 ′π − = δΩ

 (3) 

where the difference in the volumes of the inclusion sphere and the 

spherical cavity is as follows: 

 2
0 0 m4 ( )r r rδΩ = π − . (4) 

 Taking into account (1), (2) and (4), conditions (3) can be rewritten 

as a set of equations for the constants C, C′ and CI: 

 

3

3
0 I

3 3
I 0 0

4 3 ,

3 4 3 ,

/ (4 ).

ICR KC p

K C Cr KC

C C r C r

−

−

− µ + = −
 ′ ′ = − µ +
 ′+ − = δΩ π

 (5) 

 After solving set (5), we find that: 

 
2

30 0 m
0

3 ( ) 3( )

4 3 4 3 3

K r r r K K p
C r

K K K

′ ′− −
= −

′ ′µ + µ +
, (6a) 

 m 0

0

4 ( ) 4 3

(4 3 ) 4 3 3

r r K p
C

r K K K

µ − µ +′ = −
′ ′µ + µ +

, (6b) 

 I (3 )C p K= − . (6c) 

 It should be noted that each of the constants C and C′ has the term, 

which does not depend on p (i.e., the value of a constant at p = 0), and 

the term, which is directly proportional to p. The constant CI is directly 

proportional to p and equals 0 at p = 0. Usually, the ‘inclusion in the 

matrix’ model was considered only at p = 0, but taking into account 
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non-zero values of p allows us to obtain effective elastic characteristics 

of the inclusion, when it is inserted into a cavity within the matrix. 
These effective characteristics may differ from the elastic properties 

of a ‘free’ inclusion, when it is not within the matrix. If the expres-
sions for the constants are substituted into Eq. (1), we obtain the fol-
lowing expressions for the displacements in the case r = r0: 

 m 0
0 0

4 ( ) 4 3
( )

4 3 4 3 3r

r r K p
u r r

K K K

µ − µ +′ = −
′ ′µ + µ +

, (7a) 

 0 m
0 0

3 ( ) 4 3
( )

4 3 4 3 3r

K r r K p
u r r

K K K

′ − µ +
= −

′ ′µ + µ +
. (7b) 

Here, there are also terms, which correspond to p = 0 and are directly 

proportional to p. Using Eq. (7), it is easy to obtain an expression for 

the radius of the inclusion, when it is inserted into a cavity within the 

matrix: 

 0 m
0 0 m 0 0

3 4 4 3
( ) ( )

4 3 4 3 3ii r r

K r r K p
r r u r r u r r

K K K

′ + µ µ +′= + = + = −
′ ′µ + µ +

. (8) 

 The dilation or relative change in volume of an inclusion inserted 

into a cavity within the matrix, when pressure p is applied, will be 

 0

0

3
ii ii p

ii iip

r r p

r K
=

=

−
∆ = = − , (9) 

where 

 0 m

0

3 4

4 3ii p

K r r
r

K=

′ + µ
=

′µ +
, (10) 

and Kii is the effective bulk modulus of the inclusion, when it is insert-
ed into a cavity within the matrix: 

 00 m

0 0

3 4 4 3

4 3 4 3

ii p
ii

rK r r K K
K K

K r r K
=′ ′+ µ µ +

= =
µ + µ +

. (11) 

 Note that 
0

0

1
ii p
r

r
= ≅  due to the fact that 0 m, , ,r r iiu u r r r′ << , and thus, 

 
4 3

4 3 4 3ii K K

K
K K K f K f K

K K ′
µ ′ ′≅ + = +

µ + µ +
, (12) 

where 1K Kf f ′+ = , and 0 , 1K Kf f ′≤ ≤ . These conditions lead to the fact 

that the value of the effective modulus Kii always lies between the val-
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ues K and K′. 
 The relationships between the bulk moduli and the shear moduli will 
be as follow: 

 2(1 ) / [3(1 2 )]K′ ′ ′ ′= + ν µ − ν , 2(1 ) / [3(1 2 )]K = + ν µ − ν , (13a) 

 2(1 ) / [3(1 2 )]ii ii ii iiK G= + ν − ν , (13b) 

where νii is the effective Poisson’s ratio of the inclusion, when it is in-
serted into a cavity within the matrix, Gii is the effective shear modu-
lus of such an inclusion. If we use Eqs. (12) and (13), we can derive the 

equation 

 iiG f f ′µ µ ′= µ + µ , (14) 

where 

 
2(1 2 )(1 )

3(1 )(1 )
ii

ii

fµ

− ν + ν
=

+ ν − ν
, 

(1 2 )(1 )(1 )

3(1 )(1 )(1 2 )
ii

ii

f ′µ

′− ν + ν + ν
=

′+ ν − ν − ν
. (15) 

The unknown parameter νii can be determined from the condition 

 
1 21 1

1
1 1 2 1

ii

ii

f f ′µ µ

′ − ν+ ν − ν
+ = =

′− ν − ν + ν
. (16) 

In this case, we have 

 
2 3

3 4ii

′ ′ν + ν − ν ν
ν =

′− ν + ν
 (17) 

and 

 
2(1 2 )

3(1 )
fµ

′− ν
=

′− ν
, 

1

3(1 )
f ′µ

′+ ν
=

′− ν
. (18) 

Note that fµ and fµ′ depend only on the Poisson’s ratio of the inclusion 

in the free state. 
 Equations (14), (16), (18) lead to the fact that the value of the effec-
tive shear modulus Gii always lies between the values µ and µ′. 
 Now, it is necessary to interpret the parameters of the ‘inclusion in 

the matrix’ model from the point of view of the solute atom. Firstly, 
r0 = kisi/2, where si is the distance between the nearest atoms (atomic 

diameter) in the pure component і, and ki is the correction factor for 

the interatomic distance, which is due to the fact that the same atom in 

different crystal lattices with different co-ordination numbers will ex-
hibit different sizes (interatomic distances), and the lattice of the pure 

component і may differ from the lattices of the alloy. For example, we 
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know about the Goldschmidt’s correction, which allows us to convert 

the size of an atom in the lattice of a metallic material with a certain 

co-ordination number into the size that this atom would have in a close-
packed lattice with a co-ordination number of 12. In particular, if an 

atom in a b.c.c. lattice with a co-ordination number of 8 has a certain 

size (the distance between the nearest atoms), then, this atom in an 

f.c.c. lattice with a co-ordination number of 12 will exhibit a size ap-
proximately 1.03 times larger. Secondly, rm = slat/2, where slat is the av-
erage distance between the nearest atoms in the alloy (the average ma-
terial—the virtual matrix-solvent). Thirdly, rii|p = 0 = sii/2, where sii is 

the effective diameter of the atom of component i, which is dissolved in 

the matrix-solvent. In addition, µ′ = giGi, µ = G, ν′ = niνi, where Gi is the 

shear modulus of the pure component i, gi is the correction factor for 

the shear modulus, which is related to the fact that the same atom in 

different crystal lattices can be assigned a different shear modulus 

similarly to different size, G is the shear modulus of the alloy (virtual 
matrix-solvent), νi is the Poisson’s ratio of the component i, ni is the 

correction factor for the Poisson’s ratio, which is related to the fact 

that the same atom in different crystal lattices can be assigned the dif-
ferent Poisson’s ratios similarly to different sizes and shear moduli. 
Let us add that ν is also the Poisson’s ratio of the alloy (virtual matrix-
solvent). 
 It should be explained here that an individual solute atom certainly 

does not have a real shear modulus and Poisson’s ratio, and the attrib-
ution of these characteristics to such an atom is purely conditional. For 

clarity, one can imagine that such elastic properties are possessed by 

some virtual material, which has a crystal lattice such as an alloy has 

and consists entirely of atoms identical to the solute; nevertheless, this 

will be only an approximation. In fact, the shear modulus and Pois-
son’s ratio attributed to a solute atom characterize indirectly its po-
tential for interatomic interaction. The use of elastic characteristics 

attributed to a solute atom is successfully used in modelling solid solu-
tions [33, 34]. 
 It should also be added that averaging the corrected atomic sizes of 

the components should give us the average distance between the near-
est atoms in the alloy (the average atomic diameter in the alloy). For 

the shear moduli and Poisson’s ratios, the only assumption that will be 

valid is that the shear modulus and Poisson’s ratio of the alloy should 

lie between their respective estimates by Voigt’s and Reuss’s formulae, 
which are made using the corrected values of the shear moduli and 

Poisson’s ratios of the components. Thus, the following conditions 

should be satisfied: 

 lat i i i
i

s k s X= ∑ , R VG G G≤ ≤ , R Vν ≤ ν ≤ ν , (19) 
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where Xi is the atomic fraction of component i (note that the sum of the 

atomic fractions of all components is equal to unity), V i i ii
G g G X= ∑  is 

the estimate of shear modulus of the alloy by Voigt, 

R 1 [ ( )]i i ii
G X g G= ∑  is the estimate of shear modulus of the alloy by 

Reuss, V i i ii
n Xν = ν∑  is the estimate of Poisson’s ratio of the alloy by 

Voigt, R 1 [ ( )]i i ii
X nν = ν∑  is the estimate of Poisson’s ratio of the al-

loy by Reuss. 
 Note that Gii and νii can be interpreted as the effective shear modulus 

and Poisson’s ratio of the atom of component i, which is dissolved in 

the matrix-solvent, i.e., is surrounded by atoms of other components. 
 Determination of correction factors ki, gi and ni is a separate task for 

each alloy. Here, we show, as an example, a possible algorithm for de-
termining these factors for the Cantor’s alloy CrCoNiFeMn. Let us set 

i = 1 for Cr, i = 2 for Co, i = 3 for Ni, i = 4 for Fe, i = 5 for Mn. Firstly, 
this alloy has an f.c.c. lattice, which is close-packed with a co-
ordination number of 12. Secondly, the pure components Co and Ni 
have an h.c.p. lattice and an f.c.c. one, respectively, which are also 

close-packed with a co-ordination number of 12; thus, we can assume 

that the size, shear modulus and Poisson’s ratio for the atoms of these 

components will be the same in the lattices of the pure components and 

in the lattice of the alloy, i.e., the correction factors ki, gi and ni for 

these components will be equal to unity at all temperatures (k2 = k3 = 1, 
g2 = g3 = 1, n2 = n3 = 1). Thirdly, the pure Cr and Fe components have 

b.c.c. lattices with a co-ordination number of 8. Thus, we can assume 

that ki for these components are the same and close to 1.03 according to 

the Goldschmidt’s correction (k1 = k4 = k). Fourthly, the pure Mn com-
ponent has a special cubic lattice, in which there is no single co-
ordination number; nevertheless, we assume that the correction factor 

k5 = ζsk for its atomic size will be close to the corresponding correction 

factors of Cr and Fe, where ζs is a number close to unity. When k5 and k 

are sufficiently close to each other over a wide temperature range, the 

temperature dependence of ζs can be neglected. Similarly, we can as-
sume that g1 = g4 = g, n1 = n4 = n and g5 = ζgg, n5 = ζnn, where ζg is a num-
ber close to unity, the dependence of which on temperature can be ne-
glected, ζn is the same for all temperatures, since the temperature de-
pendence of Poisson’s ratio can be neglected. If we set ζs, then, we can 

find k and k5 from the balance Eq. (19) for a given temperature with 

known temperature dependences of slat, s1, s2, s3, s4, and s5. The task of 

finding g, g5, n, and n5 is more complicated. In addition to selecting ζg 

and ζn, we must set and solve for each temperature the auxiliary equa-
tions V V R V V R( ) / ( ) , ( ) / ( )GG G G G ν− − = ξ ν − ν ν − ν = ξ , where ξG and ξν 

determine the exact positions of G and ν between the corresponding 

estimates according to the Voigt’s and Reuss’s formulae. The parame-
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ters ξG and ξν can take values between 0 and 1. The auxiliary equations 

replace essentially inequalities (19). It should be noted that the bulk 

modulus and Young’s modulus of the alloy at each temperature must 

also lie between their corresponding estimates according to the Voigt’s 

and Reuss’s formulae, which are made using the bulk moduli and 

Young’s moduli of the components, which are found through the cor-
rected shear moduli and Poisson’s ratios of the components. 
 Thus, taking into account formulae (10), (14), and the above-
mentioned interpretation of the model parameters, both the effective 

diameter and the effective shear modulus of the solute atom of compo-
nent i required to calculate the average distortion of the alloy will be 

 lat latii s i is f s f k s= + , (20) 

where 

lat

2(1 2 )

2(1 2 ) (1 )
i i

i i i i i i

n G
f

n G n g G

− ν
=

− ν + + ν
, 

(1 )

2(1 2 ) (1 )
i i i i

s
i i i i i i

n g G
f

n G n g G

+ ν
=

− ν + + ν
 (21) 

and 

 ii G G i iG f G f g G′= + , (22) 

where 

 
2(1 2 )

3(1 )
i i

G
i i

n
f

n

− ν
=

− ν
, 

1

3(1 )
i i

G
i i

n
f

n′
+ ν

=
− ν

. (23) 

 Average distortion of the alloy crystal lattice is defined [27] as 

 
2/3

2 2 2
0

1

( )
N

i i i
i

X
=

 ′χ = η + α δ 
 
∑ , (24) 

where α0 is a constant, which is equal to 16 for edge dislocations [22, 
27, 35], δi = (1/slat)(dslat/dXi) is the size mismatch of the solute atoms of 

component i compared to the atoms of the virtual matrix-solvent, and 

/ (1 0.5 ), (1 / )( / )i i i i iG dG dX′η = η + η η =  is the elastic modulus mis-
match of the solute atoms of component i compared to the atoms of the 

matrix-solvent [27]. In accordance with Ref. [22], the parameters δi 

and ηi can be calculated as 

 lat

lat

2 ii
i

ii

s s

s s

−
δ =

+
, 2 ii

i
ii

G G

G G

−
η =

+
. (25) 

 To find the temperature dependence of the average distortion χ(T) 
of the crystal lattices of the alloy, it is necessary to determine δi(T) and 
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ηi(T) for different temperatures, i.e., to determine sii(T) and Gii(T); for 

this purpose, it is necessary to use the dependences si(T), slat(T), Gi(T), 
G(T), and Poisson’s ratios νi (the parameters νi can be approximately 

considered independent of temperature). 
 Next, it is useful to calculate and analyse the temperature depend-
ences of the relative shear modulus G(T)/G(0), the relative average dis-
tortion χ(T)/χ(0), and the factor κ(T) = χ(T)G(T)/(χ(0)G(0)). 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

To verify the modified ‘inclusion in the matrix’ model for determining 

the effective characteristics of solute atoms in a multicomponent alloy, 
the CrCoNiFeMn alloy was chosen. The temperature dependences of 

si(T), slat(T), Gi(T) and G(T) for its individual components and the alloy 

itself are described in Ref. [36]. The CrCoNiFeMn alloy is a substitu-
tional solid solution with an f.c.c. lattice. At T = 0 K, this alloy has an 

average distance between the nearest atoms slat = 0.253 nm, a shear 

modulus G = 84 GPa, a Poisson’s ratio ν = 0.25, a bulk compressive 

modulus K = 140 GPa, and a Young’s modulus E = 210 GPa. The atomic 

sizes, shear moduli, and Poisson’s ratios of the pure components at 

T = 0 K are given in Table 1. 
 To calculate the effective diameter sii of the solute atom of compo-
nent i and its effective shear modulus Gii according to formulae (20) 
and (22) at various temperatures, it is necessary to determine the cor-

TABLE 1. Atomic sizes, shear moduli and Poisson’s ratios of the pure compo-
nents, correction factors and corrected values of sizes, shear moduli and Pois-
son’s ratios for solute atoms in the CrCoNiFeMn alloy. 

i 
Cr Co Ni Fe Mn 

1 2 3 4 5 

Xi 0.2 0.2 0.2 0.2 0.2 

si at T = 0 K, nm 0.252 0.249 0.249 0.248 0.25 

Gi at T = 0 K, GPa 110 84 88 87 86 

νi 0.21 0.34 0.32 0.29 0.22 

ki at T = 0 K 1.021 1 1 1.021 1.037 

gi at T = 0 K 0.879 1 1 0.879 0.87 

ni 0.642 1 1 0.642 1.284 

kisi at T = 0 K, nm 0.257 0.249 0.249 0.253 0.259 

giGi at T = 0 K, GPa 97 84 88 76 75 

niνi 0.14 0.34 0.32 0.19 0.29 
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rection factors ki, gi and ni for each temperature. We will do this ac-
cording to the algorithm described above for the CrCoNiFeMn alloy. 
 Since Co and Ni as pure components have close-packed lattices with a 

co-ordination number of 12, we assume that the sizes, shear moduli 
and Poisson’s ratios for the atoms of these components will be the same 

in the lattices of the pure components and in the lattices of the alloy, 
i.e., at all temperatures, k2 = k3 = 1, g2 = g3 = 1, and n2 = n3 = 1. For the 

temperature-dependent diameter of the solute atom of Mn, we assume 

that ζs = 1.016 in the entire temperature range considered. That is, we 

assume that the correction factor for the size of the solute atoms of Mn 

is slightly larger than the factor for the sizes of the solute atoms of Cr 

and Fe. Then, k1 = k4 = k and k5 can be calculated in the entire tempera-
ture range considered taking into account the balance equation for the 

dimensions (19), si and slat, for each temperature (Fig. 2). It is seen that 

these coefficients depend weakly on temperature and are very close to 

1.03, i.e., to the Goldschmidt’s correction factor (with transition from 

co-ordination number of 8 to co-ordination number of 12). This is an 

indirect proof of the correctness of such an approach. 
 Let us also assume that ζg = 0.99 in the entire temperature range 

considered, i.e., the correction factor for the shear modulus of solute 

atoms of Mn is slightly smaller than the factor for the shear moduli of 

solute atoms of Cr and Fe. This is plausible, since it is logical to associ-
ate a slightly smaller shear modulus with a slightly larger diameter of 

solute atom of Mn. For the auxiliary equation corresponding to the 

shear modulus, we will assume ξG = 0.5 that is the best value for esti-

 

Fig. 2. Dependences of correction coefficients ki and gi on temperature for Cr, 
Fe and Mn atoms. Gray lines are for Cr and Fe atoms; black lines are for Mn 

atoms. 
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mating the shear modulus. 
 Then, g1 = g4 = g and g5 can be calculated in the entire temperature 

range considered using the auxiliary equation, Gi, and G for each tem-
perature (Fig. 2). These coefficients depend on temperature more 

strongly than the coefficients for the atomic sizes and are less than 

unity that corresponds to a decrease in the effective shear modulus of 

the solute atom relative to the modulus of the pure component. An in-
crease of the atomic size contributes to a corresponding decrease of the 

shear modulus. The task of determining n1 = n4 = n and n5 is more diffi-
cult. The parameters ζn and ξν must be determined, so that the bulk 

modulus and Young’s modulus of the alloy lay between their corre-
sponding estimates according to the Voigt’s and Reuss’s formulae at 

each temperature. These estimates should be made using the bulk 

moduli 
corr
iK  and Young’s moduli 

corr
iE  of the components, which are 

found through the corrected shear moduli and Poisson’s ratios of the 

components: 
corr corr2(1 ) [3(1 2 )], 2(1 )i i i i i i i i i i i iK n g G n E n g G= + ν − ν = + ν . 

 In addition, it should be taken into account that the average distor-
tion of the alloy, according to formula (24), at T = 0 K should be 

χ = 0.094 as calculated in Ref. [36]. Taking into account these condi-
tions, we have ζn = 2 and ζν = 0.095. Then, the auxiliary equation for 

Poisson’s ratio allows us to calculate the correction factors n1 = n4 = n 

and n5 (Table 1). 
 When all the correction factors are determined, we can calculate the 

effective diameter sii of the solute atom of component i and its effective 

shear modulus Gii according to formulae (20) and (22) at various tem-
peratures (Fig. 3). The temperature dependences sii(T) and Gii(T) look 

qualitatively like the corresponding dependences slat(T) and G(T) for 

  
a b 

Fig. 3. Dependences of the distances between the nearest atoms sii(T) and slat 

(a) and the shear moduli Gii and G (b) on temperature for the CrCoNiFeMn al-
loy. 



796 M. I. LUGOVY, D. G. VERBYLO, М. P. BRODNIKOVSKYY et al. 

the alloy, but lie above and below the latter. Thus, we can calculate the 

atomic-size mismatch and elastic-modulus mismatch of the solute at-
oms of component i compared to the atoms of the virtual matrix-
solvent using formulae (25) throughout the entire considered tempera-
ture range. 
 Next, according to formula (24), the average distortion χ of the 

crystal lattice is calculated for various temperatures; then, the relative 

average distortion χ(T)/χ(0) and the factor κ(T) = χ(T)G(T)/(χ(0)G(0)) 
are calculated. The temperature dependences of these parameters to-
gether with the dependence of the relative shear modulus are shown in 

Fig. 4. It can be seen that the relative average distortion, which is cal-
culated using the effective characteristics of solute atoms determined 

using the modified model proposed here, increases with temperature. 
 In general, complementing the calculations made in Ref. [36], the 

modified model allows us to calculate the effective characteristics of 

solute atoms in a multicomponent alloy at various temperatures. 

4. CONCLUSION 

A modified ‘inclusion in the matrix’ model is proposed to determine 

the effective characteristics of solute atoms in a multicomponent alloy 

at various temperatures. The model allows calculating the effective 

 

Fig. 4. Dependences of the relative shear modulus G(T)/G(0) of the alloy, its 

relative average distortion χ(T)/χ(0), and the factor κ(T) on temperature for 

the CrCoNiFeMn alloy. Black lines are calculated in this work; grey lines are 

calculated in work [36]. 
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diameter of a solute atom and the effective shear modulus assigned to 

it for each component. This becomes possible with the correct interpre-
tation of the input parameters for modelling, in particular, with the 

correct determination of the correction factors for atomic sizes, shear 

moduli, and Poisson’s ratios for alloy components in a certain temper-
ature range depending on the type of crystal lattices of pure compo-
nents and the alloy. The effective diameters and shear moduli of solute 

atoms make it possible to determine the temperature dependences of 

the mismatches of atomic sizes and elastic moduli, i.e., to calculate the 

temperature dependence of the average distortion of the crystal lattice 

of the alloy. 
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Аналіза структурних змін зварних з'єднань стопів АМг6 

С. О. Абрамов, Ю. П. Синиціна∗  

Київський інститут Національної гвардії України,  
вул. Оборони Києва, 7,  
03179 Київ, Україна 
∗Дніпровський державний університет внутрішніх справ,  
 проспект Науки, 26,  
 49005 Дніпро, Україна 

Алюмінійові стопи широко використовуються в авіяційній, автомобіль-
ній, суднобудівній та інших галузях промисловости завдяки їхнім висо-
ким показникам міцности за малої питомої ваги, корозійної стійкости та 

добрій технологічності. Однак під час зварювання цих матеріялів відбу-
ваються істотні структурні зміни, що можуть впливати на механічні та 

експлуатаційні характеристики з’єднання. У процесі зварювання алюмі-
нійові стопи піддаються високотемпературному впливу, що приводить до 

розчинення та повторного випадіння фаз, що зміцнює структуру у термо-
зміцнених стопах, до можливого збільшення зерна в зоні термічного 

впливу, що може погіршувати механічні властивості, а також до форму-
вання дендритної структури у зварному шві, що впливає на пластичність і 
міцність з’єднання. Через високу теплопровідність і широкий інтервал 

кристалізації алюмінійові стопи схильні до гарячих тріщин. Аналіза 

структурних змін дає змогу виявити вплив хемічного складу стопу на 

схильність до утворення тріщин і формування евтектичних фаз, які мо-
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жуть сприяти розвитку тріщин у зварному шві. Розподіл залишкових на-
пружень у зварному з’єднанні може викликати додаткові структурні змі-
ни, що понижують довговічність виробу; тому було обрано вікові показ-
ники у 9 і 13 років. За допомогою дослідження мікроструктури здійснено 

оцінювання деґрадації матеріялу в зоні стоплення після зварювання та 

вплив залишкових напружень на ймовірність появи корозії під напру-
женням. Корозійна стійкість зварних з’єднань і зміни у структурі матері-
ялу після зварювання можуть призвести до формування анодних і катод-
них ділянок, що пришвидшує корозію та випадіння вторинних фаз, яке 

понижує стійкість до міжкристалітної корозії. Аналіза структурних змін 

у зварних з’єднаннях алюмінійових стопів є необхідною задля підвищен-
ня надійности та довговічности зварних конструкцій. Вона уможливлює 

оцінити механізми деґрадації матеріялу, оптимізувати режими зварю-
вання та розробити методи додаткового термооброблення для поліпшення 

експлуатаційних характеристик. 

Ключові слова: зварні з’єднання, стопи, термічний вплив, старіння, фра-
ктограма. 

Aluminium alloys are widely used in aviation, automotive, shipbuilding and 

other industries due to their high strength at low specific gravity, corrosion 

resistance, and good processability. However, during welding of these mate-
rials, significant structural changes occur that can affect the mechanical and 

operational characteristics of the joint. During welding, aluminium alloys 

are exposed to high temperatures that leads to dissolution and re-
precipitation of strengthening phases in heat-strengthened alloys, to a possi-
ble increase in grain size in the heat-affected zone, which can worsen mechan-
ical properties, as well as to formation of a dendritic structure in the weld, 
which affects the plasticity and strength of the joint. Due to their high ther-
mal conductivity and wide crystallization interval, aluminium alloys are 

prone to hot cracks. Analysis of structural changes allows identifying the 

influence of the chemical composition of the alloy on the susceptibility to 

cracking and the formation of eutectic phases, which can contribute to the 

development of cracks in the weld. The distribution of residual stresses in the 

welded joint can cause additional structural changes that reduce the durabil-
ity of the product; therefore, the age indicators of 9 and 13 years are chosen. 
Using the study of the microstructure, the degradation of the material in the 

fusion zone after welding and the influence of residual stresses on the proba-
bility of stress-corrosion cracking is assessed. The corrosion resistance of 

welded joints and changes in the structure of the material after welding can 

lead to the formation of anodic and cathodic areas that accelerates corrosion 

and the precipitation of secondary phases, which reduces resistance to inter-
granular corrosion. Analysis of structural changes in welded joints of alu-
minium alloys is necessary to increase the reliability and durability of welded 

structures. It allows evaluating the mechanisms of material degradation, to 

optimize welding modes, and to develop additional heat-treatment methods 

to improve performance. 

Key words: welded joints, alloys, thermal effect, ageing, fractograph. 

(Отримано 10 квітня 2025 р.; остаточн. варіянт — 21 травня 2025 р.) 
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1. ВСТУП 

В даний час істотно зросло використання алюмінійових стопів у 

транспортній, будівельній та інших галузях промисловости. Значне 

поширення отримали алюмінійові стопи, які деформуються. Вони 

оптимально поєднують механічні характеристики з оптимальною 

технологічністю за порівняно невисокої вартости. 
 Ці стопи мають достатньо високу конструкційну міцність і під-
вищену пластичність, що дає змогу уникнути крихкого руйнування 

деталів і конструкцій, що з них виготовляються. У той же час, дія 

циклічних і динамічних навантажень під час експлуатації може 

призводити до деґрадації поверхневих шарів, що істотно понижує 

довговічність виробів за рахунок втоми та спрацювання [1]. 
 Актуальним напрямом поліпшення експлуатаційних властивос-
тей є модифікування робочих поверхонь даних стопів. Найбільш 

поширеною методою зміцнення поверхневих шарів металів і стопів 

є поверхнева пластична деформація [2, 3], зокрема в таких матерія-
лах, як стоп АМг6, який знайшов широке застосування в різних га-
лузях промисловости завдяки пластичності та гарній зварюваності. 
 Під час попередніх досліджень [4] було визначено й обґрунтовано 

конструкцію, матеріяли та методи виробництва вітроенергетичних 

установок для використання їх в умовах забезпечення національної 
безпеки й оборони. Тому проведення дослідження з метою сприяння 

розробленню малопотужньої вітроенергетичної установки, яка буде 

відповідати потребам невеликих підрозділів, зокрема спостережних 

постів, командних спостережних постів взводів оперативного приз-
начення, рот оперативного призначення для забезпечення заряду ба-
тарей радіостанції, безпілотних літальних апаратів, роботи апарату-
ри, систем зв’язку та ін. підрозділів Національної гвардії України з 

метою підвищення ефективности забезпечення виконання бойових 

завдань під час відсічі збройної аґресії, є актуальним. 
 Метою статті є проведення аналізи структурних змін зварних 

з’єднань стопів АМг6 після зварювання лопатей вітроенергетичних 

установок. Для досягнення визначеної мети було окреслено основні 
завдання, а саме: проведення аналізи формування структури у сто-
пах системи Al−Mg під час старіння; аналіза структурних змін у 

зварних з’єднаннях після тривалого зберігання (старіння); прове-
дення фрактографічного дослідження структурних змін у зварних 

з’єднаннях після тривалого зберігання (старіння). 

2. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНА/ТЕОРЕТИЧНА МЕТОДИКА 

Методика дослідження полягала у проведенні металографічної, 
фрактографічної, рентґеноспектральної та рентґеноструктурної 
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аналіз. За результатами ретроспективної аналізи встановлено, що 

стопи Al−Mg не відносяться до термічно незміцнюваних, отже, не-
схильних до старіння. Але дослідження останніх років дали змогу 

встановити можливість природнього старіння. Оскільки стопи 

АМг6 традиційно використовуються у виробах, від яких вимага-
ється підвищена надійність і збереження механічних характерис-
тик упродовж тривалого часу, це питання є актуальним. Стопи із 

вмістом Маґнію у 6% (за масою) і вище, як правило, містять інтер-
металідну фазу Mg5Al8 (β-фазу), що має гранецентровану кубічну 

ґратницю, кількість і морфологія якої впливає на властивості сто-
пів типу АМг6 [5]. За результатами аналізи діяграми стану стопів 

Аl−Мg, випливає, що достатньо значна зміна розчинности β-фази 

(Mg5Аl8) у α-фазі залежить від температури. Це може забезпечити в 

стопах із вмістом Маґнію у 1,4−17,4% (за масою) після загартуван-
ня однофазну структуру — пересичений твердий розчин. Під час 

старіння такого стопу за температури у 200°С відбувається виділен-
ня високодисперсної фази Mg5Аl8 (β′) з упорядкованою структурою 

переважно по межах зерен. Такий характер розпаду призводить до 

різкого пониження корозійної стійкости за дуже невеликого збіль-
шення міцности [6]. Це пов’язане з низьким рівнем спотворень ме-
жі частинка виділень−матриця, а також низькою міцністю самих 

частинок. Також це явище можна пояснити реактивною дифузією, 
яка супроводжується руйнуванням або виникненням нових фаз. 
Реактивна дифузія здійснюється під час випадання хемічних спо-
лук у стопах (старіння) або розчинення цих сполук. Характерною є 

наявність стрибка концентрацій у місцях зіткнення фаз. 
 В той же час можна говорити стосовно структурної металурґійної 
спадковости. Сам термін «структурна металурґійна спадковість» ро-
зуміють як сукупність явищ, пов’язаних із передачею структурних 

особливостей шихти через рідкий стан до виливка, оскільки приво-
дить до уявлення про те, що в залежності від передісторії за одних і 
тих же температур і хемічного складу розтоп може перебувати в різ-
них структурних станах, що, в свою чергу, підтверджується розга-
луженням температурних залежностей властивостей (гістерезою) 
[7], одержаних під час нагрівання та подальшого охолодження зраз-
ків. Неоднозначність станів розтопів в умовах однакових параметрів 

хемічного складу та температури свідчить про те, що багато розтопів 

є нерівноважними та метастабільними [7]. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

3.1. Структурні зміни у зварних з’єднаннях після тривалого збері-
гання (старіння) 

У якості дослідного матеріялу було використано зразки стопу АМг6 
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в холоднокатаному стані, а також після старіння їх упродовж 9 і 13 

років як у вихідному стані, так і після зварювання. 
 Експерименти полягали в аналізі структурних параметрів 

(об’ємна частка) β-фази, її дисперсности та рівномірности її розпо-
ділу (коефіцієнт суміжности) (табл. 1) для холоднокатаних зразків 

деформованого стопу типу АМг6 у вихідному стані та після трива-
лого (9−13 років) природнього старіння їх за кімнатної температу-
ри. 
 Коефіцієнт суміжности визначали як частку сумарної площі гра-
ничної поверхні даної фази, розділену мікрочастинками тієї ж 

фази, за формулою 

 k

S
C

S
ββ

β

Σ
=

Σ
, (1) 

де ΣSββ  сумарна площа зіткнення мікрочастинок фази між собою 

в одиниці об’єму стопу АМг6; ΣSβ  сумарна площа граничної по-

ТАБЛИЦЯ 1. Структурні характеристики стопу АМг6 після природнього 

старіння. 

TABLE 1. Structural characteristics of the AMg6 alloy after natural ageing. 

№ 

з/п 
Стан 

зразків 
Об’ємна частка  

β-фази, % 
Дисперсність, 

мкм 
Коефіцієнт су-
міжности, ⋅10−6 

1 
Холоднокатане, 
вихідне 4,8 ± 0,2 1,1 ± 0,1 0,01 

2 
Холоднокатане, 
після 9 років старіння 5,6 ± 0,1 1,4 ± 0,1 0,01 

3 
Холоднокатане, 
після 13 років старіння 5,4 ± 0,1 1,2 ± 0,1 0,01 

4 

Зварне з’єднання, 
після 9 років старіння 
− основний метал; 
− структура шва; 
− ЗТВ 
− ЗТВ в області підвару 

 
 

5,7 ± 0,1 
11,0 ± 0,1 
8,6 ± 1,3 
7,9 ± 1,3 

 
 

1,6 ± 0,1 
3,4 ± 0,1 
4,1 ± 0,9 
3,8 ± 0,9 

 
 

0,02 
0,01 
0,16 
0,39 

5 

Зварне з’єднання, 
після 13 років старіння 
− основний метал; 
− структура шва; 
− ЗТВ 
− ЗТВ в області підвару 

 
 

5,7 ± 0,1 
13,0 ± 0,1 
11,2 ± 1,3 
19,0 ± 0,2 

 
 

1,6 ± 0,1 
4,6 ± 0,1 
4,6 ± 0,9 
6,2 ± 0,3 

 
 

0,11 
0,04 
0,46 
0,18 



804 С. О. АБРАМОВ, Ю. П. СИНИЦІНА 

верхні β-фази в одиниці об’єму стопу АМг6. (У таблиці 1 викорис-
товувалося скорочення ЗТВ  зона термічного впливу зварного 

шва.) 
 Структурні параметри визначали за допомогою автоматичного 

структурного аналізатора EPIQVANT Carl Zeiss (Німеччина). Ре-
зультати наведено у вигляді гістограм на рис. 1, 2. 
 На рисунках 1, 2 стани зразка представлено цифрами 1−5: 1  

вихідний холоднокатаний стан після зберігання 9 і 13 років відпо-
відно; 2  зварне з’єднання−основний метал після зберігання 9−13 

років відповідно; 3  зварне з’єднання−шов після зберігання 9−13 

років відповідно; 4  зварне з’єднання–зона термічного впливу пі-
сля зберігання 9−13 років відповідно; 5  зварне з’єднання−зона 

термічного впливу в області ручного підвару після зберігання 9−13 

років відповідно. 

 

Рис. 1. Залежність об’ємної частки фази від стану зразка. 

Fig. 1. Dependence of the volume fraction of the phase on the state of the sample. 

 

Рис. 2. Залежність дисперсности фази від стану зразка. 

Fig. 2. Dependence of phase dispersion on the state of the sample. 
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 З метою оцінки точности вимірювань було проведено комплексне 

дослідження трьох зразків стопу АМг6 з визначенням хемічного 

складу матриці та надлишкових фаз (Ci) методом мікрорентґено-
спектральної аналізи та їхніх об’ємних часток (Vi). Сумарну експе-
риментальну помилку (Е) визначали як ріжницю між розрахунко-
вою концентрацією елементу в стопі та її справжнім значенням за 

результатами хемічної аналізи (Со): 

 100i i o

o

C V C
E

C

−
= % . (2) 

 Оброблення одержаних даних показало, що сумарна помилка ви-
значається числом компонентів стопу та його фазовим складом і не 

перевищує 4% відносно (рис. 3). 
 Якісну металографічну аналізу та фотографування зразків про-
водили за допомогою мікроскопа ОРТОМ АХІОМАТ [13]. Мікро-
структура холоднокатаного зразка стопу АМг6 являє собою орієн-
товані в напрямку прокатування зерна твердого розчину з невели-
кою кількістю надлишкової фази (рис. 5, а). Залежність експери-
ментальної помилки від складу стопу представлено у вигляді квад-
ратичної функції y = a + bx + cx2

 з коефіцієнтами a = 0,21868132, 
b = 0,47156177, c = 0,085181485. 
 Структурна аналіза не виявила візуальних відмінностей із вихі-
дним станом, про що свідчать результати порівняної аналізи мікро-
структур, наведених на рис. 4. 
 Кількість ділянок, що мають схильність до подальшого крихту-
вання, не виявлено, а саме, не виявлено формування безперервних 

зерномежових прошарків і перебігу процесів коалесценції надлиш-
кової β-фази, оскільки таке не призводило до видимих структурних 

 

Рис. 3. Залежність експериментальної помилки від складу металу. 

Fig. 3. Dependence of experimental error on metal composition. 
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змін. Отже, структура вихідних зразків і зразків, відібраних після 

зберігання упродовж 9−13 років, має незначні зміни. 
 За результатами рентґеноструктурної аналізи β-фаза має стехіо-
метричну формулу Mg5Аl8 (рис. 5). 
 Відмінність проявляється лише у незначному старінні стопу (не-
велике збільшення об’ємної частки β-фази та її розміру). Однак ста-
ріння не приводить до коалесценції надлишкових фаз чи форму-
вання безперервних зерномежових прошарків. Встановлено, що 

продукти розпаду твердого розчину сприяють міжкристалітній ко-

 

Рис. 4. Структура металу АМг6: вихідний стан, × 500 (а), після природньо-
го старіння 9 років, × 100 (б), після природнього старіння 13 років, × 500 

(в). 

Fig. 4. Structure of AMg6 metal: initial state, × 500 (а), after natural ageing 

of 9 years, × 100 (б), after natural ageing of 13 years, × 500 (в). 
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розії та корозійному розтріскуванню під напруженням особливо в 

аґресивних середовищах [8]. 
 Можна припустити, що більшою мірою виділення надлишкових 

фаз під час природнього старіння позначається на властивостях 

зварних сполук стопу АМг6. Це пояснюється відносною крупнозер-
нистістю та лікваційною неоднорідністю металу шва, а також ло-
кальними напруженнями в зоні його термічного впливу. 
 Технологія зварювального виробництва являє собою мікромета-
лурґію, яка включає топлення металу за допомогою електричної 
дуги або газового пальника (за газового зварювання) у різних захи-
сних середовищах. 
 Після топлення металу відбувається затвердіння рідкої металевої 
ванни часто з дуже високими швидкостями через невеликі обсяги 

рідини та високу теплопровідність основного металу. Внаслідок 

спрямованого тепловідведення у бік основного металу, що затвердів 

у зоні шва, утворюються стовпчасті кристали, які стикаються на 

лінії в центрі шва (рис. 6). 
 На сьогоднішній день для перевірки якости зварного з’єднання 

використовують сучасні методи контролю, які не руйнують вироби 

 рентґенівські, ультразвукові, магнетні, люмінесцентні та ін. 
 Однак макроструктурна та мікроструктурна аналізи можуть да-
ти найбільш широке уявлення про структуру та дефекти зварного 

з’єднання. Після щавлення та сушіння зразків навіть під час візуа-
льного огляду поверхні макрошліфа зварного з’єднання можна ви-
явити структуру, наведену на рис. 7. 

 

Рис. 5. Рентґенограма стопу АМг6 у вихідному стані. 

Fig. 5. X-ray diffraction pattern of the AMg6 alloy in the initial state. 
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 Структура металу в поздовжньому та поперечному напрямках 

щодо деформаційного впливу має рівномірно деформовані зерна 

твердого розчину; істотної анізотропії, яка впливає на можливість 

пониження механічних властивостей зразка, під час проведеної 
аналізи виявлено не було. 
 Структура ділянок зварювання різнотовщинних листів (які ма-
ють змінний переріз і різні ступені обтиснення під час пластичної 
деформації) практично ідентична і не має тріщин, пов’язаних зі 

 
а б 

Рис. 6. Затвердіння шва: × 250 (а), × 700 (б). 

Fig. 6. Seam hardening: × 250 (а), × 700 (б). 

 

Рис. 7. Схема макроструктури зварного з’єднання: основний метал (1), на-
топлений метал (2), зона термічного впливу (3) [9]. 

Fig. 7. Scheme of the macrostructure of a welded joint: base metal (1), weld 

metal (2), heat-affected zone (3) [9]. 
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старінням стопу. 
 Під час зварювання неминуче нагрівання основного металу у зо-
ні, що прилягає до зварного шва, до температур, близьких до тем-
ператур топлення, що, в свою чергу, може привести до зростання 

зерен і появи інших дефектів. Ці структурні зміни в основному ме-
талі приводять до утворення нерівномірности властивостей зварно-
го шва. 
 Аналіза структури зварного з’єднання по перерізу виробу після 

9−13 років старіння показує відсутність макроскопічних дефектів. 
 Структуру зварного шва (рис. 8) представлено рівновісними 

включеннями надлишкової фази, схильної до сеґреґації у міжвіс-
них областях первинних дендритів. 
 Включення β-фази (Mg5Аl8) значно більші, ніж у деформованому 

металі, проте її коалесценції та зерномежової орієнтації не виявле-

 

Рис. 8. Структура зварного шва стопу АМг6 після природнього старіння, 
× 500: 9 років (а), 13 років (б). 

Fig. 8. Structure of the weld of the AMg6 alloy after natural ageing, × 500: 
9 years (а), 13 years (б). 
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но. 
 За автоматичного зварювання й оптимальних значень його по-
гонної енергії зону термічного впливу представлено дещо більшою, 
порівняно з металом шва, кількістю β-фази (Mg5Аl8), що виявляє 

деяку тенденцію до декорування зерен (рис. 9). 
 Проте зерномежові виділення мають фраґментарний характер. 
Як бачимо на рис. 9, у зоні термічного впливу шва на межі зі зварю-
вальною ванною спостерігається утворення безперервних прошар-
ків β-фази (Mg5Аl8), що декорують первинні зерна. Більш детальне 

дослідження цих областей показує, що товщина міжзеренних виді-
лень надлишкових фаз сягає 2−3 мкм, проте дрібність зерна стопу 

поряд з цим не порушується. Разом з тим, кількість ділянок, які 
мають схильність до подальшого окрихчування, збільшилася. 
 Водночас у місцях перегріву або ручного підварювання стиків 

 

Рис. 9. Структура зони термічного впливу шва стопу АМг6 після природ-
нього старіння, × 250: 9 років (а), 13 років (б). 

Fig. 9. Structure of the heat-affected zone of the AMg6 alloy weld after natu-
ral ageing, × 250: 9 years (а), 13 years (б). 
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(рис. 10) мають місце достатньо протяжні зерномежові виділення, 

зона розташування яких є паралельною напрямку зварювання. 
 Порушення суцільности матеріялу та мікротріщин виявлено не 

було, проте зерномежове розташування β-фази становить значну 

небезпеку, тому що з подальшим тривалим зберіганням виробів 

можливе механічне та корозійне розтріскування металу [9−11]. 

3.2. Фрактографічне дослідження структурних змін у зварних 

з’єднаннях після тривалого зберігання (старіння) 

Фрактографічна аналіза поверхні руйнування  це метод дослі-
дження, який використовується для вивчення механізмів руйну-
вання матеріялів шляхом аналізи їхніх поверхонь. Фрактографія 

уможливлює одержати важливу інформацію про причини та харак-

 

Рис. 10. Структура зони термічного впливу шва стопу АМг6 після природ-
нього старіння (ручний підвар), × 250: 9 років (а), 13 років (б). 

Fig. 10. Structure of the heat-affected zone of the AMg6 alloy weld after nat-
ural ageing (manual underwelding), × 250: 9 years (а), 13 years (б). 
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тер пошкодження, виявити дефекти в матеріялі й оцінити їхній 

вплив на міцність і надійність конструкцій. Фрактографічна аналі-
за поверхні руйнування проводилася з застосуванням растрового 

електронного мікроскопа JSM-35 фірми Jeol (Японія). 
 Вивчення та фотографування зразків проводили під час роботи 

растрового електронного мікроскопа в режимі вторинної електрон-
ної емісії. Кількісні міряння проводили в режимі графічного перет-
ворення відеосиґналу (Y-модуляція) з подальшою комп’ютерною 

обробкою. Під час аналізи зразків використовували пришвидшува-
льну напругу у 25 кВ і кут нахилу зразка у 30−60° [14]. Кількісні 
характеристики структури визначали за методикою, яка входить 

до комплекту програмного забезпечення аналізатора зображення. 
 Фрактографічна аналіза поверхні руйнування зразків зварних 

з’єднань стопів після зберігання упродовж 9 та 13 років показала 

значні зміни у характері руйнування залежно від локалізації ма-
ґістральної тріщини та геометричних параметрів зварного 

з’єднання. В якості узагальненого параметра, що враховує обидва 

ці чинники, був обраний безрозмірний коефіцієнт К, який предста-
вляє собою відношення величини зони термічного впливу шва до 

товщини виробу, що зварюється. 
 Фізичний зміст коефіцієнта К полягає в наступному: погонна 

енергія зварювання визначається перерізом деталів, що зварюють-
ся; перегрів металу у зварювальній ванні збільшує зону термічного 

впливу шва. Таким чином, К — коефіцієнт, що, з одного боку, вра-
ховує геометричні розміри шва, з іншого боку, відображає перегрів 

металу в рідкому стані, величина якого в свою чергу впливає на за-
кономірності старіння стопу. 
 За невеликих (менше 0,03−0,05) значень К руйнування стопу від-
бувається за в’язким механізмом, що характеризується ямковим 

зламом. Фасетки зламу достатньо глибокі, що свідчить про значну 

пластичну деформацію стопу до його руйнування (рис. 11). Вклю-
чення зміцнювальної фази, що ініціюють руйнування, мають окру-
глу форму та розташовуються на дні фасеток (рис. 11, б). За значень 

К = 0,08 характер руйнування не змінюється, проте глибина фасе-
ток зменшується, та на їхній поверхні практично відсутні сліди 

серпантинного ковзання, що свідчить про пониження пластичности 

матеріялу на стадії його руйнації. Фаза, що зміцнює, набуває стри-
жневої форми, а її включення розташовуються з певною періодич-
ністю. Подальше збільшення коефіцієнта К не змінює характеристик 

руйнування, проте приводить до подрібнення фасеток і зменшення 

їхньої глибини. Фаза, що зміцнюється в області руйнування, має 

стрижневу будову з тенденцією переходу до пластинчастої морфології. 
 За співвідношення зони термічного впливу до товщини шва 

К = 0,15−0,16 спостерігається зміна механізму руйнування, що ви-
являється у формуванні зламу на кшталт в’язкого відколу (рис. 12). 
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Рис. 11. Фрактограми зварного з’єднання стопу АМг6 із К = 0,03: × 540 (а), 
× 2000 (б). 

Fig. 11. Fractographs of the welded joint of the AМg6 alloy at К = 0.03: 
× 540 (а), × 2000 (б). 
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Рис. 12. Фрактограми зварного з’єднання стопу АМг6 із К = 0,16: × 120 (а), 
× 550 (б), × 1000 (в). 

Fig. 12. Fractographs of the welded joint of the AМg6 alloy at К = 0.16: 
× 120 (а), × 550 (б), × 1000 (в). 
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 Таке руйнування характеризується меншою пластичною дефор-
мацією до зародження маґістральної тріщини порівняно із в’язким 

руйнуванням і значно поступається йому за показниками енерго-
ємности [12, 15]. 
 За значень К = 0,20−0,23 у зламах спостерігаються мікроділянки 

квазикрихкого руйнування (рис. 13), розташування яких не має 

структурної прив’язки. У фасетках в’язкого відколу, прилеглих до 

областей квазикрихкого руйнування, виявляються дрібні вклю-
чення, частково зруйновані під час деформації, що морфологічно 

відрізняються від включень зміцнювальної фази. 
 Ділянки зварних з’єднань з широкою областю термічного впливу 

шва, що відносяться, головним чином, до місць ручного підвару 

стиків (К = 0,30−0,35), в мікрообластях квазивідколу практично не 

мають слідів серпантинного ковзання або інших проявів поперед-
ньої руйнації під час пластичної деформації. 
 За найбільшого значення К = 0,35 у зламах виявляються ділянки 

крихкого відколу, які мають терасоподібну будову, що відобража-
ють стадії підростання тріщини та її подальшого стрибкоподібного 
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Рис. 13. Фрактограми зварного з’єднання стопу АМг6 із К = 0,21: × 100 (а), 
× 390 (б), × 800 (в). 

Fig. 13. Fractographs of the welded joint of the AМg6 alloy at К = 0.21: 
× 100 (а), × 390 (б), × 800 (в). 
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розвитку. Області відколу мають характерну шиферність, а ділян-
ки в’язкого відколу  дрібнодисперсну будову. В одному із зразків 

ділянки тендітного відколу мають виражену інтеркристалітну орі-
єнтацію (рис. 14). 
 Однак у всіх випадках області крихкої руйнації мали локальний 

характер і не мали визначального впливу на зародження та розви-
ток маґістральної тріщини (рис. 15). 
 Наведені дані свідчать про експериментальну залежність розміру 

осередків від коефіцієнта К. З іншого боку, залежність об’ємної ча-
стки крихкої складової від значень К є монотонною. Водночас част-
ка крихкої складової досягає небезпечних значень за умови К у по-
над 0,3−0,35. 

4. ВИСНОВКИ 

За результатами структурної аналізи у зразках стопу АМг6, зіста-
рених 9 років і більше, не виявлено візуальних відмінностей з вихі-
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Рис. 14. Фрактограми зварного з’єднання стопу АМг6 із К = 0,35: × 100 (а), 
× 1000 (б), × 1000 (в). 

Fig. 14. Fractographs of the welded joint of the AМg6 alloy at К = 0.35: 
× 100 (а), × 1000 (б), × 1000 (в). 
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дним станом даних зразків. Відмінність проявляється лише в не-
значному старінні стопу (невеликому збільшенні об’ємної частки 

фази (з 4,8 до 5,6%) і її розміру (з 1,1 до 1,4 мкм). 
 Процес розпаду твердого розчину значно інтенсифікується з на-
гріванням стопу: у ділянках локального перегріву спостерігаються 

зерномежові виділення надлишкових фаз, які за тривалого збері-
гання та подальшої експлуатації можуть призвести до передчасного 

руйнування матеріялу у зоні термічного впливу шва. 
 Найбільш інтенсивно процес старіння відбувається у зварних 

з’єднаннях стопу АМг6. Це пояснюється відносною крупнозернис-
тістю та лікваційною неоднорідністю металу шва, а також локаль-
ними напруженнями в зоні його термічного впливу. 
 Встановлено, що ступінь розпаду твердого розчину та характер 

розташування надлишкових фаз залежить від температурних па-
раметрів зварювання (зона ручного підвару). У процесі досліджен-
ня визначено температурні параметри зварювання, що забезпечу-
ють температуру розтопу у зоні шва. 
 За результатами дослідження встановлено кореляцію між харак-
терним розташуванням і кількістю надлишкових фаз у зварних 

з’єднаннях та механізмом руйнування їх. 
 Таким чином, для забезпечення надійности та довговічности зва-
рних з’єднань стопу АМг6 необхідно ретельно підбирати методи 

зварювання й оптимізувати їхні параметри з урахуванням можли-
вих структурних змін у зоні зварювання. 
 Після проведення аналізи структурних змін зварних з’єднань 

стопів АМг6 також можливо зробити висновок про правильність 

підбору матеріялу для виготовлення лопатей вітроенергетичної ус-

 

Рис. 15. Залежність середнього розміру фасеток зламу від відносної шири-
ни зони термічного впливу (К). 

Fig. 15. Dependence of the average size of fracture facets on the relative 

width of the thermally affected zone (К). 
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тановки. 
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Критерії експрес-оцінки зносостійкости та втоми деталів 

з криці з електроіскровими покриттями 

Н. В. Зайцева, Д. С. Герцрикен, С. М. Кедровський, О. В. Філатов  

Інститут металофізики ім. Г. В. Курдюмова НАН України,  
бульв. Академіка Вернадського, 36,  
03142 Київ, Україна 

Запропоновано критерії експрес-оцінки зносостійкости та втоми деталів з 

криці з електроіскровими покриттями, яких було розроблено із застосу-
ванням методу дослідження мікротвердости, що характеризують опір 

пластичній деформації та руйнуванню локальних об’ємів матеріялу та 

уможливлюють робити висновки про структурні зміни в досліджених ді-
лянках. 

Ключові слова: криця, покриття, електроіскрове леґування, мікротвер-
дість, зносостійкість, втома, експрес-оцінка. 

Here, there are proposed criteria for express-evaluation of wear resistance 

and fatigue of steel parts with electric-spark coatings, which are developed 

using the microhardness method, that characterize the resistance to plastic 

deformation and destruction of local volumes of material and allow drawing 

conclusions about structural changes in the studied areas. 

Key words: steel, coating, electrospark alloying, microhardness, wear re-
sistance, fatigue, express-evaluation. 
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1. ВСТУП 

Різноманітні методи поверхневого оброблення, що були розвинуті 
останнім часом, дають змогу створювати нові матеріяли з підвище-
ними експлуатаційними властивостями. Експлуатація деталів ма-
шин та інструментів в умовах важких навантажень висуває високі 
вимоги до якости поверхневого шару, зокрема до його зносостійкос-
ти та втомної міцности. Останніми роками прагнуть забезпечити ці 
характеристики не об’ємними, а поверхневими властивостями мета-
лу, що розширює спектер застосування конструкційних матеріялів. 
 Основні переваги електроіскрового способу нанесення металевих 

покриттів полягають у наступному. Покриття мають велику міц-
ність зчеплення з матеріялом основи; поверхні, що покриваються, 
не потребують попередньої підготовки; можливе нанесення покрит-
тів не тільки з металів та їхніх стопів, а й з композиційних матері-
ялів. Слід додати, що за електроіскрового леґування (ЕІЛ) повер-
хонь навіть низькоцупких деталів немає помітної деформації. Об-
ладнання для ЕІЛ є простим за конструкцією та зручним в обслуго-
вуванні. 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Оскільки електроіскрові покриття створюються шляхом багатора-
зового локального впливу, формування структури та фазового 

складу електроіскрових покриттів перебігає неоднорідно. 
 Дослідження властивостей поверхні проводили методом вимірю-
вання мікротвердости за допомогою устаткування ПМТ-3, що описує 

опір пластичній деформації та руйнуванню поверхневих частин ма-
теріялу й уможливлює робити висновки про структурні зміни в них. 
 Знакозмінне навантаження зразків з електроіскровими покрит-
тями проводили на вібраційному електродинамічному стенді ЗЕДС-
200 з базою випробування у 107

 циклів. Зношування поверхні зраз-
ків визначали експрес-методою за допомогою подряпування. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ  

Нанесення електроіскрових покриттів на поверхню деталів з криці 
приводить до підвищення твердости поверхневих шарів внаслідок 

утворення в них шаруватої структури (рис. 1), що містить велику 

кількість твердих дисперсних фаз [1]. 
 Формування фазового складу поверхневих шарів відбувається у 

жорстких умовах електроіскрового впливу. Високі швидкості на-
грівання–охолодження (до 1000 К/c) і малий час впливу (10−3

 с) зу-
мовлюють аномальне масоперенесення елементів атмосфери та ма-
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теріялу леґувальної електроди в глибину поверхневих шарів, а еле-
ментів, що складають підкладинку, — з об’єму на її поверхню [1, 2]. 
 Як зазначалося, оскільки електроіскрові покриття створюються 

шляхом багаторазового локального впливу, формування структури 

та фазового складу електроіскрових покриттів перебігає неоднорід-
но. У зв’язку з цим для вивчення зміни властивостей поверхневих 

шарів криць в результаті ЕІЛ та подальшої експлуатації потрібні 
характеристики, що уможливлюють експресно судити про процеси, 
що відбуваються в локальних об’ємах матеріялу. У цьому відно-
шенні дуже цінним є метод дослідження мікротвердости, що хара-
ктеризує опір пластичній деформації та руйнуванню локальних 

об’ємів матеріялу та дає змогу робити висновки про структурні змі-
ни [3]. 
 Проведені дослідження електроіскрових покриттів з різними 

складами леґувальних електрод на крицях різних класів показали, 

що в процесі ЕІЛ відбувається істотне (від 50% до 180%) зміцнення 

поверхні деталів з криці (табл. 1 і 2), за винятком деяких мідьвміс-
них електрод, покриття з яких мають низький (10–20%) рівень 

зміцнення. 
 У загальному випадку зміцнення за електроіскрового оброблення 

пов’язане, в основному, з утворенням великої кількости твердих 

фаз. Як було представлено в [1], покриття на основі хрому, нітриду 

та карбіду Титану, а також повторно леґовані Купрумом та Алюмі-
нієм хромові покриття утворюють на поверхні деталів з криці неод-

  
а б 

Рис. 1. Структура електроіскрових хромових покриттів за глибиною на 

криці 30ХГСА: після хемічного щавлення (×70) (а), після йонно-
плазмового щавлення (×70) (б). 

Fig. 1. The structure of the chrome-doped layer according to the depth of the 

electrospark chrome coatings on 30ХГСA steel: after chemical etching (×70) 

(а), after ion-plasma etching (×70) (б). 
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норідну структуру зі своєрідним рельєфом. Ріжниця в рівні мікрот-
вердости електроерозійних кратерів і гладких ділянок між ними [1] 
зумовлює специфіку поведінки деталів під час експлуатації. 
 У процесі тертя поверхонь відбувається часткове руйнування ко-
нтактувальних шарів, і продукти зношування, в основному тверді 
частинки стінок електроерозійних кратерів, заповнюють нерівності 
електроіскрового покриття, вдавлюючись у більш «м’які» ділянки 

та зміцнюючи їх. Проблему видалення продуктів зношення часто 

піднімають у літературі у зв’язку з вирішенням різних технологіч-
них завдань. Так, у роботі [4] пропонується наносити борозенки-
насічки на поверхні деталів, що труться, в тому випадку, коли за-
стосування мастил або рідин небажане. В електроіскрових покрит-
тях рельєф поверхні сам передбачає наявність місць скидання про-

ТАБЛИЦЯ 1. Мікротвердість електроіскрових покриттів на підкладинках 

із криці. 

TABLE 1. Microhardness of electrospark coatings on steel substrates. 

Склад електроди 
Значення мікротвердости, ГПа 

середні максимальні мінімальні 

Криця 30ХГСА, вихідна мікротвердість — 4,10 ГПа 

Хром 
Хром + ППД 

Хром + Алюміній 
Хром + Алюміній + ППД 

Хром + Купрум 
Хром + Купрум + ППД 

Хром + БрОС 10 (режим 1) 
Хром + БрОС 10 (режим 2) 

нітрид Титану 
карбід Титану 

карбонітрид Титану 
TiC + 20% Ni 

TiC + 20% Ni + Cr3C2 
Тантал 

Тантал + Купрум 
стоп Ti15K6 

стоп Ti15K6 + Купрум 

6,99 
7,75 
6,87 
6,60 
4,53 
4,58 
5,00 
6,40 
6,66 
4,65 
9,43 
8,80 
6,51 
8,72 
6,32 
11,76 
7,16 

9,63 
8,80 
9,34 
9,16 
5,74 
5,56 
11,10 
18,30 
18,00 
10,20 
18,80 
14,05 
14,38 
14,26 
20,10 
27,91 
15,60 

5,66 
5,94 
5,63 
5,51 
2,66 
3,76 
1,70 
1,70 
2,60 
2,72 
5,80 
5,15 
5,38 
5,34 
3,38 
6,68 
3,28 

Криця 45, вихідна мікротвердість — 4,10 ГПа 

Хром 
стоп ВК6 

8,67 
8,40 

12,30 
11,80 

5,35 
5,20 

Криця Р9М4К8, вихідна мікротвердість — 5,30 ГПа 

нітрид Титану (режим 1) 
нітрид Титану (режим 2) 

карбід Титану 

6,68 
8,10 
8,10 

17,90 
18,70 
12,80 

3,60 
5,90 
5,10 
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дуктів зношення під час тертя, що приводить до поліпшення міцно-
сти поверхні деталів. 
 Якщо нанести значення середньої мікротвердости Нср. (вісь абс-
цис) та відносної ріжниці середньої мікротвердости й величини ро-
зкиду (Нср. − ∆H)/Нср. (вісь ординат), то покриття з гарним (малим) 
зносом (табл. 3, 4) розташовуються в області під віссю абсцис 

(рис. 2). На основі наявних даних було пораховано межі значень се-
редньої мікротвердости залежно від величини розкиду значень мі-
кротвердости. Показано, що матеріяли, у яких виконується співвід-
ношення 

 1,4 < ∆H/Hср. < 4,4, (1) 

ТАБЛИЦЯ 2. Мікротвердість і зміцнення зразків із криці після електроі-
скрового леґування. 

TABLE 2. Microhardness and strengthening of steel samples after electro-
spark alloying. 

Матеріял катоди Середні значення  

мікротвердости, ГПа 
Зміцнення  

поверхні криці, % 
Криця 30ХГСА, вихідна мікротвердість — 4,10 ГПа 
Хром 

Хром + ППД 
Хром + Алюміній 

Хром + Алюміній + ППД 
Хром + Купрум 

Хром + Купрум + ППД 
Хром + БрОС 10-10 (режим 1) 
Хром + БрОС 10-10 (режим 2) 

нітрид Титану 
карбід Титану 

карбонітрид Титану 
TiC + 20% Ni 

TiC + 20% Ni + Cr3C2 
Тантал 

Тантал + Купрум 
стоп Ti15K6 

стоп Ti15K6 + Купрум 

6,99 
7,75 
6,87 
6,60 
4,53 
4,58 
5,00 
6,40 
6,66 
4,65 
9,43 
8,80 
6,51 
8,72 
6,32 
11,76 
7,16 

70,00 
89,00 
67,56 
60,00 
10,50 
11,70 
21,95 
56,10 
60,24 
13,40 
130,00 
114,60 
107,50 
112,70 
54,14 
186,80 
74,70 

Криця 45, вихідна мікротвердість — 4,10 ГПа 
Хром 

стоп ВК6 
8,67 
8,40 

111,46 
109,50 

Криця Р9М4К8, вихідна мікротвердість — 5,30 ГПа 
нітрид Титану (режим 1) 
нітрид Титану (режим 2) 

карбід Титану 

6,68 
8,10 
8,10 

26,00 
52,83 
52,83 
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виявляють задовільні характеристики ступеня зношення (табл. 4). 
 На рисунку 3 представлено графік залежности ступеня зношення 

R від відносної ріжниці середньої мікротвердости та розкиду зна-
чень мікротвердости. Одержана залежність 

 R = exp(−2,65∆H/Hср.)⋅109 (2) 

дає можливість ще до проведення випробувань на зношення, оціни-
ти зносостійкість того чи іншого покриття на криці 30ХГСА, вимі-
рявши мікротвердість покриття, визначивши її середнє значення та 

розкид значень, застосовуючи статистичне оброблення даних. Під 

час технологічного пошуку зносостійких покриттів цей метод має 

безперечні переваги. 
 Проведення втомних випробувань пов’язане з матеріяльними, 

енергетичними та часовими витратами: підготовкою для кожного 

покриття партії зразків спеціяльної форми (не менше 15 штук) і 
відпрацюванням їх на вібродинамічному стенді. Тому наявність 

ТАБЛИЦЯ 3. Мікротвердість різних областей електроіскрових покриттів 

на криці 30ХГСА. 

TABLE 3. Microhardness of different areas of electrospark coatings on 

30ХГСА steel. 

Матеріял електроди 
Нµ поверхні, ГПа Нµ перехідної зони, ГПа 

серед. макс. мін. серед. макс. мін. 

Хром 6,99 9,63 5,66 7,30 13,70 3,67 

Хром + Алюміній 6,87 9,34 5,63 7,12 9,83 4,21 

Хром + Купрум 4,53 5,74 2,66 3,85 4,11 3,60 

нітрид Титану 6,66 32,10 2,60 7,63 14,20 5,38 

карбід Титану 4,65 10,20 2,72 5,46 12,90 3,35 

ТАБЛИЦЯ 4. Ступінь зношення поверхні деталів із криці з електроіскро-
вими покриттями. 

TABLE 4. Degree of wear of the surface of steel parts with electrospark coat-
ings. 

№ Матеріял електроди Товщина покриття, мкм Ступінь зношення, кг/м3 
1 Хром 10–15 9,0⋅10−8 
2 нітрид титану 10–15 9,9⋅10−10 
3 карбід титану 10–15 3,4⋅10−10 
4 карбонітрид титану 10–15 7,4⋅10−9 
5 нелеґована Ст30ХГСА — 1,5⋅10−8 
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експресного методу оцінки істотно полегшує пошук і розробку скла-
ду електроди та режимів нанесення електроіскрових покриттів. 

4. ВИСНОВКИ 

1. У зразках, для яких виконується нерівність 1,4 < ∆H/Hср. < 4,4, 

де Нср. — середня мікротвердість, а її розкид — ∆H, спостерігаються 

високі показники межі втоми. Метод є простим, доступним у будь-
якій металознавчій лабораторії та не вимагає виготовлення вели-
ких партій зразків; достатньо нанести 1,5–2 см2

 електроіскрового 

покриття та провести статистичне оброблення дюрометричних ви-
мірювань. 
2. Співвідношення R = exp(−2,65∆H/Hср.)⋅109

 дає можливість ще до 

проведення випробувань на зношення оцінити зносостійкість того 

чи іншого покриття на криці 30ХГСА, застосовуючи статистичне 

оброблення даних. Під час технологічного пошуку зносостійких 

покриттів цей метод має безперечні переваги. 

 Роботу виконано в рамках науково-дослідної роботи з № держре-
єстрації 0122U002366 та відомчої теми № 111-13 (№ держреєстрації 

 

Рис. 2. Номограма значень середньої мікротвердости зразків з електроіск-
ровими покриттями від відносної ріжниці середньої мікротвердости та 

величини розкиду значень мікротвердости; квадратиками обведено зна-
чення зразків з низькими характеристиками зношення, кружками — з 

високою межею втоми. 

Fig. 2. Nomogram of the average microhardness of samples with electrospark 

coatings on the relative difference of the average microhardness and the 

amount of dispersion of the microhardness values; the values for the samples 

with good wear characteristics are circled by squares; in circles, there are the 

values for the samples with a high fatigue limit. 
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Рис. 3. Залежність ступеня зношення R деталів з криці з електроіскрови-
ми покриттями від відносного розкиду мікротвердости. 

Fig. 3. Dependence of the degree of wear R of steel parts with electrospark 

coatings on the relative spread of microhardness. 
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стопу AlSi10Mg та його литого аналога (ЛВ). Відлиті й адитивно виготовле-
ні зразки відпалювалися за температури у 520°C упродовж 6 годин з пода-
льшим пічним охолодженням та упродовж 1,5 годин із гартуванням у воду 

й наступним природнім або штучним старінням за температури у 150°С уп-
родовж 10 годин. Результати засвідчують значні зміни мікроструктури 

(наприклад, розміру та морфології евтектично-кремнійової фази), фазового 

складу й еволюції механічних властивостей термічно оброблених матері-
ялів порівняно з адитивно виготовленими та литими. Крім того, мікро-
структура та мікромеханічні властивості матеріялів значною мірою зале-
жать від технології виготовлення — лиття й адитивного виробництва. Зга-
дані режими термічного оброблення й умов охолодження (пічне, гартува-
льне, повітряне) безпосередньо впливають на морфологію евтектичного 

кремнію та кількість зміцнювальних фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, FeAl3Si2, 
як у литих матеріялах, так і в матеріялах, виготовлених адитивно. Почи-
наючи з суцільної мережі евтектичного Si відбувається його фраґментація, 
формування включень різної геометричної форми з наступною сфероїдиза-
цією цих включень. Частинки Si в термічно обробленому СЛТ-стопі є більш 

дрібними та додатково сфероїдизованими порівняно з термічно обробленим 

литим матеріялом. Результати цього дослідження уможливлюють контро-
лювати механічні властивості стопу AlSi10Mg шляхом вибору технології 
виробництва та відповідного режиму термічного оброблення. Для зразка 

СЛТ у вихідному стані характерне найвище значення мікротвердости у 

1,38 ГПа, яке зменшується до 0,55 ГПа після відпалу та зростає до 1,12 ГПа 

після гартування й штучного старіння; для ЛВ-стопу вихідне значення мі-
кротвердости у 0,76 ГПа після аналогічних режимів оброблення спочатку 

дещо зменшується до 0,74 ГПа, після чого зростає до 1,08 ГПа. 

Ключові слова: AlSi10Mg, адитивне виробництво, селективне лазерне то-
плення, ливарне виробництво, термооброблення, мікроструктура, фазо-
вий склад, механічні властивості. 

The effect of heat treatment (at a temperature slightly below the eutectic 

one) on the microstructure, phase composition, and mechanical properties of 

the additively manufactured AlSi10Mg alloy (fabricated by selective laser 

melting—SLM) and its cast counterpart (CT) is analysed. The cast and addi-
tively manufactured samples are annealed at 520°C for 6 hours with subse-
quent furnace cooling, and for 1.5 hours with quenching in water followed by 

natural or artificial ageing at 150°C for 10 hours. The results demonstrate 

significant changes in the microstructure (e.g., size and morphology of the 

eutectic silicon phase), phase composition, and the evolution of mechanical 
properties in heat-treated materials compared to those manufactured addi-
tively and by casting. Moreover, the microstructure and micromechanical 
properties of the materials are largely dependent on the manufacturing tech-
nology—casting or additive manufacturing. The mentioned heat-treatment 

regimes and cooling conditions (furnace, quenching, air) directly affect the 

morphology of eutectic silicon and the number of reinforcing phases, namely, 
Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, FeAl3Si2, both in the cast and additively manufac-
tured materials. Starting from a continuous network of eutectic Si, fragmen-
tation occurs, forming inclusions of various geometries with subsequent 

spheroidization of these inclusions. Si particles in the heat-treated SLM alloy 
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are smaller and more spheroidized in comparison with those in the heat-
treated cast material. The results of this study allow for controlling the me-
chanical properties of AlSi10Mg alloy by selecting the manufacturing tech-
nology and appropriate heat-treatment regime. For the SLM sample in its ini-
tial state, the highest microhardness value is of 1.38 GPa, which decreases to 

0.55 GPa after annealing and increases to 1.12 GPa after quenching and arti-
ficial ageing. For the CT alloy, the initial microhardness value of 0.76 GPa 

decreases initially slightly to 0.74 GPa after similar treatment regimes and, 
then, increases to 1.08 GPa. 

Key words: AlSi10Mg, additive manufacturing, selective laser melting, cast-
ing production, heat treatment, microstructure, phase composition, mechan-
ical properties. 

(Отримано 21 серпня 2024 р.; остаточн. варіянт — 22 листопада 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Ливарні алюмінійові стопи з Si і Mg в якості основних леґувальних 

елементів, зокрема, доевтектичний стоп AlSi10Mg, мають помірні 
механічні властивості, малу густину, хорошу теплопровідність, ни-
зьку в’язкість під час топлення та незначну усадку виливків, а також 

високі антикорозійні характеристики [1, 2]. Стоп AlSi10Mg має на-
ступний хемічний склад (% мас.): Al — основа, Si — 9–11, Mg — 0,2–
0,45, Mn — < 0,45, Fe — < 0,55, Cu — < 0,05, Zn — < 0,1, Ti — < 0,15. 
Завдяки легкості, міцности та високій технологічності цей стоп ус-
пішно застосовується в аерокосмічній, автомобільній, автоперегоно-
вій, теплообмінній і медичній галузях, де потрібно виготовляти ви-
сокоміцні спеціялізовані металеві деталі складної форми методом 

лиття. Однак слід зазначити, що істотними чинниками, що вплива-
ють на механічні властивості литих виробів зі стопу AlSi10Mg, є ха-
рактер морфології та розмір виділень евтектичного Si, що кристалі-
зується. В [3], наприклад, встановлено, що великі та голчасті евтек-
тичні фази Si ініціюють тріщини за умов розтягування, що погіршує 

механічні властивості. У зв’язку з цим розробляються нові способи 

виробництва й оброблення, які забезпечують модифікування таких 

евтектичних фаз Si для поліпшення механічних властивостей виро-
бів зі стопу AlSi10Mg. 
 Щоб вирішити проблеми, пов’язані з традиційними процесами 

литва та штампування у закритих штампах, і задовольнити постій-
но зростаючі вимоги до виготовлення індивідуальних металевих 

виробів, дедалі все більше уваги у всьому світі приділяється адити-
вній технології (АТ). За допомогою АТ тривимірні продукти ство-
рюються безпосередньо за один етап за допомогою системи автома-
тизованого проєктування, зазвичай шляхом послідовного пошаро-
вого додавання матеріялів. Така технологія істотно відрізняється 
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від традиційного субтрактивного виробництва (фрезерування, зва-
рювання, лиття, формування, кування та токарного оброблення), 
яке засновано на механічному видаленні непотрібної частини мате-
ріялу для формування бажаного компонента складної геометрії. 
Воднораз для АТ-друку доступні пластикові полімери, метали та 

біоматеріяли тощо [4]. В останні роки АТ-друк металами став попу-
лярним у багатьох галузях, уможливлюючи будувати найскладні-
ші за формою деталі, особливо в аерокосмічній, автомобільній, мор-
ській, військовій і медичній галузях. Металеві матеріяли для такої 
технології включають неіржавійну крицю, стопи Co–Cr, алюміні-
йові, ніклеві та титанові стопи [5–7]. 
 Перспективність АТ для виробництва деталів і заготівок із різ-
них конструкційних матеріялів визначається не тільки скорочен-
ням матеріяльних та енергетичних витрат, оскільки за традицій-
них технологій коефіцієнт використання матеріялу є достатньо ни-
зьким, а й істотним підвищенням виходу придатного під час виго-
товлення виробів і деталів складної форми. Нова технологія дає 

змогу створювати унікальні інженерні компоненти з інноваційною 

мікроструктурою та характеристиками для різних застосувань, у 

тому числі з алюмінійових стопів. 
 В даний час на ринку адитивного виробництва поширеним алюмі-
нійовим матеріялом є термічно зміцнюваний стоп AlSi10Mg, який ха-
рактеризується високою технологічністю з точки зору АТ-друку [8, 9]. 
 З розвитком технологій адитивного виробництва металів, зокре-
ма таких як селективне лазерне топлення (SLM, СЛТ), з’явилася 

можливість виробляти деталі складної конфіґурації зі стопу 

AlSi10Mg більш ефективним й універсальним способом замість 

традиційних процесів лиття. 
 Цей матеріял став об’єктом численних досліджень через його чу-
дову формозмінність у процесі СЛТ. Така технологія адитивного 

виробництва уможливлює здійснювати прямий друк металевого 

компонента безпосередньо з тривимірної системи автоматизованого 

проєктування (САПР) шляхом швидкого та точного топлення шарів 

металевого дрібнодисперсного порошку за допомогою потужнього 

лазерного променя. Через нестаціонарну взаємодію лазерного про-
меня із шаром порошку в процесі СЛТ виникає високий ґрадієнт 

температури (до 105°С/м) і висока швидкість охолодження (до 106–
108°С/с). Таким чином, процес СЛТ, для якого характерні надзви-
чайно швидка кристалізація та висока швидкість охолодження, 

має великий потенціял для модифікування евтектичної фази Si в 

стопах системи Al–Si–Mg. Варіюванням параметрів даного процесу 

можна істотно впливати на подрібнення евтектичного Si і на одер-
жувані в результаті мікроструктури та механічні властивості гото-
вих компонентів зі стопу AlSi10Mg. 
 Численні дослідження в основному зосереджено на вивченні 
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впливу на властивості друкованих зразків з цього стопу таких тех-
нологічних параметрів СЛТ, як потужність лазера, швидкість ска-
нування, розмір штрихування, товщина шару порошку й орієнта-
ція друку, які є найбільш впливовими. Крім цього, до проблем, які 
все ще серйозно обмежують розвиток і масштабне впровадження 

АТ-виробництва та потребують подальших експериментальних до-
сліджень, належать такі: анізотропія мікроструктури та механіч-
них властивостей, макродефекти, включаючи дефекти неповного 

топлення, пори, шерсткість поверхні та високий рівень залишко-
вих напружень розтягування. Ці дефекти значною мірою понижу-
ють втомну довговічність металевих виробів. 
 В даний час залишкові дефекти та напруження в основному усу-
ваються подальшим термічним обробленням, яке дає змогу значно 

поліпшити комплекс механічних властивостей (межу плинности, 
міцність на розтяг, пластичність і довговічність). Основну увагу в 

опублікованій літературі присвячено таким традиційним видам 

пост-термічного оброблення СЛТ-AlSi10Mg, розробленим для лива-
рних стопів, як термічне оброблення до максимальної міцности (Т6, 
штучне старіння) [10]), природнє старіння (T4) [11], зняття напру-
жень (T5) і відпал (О) [12]. Враховуючи значну ріжницю характерів 

твердіння (цикли нагрівання й охолодження), температурних ґра-
дієнтів і мікроструктур СЛТ і ливарного стопу AlSi10Mg, традицій-
ні види термічного оброблення необов’язково можуть аналогічним 

чином впливати на структуру та властивості виробів, виготовлених 

адитивним способом. Яскравим прикладом тут є використання тра-
диційного термооброблення Т6, яке може за деякими даними 

розм’якшувати СЛТ-стоп AlSi10Mg. Розуміння механізмів терміч-
ного впливу на структурно-фазові стани СЛТ-матеріялів в залежно-
сті від режимів, стратегії АТ-друку, конфіґурації деталі й інших 

чинників уможливить цілеспрямовано керувати механічними вла-
стивостями готових виробів. 
 Метою даної роботи є дослідження впливу різних режимів термі-
чного оброблення на структуру, фазовий склад і мікромеханічні 
властивості стопу AlSi10Mg, виготовленого за СЛТ- та ливарною 

(ЛВ) технологіями. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Зразки стопу AlSi10Mg у вигляді паралелепіпеда розмірами 

20×10×5 мм (рис. 1, а) та густиною у 2,66 г/см3
 виготовлено за тех-

нологією селективного лазерного топлення порошку на принтері 
Alfa-150D компанії «АЛТ України». Принципову схему друку та 

технічні характеристики використаного принтера наведено в [13]. 
 Як вихідний матеріял використано сферичний порошок стопу 

AlSi10Mg з розмірами частинок у діяпазоні 20–63 мкм. Пристрій 
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Alfa-150D з розміром робочого поля 150×150×180 мм оснащено воло-
конним ітербійовим лазером з повітряним охолодженням і номіналь-
ною потужністю у 200 Вт, діяметром лазерного променя у ≅ 45 мкм і 
довжиною хвилі у 1070 ± 2 нм. Параметри, використані для виготов-
лення зразків: швидкість сканування — 500 мм/с, товщина шару — 

25 мкм і віддаль штрихування — 150 мкм. Для запобігання окиснен-
ню виготовлення зразків проводилося в інертному середовищі Ar [14]. 
 За технологією ЛВ зразки стопу AlSi10Mg одержано литтям у 

кокіль з відходів стопу А356.0 (АК7), чистого алюмінію марки А5 

та ліґатури AlSi20 і AlMg10 промислового виробництва. Топлення 

проводилося у лабораторній печі опору у валуновому тиґлі. Для 

приготування розтопу шихта розміщувалася всередині печі та пос-
тупово нагрівалася з нею до температури у 750 ± 10°С. Далі розтоп 

перемішувався та після видалення оксидної плівки з поверхні охо-
лоджувався до 720°С, надалі заливався у підігріту до 120°С форму з 

криці. В результаті одержано виливок циліндричної форми діямет-
ром у 10 мм і висотою у 100 мм (рис. 1, б), з якого вирізалися зразки 

товщиною у 5 мм для подальших досліджень. 
 Хемічний склад двох серій зразків визначено методою рентґено-
флюоресцентної аналізи та наведено в табл. 1. 
 Міряння мікротвердости поверхні проводилося за Віккерсовою 

методою з використанням приладу LHVS-1000Z із навантаженням у 

100 г. За величиною мікротвердости Hµ з урахуванням табличних 

значень Пуассонового коефіцієнта (ν = 0,33) та модуля Юнґа 

  
а б 

Рис. 1. Зовнішній вигляд досліджуваних зразків стопу AlSi10Mg, вигото-
влених за різними технологіями: СЛТ (а), ЛВ (б). 

Fig. 1. Appearance of the studied AlSi10Mg alloy samples fabricated by dif-
ferent technologies: SLM (а), CT (б). 
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(E = 70 ГПа) розраховано межу плинности σ0,2 [15], характеристику 

пластичности за Ю. В. Мільманом δН, межу міцности σS [16], пружню 

деформацію εe та пластичну деформацію εp [17] за формулами, яких 

наведено в [18]. 
 Дослідження мікроструктури проведено за допомогою металог-
рафічного тринокулярного мікроскопа iScope IS.1053-PLMi зі збі-
льшеннями ×200, ×500т. Для цього поліровані зразки стопу 

AlSi10Mg проявляли в 1%-водному розчині HF. Використано та-
кож сканувальний електронний мікроскоп TESCAN Vega3 SBH 

SEM з енергодисперсійним аналізатором. В режимі зйомки поверх-
ні зразків пришвидшувальна напруга становила 20 кВ. 
 Для рентґеноструктурних досліджень використано дифракто-
метр Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα): інтервал кутів — 

2Θ = 20°–120°, крок реєстрації — 0,04°, час витримки в точці — 2 с. 
Для аналізи одержаних рентґенівських спектрів, розрахунку роз-
міру областей когерентного розсіяння (ОКР), ступеня деформації 
кристалічної ґратниці ε та кількісної фазової аналізи використано 

програмне забезпечення PDXL, міжнародну базу даних дифракції 
ICDD (PDF-2 (2024)). Кількісну фазову аналізу проведено методою 

RIR (reference intensity ratio), яка полягає у порівнянні відношен-
ня інтенсивности найбільш сильних рефлексів фази та корунду в 

їхній суміші з масовими частками. 
 Визначення величини напружень першого роду проведено мето-
дою sin2ψ за зміною кутового положення дифракційного максиму-
му Al(420) для значень кутів ψ = 0°, −10°, −20°, −30°, −40°. Для згла-
джування профілів дифракційних максимумів використовувалася 

функція Savitzky–Golay, а для відокремлення фону — функція 

Sonneveld–Vissers. Визначення кутового положення дифракційних 

максимумів проводилося на основі значень положення центру ваги. 
Оброблення одержаних даних проведено з використанням програ-
много забезпечення Rigaku residual stress analysis. 
 Нагрівання зразків проводилося в лабораторній печі опору до те-
мператури у 520 ± 10°С упродовж однієї години; витримка за цієї ж 

температури складала 6 годин з подальшим пічним охолодженням 

або 1,5 години з гартуванням у воду. Штучне старіння упродовж 10 

годин відбувалося за температури у 150 ± 5°С. Для позначення тех-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад зразків стопу AlSi10Mg. 

TABLE 1. Chemical composition of AlSi10Mg alloy. 

Метод  

одержання 
Вміст, % ваг. 

Al Si Mg Fe Mn 
СЛТ 88,065 ± 0,167 10,505 ± 0,132 0,718 ± 0,128 0,210 ± 0,009 0,502 ± 0,012 
ЛВ 88,451 ± 0,264 9,819 ± 0,160 0,550 ± 0,227 0,726 ± 0,010 0,454 ± 0,08 
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нологічного стану алюмінійових стопів використовувався стандарт 

EN1780 (табл. 2) [19]. 
 Після відокремлення від платформи побудови СЛТ-заготівки 

стопу AlSi10Mg розділено на дві серії: першу використовували для 

досліджень у вихідному стані, другу — для досліджень після термі-
чного оброблення, яке проводили за режимами, зазначеними в 

табл. 3 (відповідно до стандарту EN1780). Виливки стопу AlSi10Mg 

також ділилися на 2 серії, одна з яких піддавалася термічному об-
робленню за аналогічними режимами. Позначення цих зразків та-
кож представлено в табл. 3. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

З метою оцінки впливу термооброблення на механічні характерис-
тики вихідних зразків AlSi10Mg проведено міряння мікротвердос-
ти за Віккерсом, результати яких проілюстровано на рис. 2, а з ура-
хуванням різних технологій виробництва — СЛТ і ЛВ. За одержа-
ними величинами мікротвердости розраховано межу плинности 

σ0,2, межу міцности σS, характеристику пластичности δН, пружню 

деформацію εe і пластичну деформацію εp. Результати розрахунків 

представлено в табл. 4. 
 Для зразка СЛТ у вихідному стані характерні найвищі значення 

мікротвердости у 1,38 ГПа, межі міцности та плинности — у 

0,79 ГПа і 4,15 ГПа відповідно, але найменше значення — у харак-

ТАБЛИЦЯ 2. Класифікація ливарних Al-стопів за стандартом EN1780. 

TABLE 2. Classification of cast Al-alloys according to EN 1780 standard. 

Стан Позначення 
лиття під тиском D 
кокільне лиття K 

лиття в оболонкові форми L 
лиття в пісково-глинисту форму S 

литий F 
відпалений O 

контрольовано охолоджений після лиття  

та природньо зістарений T1 

загартований та природньо зістарений T4 
контрольовано охолоджений після лиття  

та штучно зістарений або перестарілий T5 

загартований і штучно зістарений T6 
загартований і штучно недозістарений T64 

загартований і штучно перестарілий (стабілізований) T7 
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теристики пластичности. Водночас пружня деформація εe макси-
мальна, а пластична εp — мінімальна серед усіх досліджених станів. 

ТАБЛИЦЯ 3. Режими термічного оброблення стопу AlSi10Mg. 

TABLE 3. Heat treatment regimes of AlSi10Mg alloy. 

селективне лазерне топлення порошку 
1 вихідний стан СЛТ 

2 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин  

з пічним охолодженням СЛТ-О 

3 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин  

з наступним гартуванням у воду СЛТ-Т4 

4 
відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з гарту-
ванням у воду й наступним штучним старінням за температури 

у 150 ± 10°С упродовж 10 годин з охолодженням на повітрі 
СЛТ-Т6 

ливарне виробництво 
5 вихідний стан (кокільне лиття) ЛВ(К) 

6 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин  

з пічним охолодженням ЛВ-О 

7 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин  

з наступним гартуванням у воду ЛВ-Т4 

8 
відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з гарту-
ванням у воду й наступним штучним старінням за температури 

у 150 ± 10°С упродовж 10 годин з охолодженням на повітрі 
ЛВ-Т6 

  
а б 

Рис. 2. Зміна мікротвердости (а) та залишкових напружень першого роду 

(б) у зразках стопу AlSi10Mg, одержаних СЛТ і ЛВ, після різних режимів 

термічного оброблення. 

Fig. 2. Change in microhardness (а) and residual stress (б) in AlSi10Mg alloy 

samples obtained by SLM and casting after different thermal-treatment regimes. 
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 Термічне оброблення істотно впливає на усі механічні характе-
ристики зразків AlSi10Mg, виготовлених як СЛТ, так і ЛВ. Для 

СЛТ значення мікротвердости усіх термооброблених зразків ниж-
че, ніж для вихідного стану. Оскільки зразок піддається термообро-
бленню за температури у 520°С упродовж 6 годин (СЛТ-О), відбува-
ється різке пониження як мікротвердости до 0,55 ГПа, так і меж 

міцности та плинности (0,24 ГПа і 1,65 ГПа відповідно), а пластич-
ність збільшується на ≅ 10%. Після відпалу за температури у 520°С 

упродовж 1,5 годин з наступним гартуванням у воду (СЛТ-Т4) мік-
ротвердість збільшується вдвічі порівняно з СЛТ-О, зростають зна-
чення й меж міцности та плинности, але вони залишаються мен-
шими, ніж для вихідного стану СЛТ; характеристика пластичности 

відповідно дещо зменшується. Якщо застосувати штучне старіння 

(СЛТ-Т6) за температури у 150°С упродовж 10 годин після гарту-
вання, то можна ще додатково підвищити мікротвердість, межу 

плинности, межу міцности, не зменшуючи характеристику пласти-
чности. 
 Для ливарного стопу вплив термооброблення проявляється ін-
шим чином. У вихідному стані мікротвердість дорівнює 0,76 ГПа, і 
після відпалу за температури у 520°С упродовж 6 годин (ЛВ-О) та-
кого різкого зменшення мікротвердости, як для зразка СЛТ-О, не 

спостерігається, як і інших механічних характеристик. Слід зазна-
чити, що після цього оброблення мікротвердість (0,735 ГПа), межа 

міцности (0,34 ГПа) і межа плинности (2,21 ГПа) ЛВ-стопу мають 

вищі значення, ніж для СЛТ-стопу, а характеристика пластичности 

для ЛВ-О (0,93 ГПа) не відрізняється істотно від СЛТ-О (0,95 ГПа). 
Після гартування (ЛВ-Т4) механічні характеристики поліпшують-
ся, а після гартування та штучного старіння (ЛВ-Т6) наближаються 

до значень, характерних для СЛТ-Т4 та СЛТ-Т6. 

ТАБЛИЦЯ 4. Механічні характеристики та ступінь деформації кристаліч-
ної ґратниці стопу AlSi10Mg після виготовлення та термічного оброблення. 

TABLE 4. Mechanical properties and crystal-lattice deformation in AlSi10Mg 

alloy after manufacturing and thermal treatment. 

№ Оброблення Hµ, ГПа σ0,2, ГПа δН σS, ГПа HΜ, ГПа εe εp 
1 СЛТ 1,38 4,15 0,87 0,79 1,49 −0,010 −0,156 
2 СЛТ-О 0,55 1,65 0,95 0,24 0,59 −0,004 −0,164 
3 СЛТ-Т4 1,03 3,09 0,90 0,53 1,11 −0,007 −0,160 
4 СЛТ-Т6 1,12 3,35 0,90 0,59 1,21 −0,008 −0,159 
5 ЛВ(К) 0,76 2,29 0,93 0,36 0,82 −0,005 −0,162 
6 ЛВ-О 0,735 2,21 0,93 0,34 0,79 −0,005 −0,162 
7 ЛВ-Т4 0,873 2,62 0,92 0,43 0,94 −0,006 −0,161 
8 ЛВ-Т6 1,08 3,24 0,90 0,57 1,16 −0,008 −0,159 
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 Такі механічні характеристики пояснюються особливостями на-
пруженого стану (рис. 1, б) та мікроструктури (рис. 3–10) зразків 

стопу AlSi10Mg, яких виготовлено за різними технологіями. На ри-
сунках 3, 4 наведено дані оптичної мікроскопії для всіх досліджених 

зразків, а на рис. 5–9 — дані електронної мікроскопії для зразків 

СЛТ з відповідними мапами розподілу хемічного складу. На рисунку 

10 представлено мікроструктуру вихідних зразків СЛТ і ЛВ, а також 

після термічного оброблення Т6. Більш детальне порівняння розміру 

та морфології включень Si після термічного оброблення Т6 проілюс-
тровано на рис. 11. В таблиці 5 наведено хемічний склад СЛТ-
твердого розчину за даними мікрорентґеноспектральної аналізи. 
Вихідний стан. На рисунку 3, а представлено оптичну мікрофотог-

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Морфологія поверхні ЛВ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані (а) та 

після термічного оброблення: ЛВ-О (б), ЛВ-Т4 (в), ЛВ-Т6 (г); збільшення 

×200. 

Fig. 3. Surface morphology of the cast AlSi10Mg alloy in the as-received state 

(а) and after heat treatment: cast-as-cast (б), cast-T4 (в), cast-T6 (г); magnifi-
cation ×200. 
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рафію мікроструктури виливка AlSi10Mg, яка характеризує шлях 

твердіння. Дендритна фаза α-Al (світлий контраст) являє собою ви-
хідну тверду речовину, за якою слідує утворення крупнозернистих 

фаз Si (проміжний контраст) і Fe-вмісних фаз (темний контраст). В 

литому стані стоп Al10SiMg характеризується класичною дендрит-
ною будовою. Абсолютно переважну більшість зерен представлено 

дендритами другого порядку, протяжність яких може сягати 

200 мкм, а ширина — 50 мкм і менше. 
 Загалом мікроструктуру можна назвати рівномірною завдяки 

близьким розмірам і конфіґурації дендритів, а також доволі рівно-
мірному розподілу евтектичних ділянок. Переважна більшість ев-
тектичних об’ємів знаходиться між дендритними гілками окремих 

зерен. Міждендритні об’єми не утворюють малосприятливих скуп-

  
а б 

  
в г 

Рис. 4. Оптичні мікрофотографії СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані 
(а) та після термічного оброблення: СЛТ-О (б), СЛТ-Т4 (в), СЛТ-Т6 (г); збі-
льшення ×500. 

Fig. 4. Optical micrographs of SLM AlSi10Mg alloy in the as-built state (а) 
and after heat treatment: SLM-as-built (б), SLM-T4 (в), SLM-T6 (г); magnifi-
cation ×500. 
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чень, мають розміри до 50 мкм за більшою видимою на площі шліфа 

стороною. Для цього стану характерні залишкові макронапружен-
ня розтягу (рис. 1, б). 
 За умов СЛТ-стопу AlSi10Mg через швидке нагрівання й охоло-
дження (106–108°C/с), на відміну від більшости традиційних проце-
сів литва, де швидкість охолодження становить близько 102°C/с або 

менше [20], формується ультратонка метастабільна комірчасто-
дендритна мікроструктура у вигляді «риб’ячої луски» із середнім 

розміром комірок у 1 мм (рис. 4, а). 

  
а б 

  
в г 

Рис. 5. Мікроструктура СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані (а, б) та 

після термічного оброблення СЛТ-О (в, г). 

Fig. 5. Microstructure of SLM AlSi10Mg alloy in the as-built state (а, б) and 

after thermal treatment SLM-as-built (в, г). 
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 Межі комірок складаються з взаємопов’язаної мережі, що вклю-
чає евтектичні частинки Si та невелику кількість фази Mg2Si (рис. 
7, а). Окремі частинки Si спостерігаються також всередині комірок 

α-Al, які утворилися в процесі швидкої кристалізації твердого роз-
чину за умов, коли Si не встигає виділитися з розтопу на периферію 

зерен Al. В той самий час дрібнодисперсні включення, що містять 

Mg, розташовуються тільки в межах евтектики. 
 Усередині басейнів розтопу формується розвинута дуже тонка 

дендритна структура матриці α-Al, обмежена волокнистою сіткою 

  
а б 

  
в г 

Рис. 6. Мікроструктура СЛТ-стопу AlSi10Mg після термічного оброблення 

СЛТ-4 (а, б) та СЛТ-6 (в, г). 

Fig. 6. Microstructure of SLM AlSi10Mg alloy after thermal treatment SLM-
T4 (а, б) and SLM-T6 (в, г). 
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евтектичної фази Si. На відміну від мікроструктури виливків зі 

стопу AlSi10Mg, де великі стрижнеподібні або голчасті частинки Si 
осідають у матриці Al (рис. 10, г), в СЛТ-зразках сформована евтек-
тична мікроструктура (рис. 5, а) містить дуже дрібні частинки Si 
(рис. 7, а). Розмір евтектичної сітки значно більший у литому мате-
ріялі порівняно з аналогом СЛТ. За даними різних авторів довжина 

евтектичних виділень у ЛВ-стопах складає декілька десятків мкм, 
ширина — порядку 1 мкм, розмір дендритів — близько 1 мкм, від-
даль між дендритами — 70 мкм [21, 22]. На відміну від цього, для 

СЛП-зразків AlSi10Mg характерна дрібнодисперсна волокниста сі-
тка Si в матриці Al (ширина волокон складає 0,2 мкм, а розмір ден-
дритів — 0,1 мкм), що позитивно впливає на механічні властивості, 
тоді як наявність у мікроструктурі литих стопів Al–Si–Mg крупно-
зернистого та голчастого евтектичного кремнію, як крихкої фази, 
вважається основним чинником погіршення механічних властиво-
стей (пластичности та в’язкости) стопу. 
 Надзвичайно тонка мікроструктура, подрібнення зерна та, як на-
слідок, великий об’єм меж зерен є основними чинниками для об-
меження руху дислокацій і, отже, високої міцности СЛТ-зразків 

 
а 

 
б 

Рис. 7. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному 

стані (а) та після термічного оброблення СЛТ-О (б) відповідно до рис. 5. 

Fig. 7. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy in the as-
built state (а) and after thermal treatment SLM-as-built (б) according to Fig. 5. 
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AlSi10Mg порівняно з ЛВ. Зменшення розміру зерна зумовлює зме-
ншення віддалі між частинками Si, збільшення інтерфейсу Al–Si і 
ефективне гальмування руху дислокацій. Більш того, у вихідному 

SLM-зразку AlSi10Mg спостерігаються залишкові макронапружен-
ня стиснення, що також підвищує міцність. 
 У рівноважному стані бінарної системи Al–Si максимальна роз-
чинність Si у α-Al становить 1,65% за температури у 577°С. Однак у 

процесі СЛТ висока швидкість охолодження сприяє збільшенню 

кількости Si в α-Al до ≅ 8% ваг. (табл. 5), що створює пересичену 

структуру твердого розчину на основі Al. 
Термічне оброблення на твердий розчин (О). Вплив відпалу за тем-
ператури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин з пічним охолодженням на 

мікроструктуру ЛВ- та СЛТ-стопів AlSi10Mg показано на рис. 3, 4, 
б. Процес термічного оброблення гомогенізує структуру, змінює 

морфологію евтектичного Si. В результаті мікротвердість СЛП-
зразка різко зменшується. 
 Термічне оброблення литого стопу також зумовлює розчинення 

 
а 

 
б 

Рис. 8. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg після тер-
мічного оброблення СЛТ-Т4 (а) та морфологія включення Si (б) відповідно 

до рис. 6, а. 

Fig. 8. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy after 

heat treatment SLM-T4 (а) and morphology of Si inclusions (б) according to 

Fig. 6, а. 
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вторинних гілок дендритів і розвинення рівновісної зернистої стру-
ктури (рис. 3, б). В СЛТ-стопі після такого термооброблення спосте-
рігаються зростання зерен і поступовий розпад коміркової структу-
ри — рисунок «риб’ячої луски» та структура басейнів розтопу зни-
кають. Взаємопов’язана сітчаста структура (тобто межі комірок) 
евтектичного Si коралової форми трансформується в бімодальний 

розподіл великих (4–5 мкм) і дрібних (1–2 мкм) частинок Si довіль-
ної форми, які нерівномірно розподілені в матриці Al (рис. 4, б). Ця 

морфологічна трансформація є наслідком поверхневої й об’ємної ди-
фузій елементів Mg і Si в матриці. 
 Фраґментація евтектичного Si й анігіляція дислокацій значно по-
гіршують механічні властивості (наприклад, мікротвердість) стопу 

AlSi10Mg. Може бути деякий незначний ефект, викликаний твердо-
розчинним зміцненням через відмінність в атомних радіюсах Si 

 
а 

 
б 

Рис. 9. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg після тер-
мічного оброблення СЛТ-Т6: сферичні включення Si та розподіл Mg (а), 
частинки Si різного розміру в процесі сфероїдизації та розподіл Fe (б) від-
повідно до рис. 6, б. 

Fig. 9. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy after 

thermal treatment SLM-T6: spherical Si inclusions and Mg distribution (а), Si 
particles of different sizes during spheroidization and Fe distribution (б) ac-
cording to Fig. 6, b. 
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(0,118 нм) і Al (0,143 нм), що створює поле деформацій у кристалічній 

структурі стопу; однак втрата міцности через ріст зерна переважає. 
 Отже, дуже тонка комірчаста структура, одержана завдяки висо-
кій швидкості твердіння за умов адитивного лазерного виробницт-
ва, не зберігається після термічного оброблення на твердий розчин, 

і мікротвердість стопу зменшується практично втричі (в ≅ 2,8 ра-
зів). Коміркова мережа руйнується, а частинки евтектики Si непра-
вильної геометричної форми мають різний розмір від 1–4 мкм, деякі 

укрупнюються до 5–6 мкм (рис. 5, б). Концентрація Si в Al-матриці 

досягає 12,4% ваг. (табл. 5). Термооброблення на твердий розчин по-
нижує залишкові макронапруження стиску (рис. 2, б), що виникають 

в процесі СЛТ; в результаті пластичність зразків AlSi10Mg зростає. 
 Після відпалу стінки евтектики Si у литому AlSi10Mg повністю 

   
а б в 

   
г д е 

Рис. 10. Порівняння впливу термічного оброблення Т6 на морфологію 

включень Si для стопу AlSi10Mg, одержаного СЛТ (а–в) та ЛВ (г–е): вихід-
ний стан (а, г), Т6 (б, д), мапи розподілу хемічного складу після Т6 (в, е). 

Fig. 10. Comparison of the effect of T6 thermal treatment on the morphology of 

Si inclusions for AlSi10Mg alloy obtained by SLM (а–в) and casting (г–е): as-built 

state (а, г), T6 (б, д), chemical composition distribution maps after T6 (в, е). 
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зникають, а в мікроструктурі виникають дисперґовані виділення 

Si, розмір яких більший, ніж у СЛТ-стопі. Також спостерігається 

певна перебудова структури. Внутрішні напруження розтягу, пере-
насиченість Силіційом твердого розчину, дефектність структури, 
які виникли під час кристалізації, поступово зникають від тривало-
го впливу високої температури, і на якийсь момент лита структура 

стопу нібито зникає. Натомість, формуються області, розділені 
найбільш крупними евтектичними об’ємами, що також включають 

фази з Mg та Fe, всередині яких залишається дендритна будова, яку 

складно розгледіти через рівномірний перерозподіл Si та заокруг-
лення дендритів. Значної зміни мікротвердости порівняно із вихід-
ним станом не спостерігається. Через високу термостабільність ін-
терметалідних фаз (Mg2Si та голчасті інтерметалідні фази, збагаче-
ні на Fe), наявних у мікроструктурі литого стопу, оброблення на 

твердий розчин може не змінювати кількість і розмір таких фаз. 
Термічне оброблення Т4. Розглянемо наслідки впливу термооброб-
лення за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з наступним 

гартуванням у воду. Після швидкого охолодження, оскільки немає 

часу для виділення розчинених частинок та інших леґувальних 

елементів з алюмінійової матриці, утворюється нестабільний пере-
насичений твердий розчин на основі Al. Дійсно, цілями загарту-
вання є: (i) запобігання процесам передчасного виділення для збе-
реження максимального дисперсійного зміцнення твердого розчи-
ну, (ii) утворення перенасиченого твердого розчину за температур 

навколишнього середовища, (iii) уловлювання якомога більшої кі-
лькости вакансій у межах атомарної ґратниці [23]. 
 Загалом структура зразка СЛТ після гартування Т4 (рис. 4, в) на-
гадує попередню структуру після відпалу (рис. 4, б); проте через на-
багато менший час витримки стопу за високої температури весь 

надлишковий Si не встигає виділитись із матриці та перерозподіли-
тись із подальшим переміщенням до меж зерен твердого розчину. 
Таким чином, для СЛТ-зразків саме структура гартування може вва-

ТАБЛИЦЯ 5. Хемічний склад СЛМ-зразків за даними мікрорентґеноспе-
ктральної аналізи. 

TABLE 5. Chemical composition of SLM samples based on micro-x-ray spec-
tral analysis. 

Стан зразка 
Вміст елементів, % ваг. 

Al Si Mg 
СЛТ 91,69 7,53 0,78 

СЛТ-О 86,77 12,54 0,69 
СЛТ-Т4 89,91 9,48 0,61 
СЛТ-Т6 87,95 11,40 0,65 
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жатися перехідною. В процесі такого режиму нагріву й охолодження 

характер зростання частинок евтектичного Si сильно анізотропний, 

що приводить до утворення граней із гострими краями. Приклад та-
кої частинки трикутньої форми найбільшого розміру у 6 мкм, що 

щільно оточена частинками фази Mg2Si, наведено на рис. 6, а. 
 Термооброблення за режимом Т4 забезпечує другий за твердістю 

стан для ЛВ- та СЛТ-зразків. Водночас зміцнення СЛТ-стопу відбу-
вається набагато сильніше, ніж ЛВ-стопу, через сукупність наступ-
них чинників: незначне врівноваження структури, збереження пе-
ренасиченого твердого розчину на основі Al, більш глобулярна фо-
рма кремнійових частинок і наявність на їхніх межах частинок 

Mg2Si (рис. 8, а), які істотно понижують розбіжність між кристалі-
чними ґратницями Si та Al. 
 Структура перенасиченого твердого розчину є нестабільною; то-
му після гартування та штучного старіння за проміжних темпера-
тур надлишок елементів буде видалений з насиченого (і нестабіль-
ного) твердого розчину у вигляді зміцнювальних виділень і розчин 

стане більш стабільним, підвищуючи міцність стопу. 
 Концентрація Si в твердому розчині зменшується до ≅ 9,5% ваг. 
Розмір інтерметалідних частинок стає меншим після оброблення 

T4; вони розташовуються в основному по межах зерен (рис. 8, б). У 

той час, як і для випадку їхнього ЛВ-аналогу, ці частинки прохо-
дять через стадію укрупнення та досягають діяметра в кілька мік-
рометрів. Гартування литого зразка проявляється і в загальному 

зменшенні розмірів евтектичних ділянок (рис. 3, в). Після гарту-
вання величина залишкових напружень стиснення збільшується 

(рис. 1, б), що також сприяє підвищенню мікротвердости ЛВ-
зразків. 
Термічне оброблення Т6. Такий тип термічного оброблення на тве-
рдий розчин з наступним гартуванням у воді та штучним старінням 

за проміжних температур є найбільш поширеним і застосовується 

для модифікування мікроструктури та механічних властивостей 

стопу AlSi10Mg оскільки поліпшує пластичність без істотної втрати 

міцности на розтяг/вигин. Відповідний механізм забезпечується 

сфероїдизацією виділень Si. Коли стоп AlSi10Mg витримується уп-
родовж деякого часу за температури розчинення, евтектична стру-
ктура Si в пористій сітці фраґментується на вершинах і гранях кри-
сталів, а внаслідок твердофазної само- та/або взаємної дифузії його 

атомів відбувається процес сфероїдизації [24–26]. 
 Вплив термооброблення Т6 на мікроструктуру СЛТ-зразка пока-
зано на рис. 4, г, а також на рис. 6, б та рис. 9, а, б. Після Т6 розмір 

частинок Si є найменшим серед усіх досліджених режимів (рис. 4, 
г) і становить 1–2 мкм (рис. 6, б). Більш детальна аналіза свідчить, 
що, коли СЛТ-стоп AlSi10Mg піддається такому термообробленню, 
частинки набувають округлої/овальної форми та нерівномірно дис-
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перґовані в матриці Al (рис. 6, б). Водночас вміст Mg є більшим на 

межах зерен матриці Al (рис. 9, а), оскільки Mg реаґує з Si з утво-
ренням частинок фази Mg2Si, що саме й забезпечує зміцнення ли-
тих стопів Al–Si–Mg. Слід звернути увагу, що для випадку СЛТ-
стопу добре фіксується наявність залізовмісних фаз (рис. 9, б) біля 

включень Si. Вважається, що процес СЛТ уможливлює зменшити 

розмір і змінити форму інтерметалідів з високим вмістом Fe в порі-
внянні з традиційними методами [27]. За умов дрібнодисперсности 

та компактної морфології такі фази забезпечують додаткове зміц-
нення. Слід звернути увагу, що об’ємна частка ферумвмісних фаз 

збільшується (рис. 4, г) порівняно з іншими режимами термооброб-
лення (рис. 4, б, в). Подібного ефекту для ЛВ-зразків не зафіксовано 

(рис. 3, б–г). 
 Відомо, що евтектичні частинки Si частково розчиняються, фор-
муючи частинки округлої форми під час витримки за температури у 

520°C та штучного старіння через Оствальдів механізм [21, 28]. 
Атоми Si на поверхні дрібних частинок мають тенденцію відрива-
тися та дифундувати до поверхні більших частинок. Більш енерге-
тично стабільний стан досягається, коли великі частинки з меншим 

співвідношенням поверхні до об’єму і, отже, меншою поверхневою 

енергією, пов’язаною з поверхнею поділу між частинками Si та ма-
трицею Al, наявні в структурі. Оскільки СЛТ-матриця залишається 

пересиченою (до 11,4% ваг., табл. 5) і частинки Si істотно розріз-
няються за розміром (рис. 6, б), то процес сфероїдизації не завершу-
ється, а більші за розміром частинки продовжуватимуть зростати 

під час подальшого природнього старіння за рахунок дрібніших ча-
стинок (рис. 9, б). 
 Частинки Si в термічно обробленому СЛТ-матеріялі більш дрібні 
та додатково сфероїдизовані (рис. 10, б, в) порівняно з термічно об-
робленим литим матеріялом (рис. 10, д, е). Це наочно ілюструють 

дані, наведені на рис. 11. Зазначений ефект тісно пов’язаний зі 
швидкістю охолодження під час твердіння і, отже, початковою мі-
кроструктурою ЛВ- і СЛТ-матеріялів (рис. 10, а, г). За умов СЛТ за-
вдяки вищій швидкості охолодження дендритний розмір менший, 
відповідно, і дифузійна віддаль менша, внаслідок чого тривалість 

стадії фраґментації (розпаду) Si-евтектики скорочується. Крім того, 
рушійна сила для дифузії атомів Si є більшою завдяки пересиченню 

твердого розчину під час охолодження (твердіння) матеріялу СЛТ. 
 Режим Т6 забезпечує найбільшу мікротвердість СЛТ- і ЛВ-
зразків порівняно з іншими режимами оброблення. Воднораз мік-
ротвердість СЛТ-стопу є дещо вищою, ніж ЛВ-стопу, завдяки дії 
усіх перерахованих вище чинників. Однак максимального значен-
ня мікротвердости, притаманного вихідному стану СЛТ-зразка, не 

вдається досягти навіть після штучного старіння, оскільки специ-
фічна мікроструктура типу «риб’ячої луски», що зафіксована без-
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ліччю нанорозмірних частинок Si, руйнується під час термічного 

впливу. Висока мікротвердість ЛВ-стопу після Т6 в основному за-
безпечується максимальним значенням макронапружень стиснен-
ня (рис. 2, б), тоді як для СЛТ-стопу цей чинник практично не має 

значення. Тому доцільно розглянути зміни фазового складу після 

термічного оброблення ЛВ- та СЛТ-зразків і порівняти кількісний 

вміст фаз Mg та Fe, які можуть бути чинником додаткового зміц-
нення. 
 На рисунку 12, а наведено дифрактограми для СЛТ-стопу 

AlSi10Mg у вихідному стані та після різних режимів термічного об-
роблення. У вихідному стані наявні виключно дифракційні макси-
муми від Al (PDF-2 ID: 03-065-2869, просторова група 225: Fm−3m) 

  
а б 

Рис. 11. Порівняння розміру та морфології включень Si після термічного 

оброблення Т6 стопу AlSi10Mg, одержаного СЛТ (а) та ЛВ (б): мапи розпо-
ділу хемічного складу відповідають рис. 9, в та рис. 9, е. 

Fig. 11. Comparison of the size and morphology of Si inclusions after T6 

thermal treatment in AlSi10Mg alloy obtained by SLM (а) and casting (б): 
chemical composition distribution maps are shown in Fig. 9, в and Fig. 9, е. 
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та Si (PDF-2 ID: 00-005-0565, просторова група 227: Fd−3m). За да-
ними кількісної рентґенофазової аналізи вміст Si становить ≅ 11% 

ваг. Розмір ОКР Al та Si становить 44 нм і 11 нм відповідно. Ступінь 

деформації кристалічної ґратниці обох фазових складових дорів-
нює ≅ 0,1% (табл. 6). 
 Після відпалу СЛТ-О додатково з’являються дифракційні мак-
симуми від фаз Mg2Si (PDF-2 ID: 01-079-5428, просторова група 

Pnma (62)), Al15(Fe,Mn)3Si2 (PDF-2 ID: 01-071-4015, просторова гру-
па Pm−3 (200)), FeAl3Si2 (PDF-2 ID: 01-087-3224, просторова група 

Pbcn (60)) та Si (PDF-2 ID: 01-080-4570, просторова група 

I4/mmm (139)). Загальна кількість зміцнювальних фаз становить 

≅ 9,5% ваг. За такого оброблення розмір ОКР Al збільшується в 1,5 

рази, а Si — майже в 7 разів порівняно із вихідним станом. Також 

вдвічі зменшується ступінь деформації кристалічної ґратниці Al та Si 

(табл. 6). Зменшення розміру ОКР, ступеня деформації кристалічної 

ґратниці та рівня стискальних макроскопічних напружень вплива-
ють на зменшення величини мікротвердости з 1,3 ГПа до 0,52 ГПа. 
 Наступне термічне оброблення за режимом СЛТ-Т4 викликає 

збільшення загального вмісту фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2 та Fe3AlSi2 

до ≅ 13,8% ваг. Розмір ОКР Al та Si зменшується на 8 нм і 18 нм від-
повідно. 

  
а б 

Рис. 12. Дифрактограми зразків стопу AlSi10Mg, одержаних СЛТ (а) та ЛВ 

(б), у вихідному стані та після різних режимів термічного оброблення (� — 

Mg2Si, • — Al15(Fe,Mn)3Si2, ◊ — FeAl3Si2, ▲ — Si). 

Fig. 12. XRD patterns of AlSi10Mg alloy samples obtained by SLM (а) and 

casting (б) in the as-built condition and after various heat-treatment regimes 

(�—Mg2Si, •—Al15(Fe,Mn)3Si2, ◊—FeAl3Si2, ▲—Si). 
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 Ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці Al зростає в 1,5 

рази, порівняно з відпалом СЛТ-О. Збільшення кількости зміцню-
вальних фаз та ступеня мікродеформації кристалічної ґратниці Al є 

причиною двократного зростання величини мікротвердости, порів-
няно з СЛТ-0, не зважаючи на зменшення величини стискальних 

залишкових макронапружень. 
 Після термічного оброблення СЛТ-Т6 відбувається збільшення 

загального вмісту зміцнювальних фаз до ≅ 14,5% ваг.; водночас ве-
личина ОКР і ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці Al та 

Si істотних змін не зазнають. Тобто зростання мікротвердости СЛТ-
стопу AlSi10Mg після термічного оброблення за режимом Т6 відбу-
вається здебільшого за рахунок високого загального вмісту зміц-
нювальних фаз. 

ТАБЛИЦЯ 6. Кількісний фазовий склад, розмір ОКР і ступінь деформації 
кристалічної ґратниці в зразках стопу AlSi10Mg, одержаних за різними 

технологіями. 

TABLE 6. Quantitative phase composition, crystallite size, and lattice strain 

in AlSi10Mg alloy samples produced by different technologies. 

Режим  

оброблення Фазова складова 
Кількісний фазовий 

склад, % ваг. 
ОКР, нм ε, % 

ЛВ СЛТ ЛВ СЛТ ЛВ СЛТ 

Вихідний 

стан 

Al 82 90,3 60 44 0,06 0,171 
Si 13 9,7 59 11 0,06 0,1 

Mg2Si 3 – – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1 – – – – – 

Fe3AlSi2 1 – – – – – 

О 

Al 92 78,5 79 72 0,09 0,046 
Si 7 12 74 70 0,1 0,057 

Mg2Si 0,2 2,6 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 0,6 1,9 – – – – 

Fe3AlSi2 0,2 5 – – – – 

Т4 

Al 87 71,2 78 64 0,09 0,069 
Si 9 15 72 52 0,08 0,02 

Mg2Si 2,2 4,7 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1,2 4,3 – – – – 

Fe3AlSi2 0,6 4,8 – – – – 

Т6 

Al 88,3 72,5 60 71 0,1 0,053 
Si 9 13 72 65 0,1 0,047 

Mg2Si 0,3 5 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1,3 4,8 – – – – 

Fe3AlSi2 1,1 4,7 – – – – 
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 На рисунку 12, б наведено дифрактограми для ЛВ-стопу 

AlSi10Mg у вихідному стані та після різних режимів термічного об-
роблення. У вихідному стані спостерігаються дифракційні макси-
муми від Al, Si і фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2 та FeAl3Si2. Загальна кі-
лькість зміцнювальних фаз становить ≅ 5% ваг., тоді як в СЛТ-
стопі виявити їх не вдалося. Розмір ОКР Al та Si в ЛВ-стопі біль-
ший, аніж у СЛТ-стопі, в 1,5 рази та в 5 разів відповідно. Слід та-
кож відмітити, що ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці 
Al та Si в ЛВ-стопі майже вдвічі менший порівняно з СЛТ. 
 Більший розмір ОКР, менший ступінь мікродеформації криста-
лічної ґратниці та розтягувальні залишкові напруження (рис. 2, б) 
пояснюють значно меншу величину мікротвердости (0,75 ГПа) ЛВ-
стопу AlSi10Mg порівняно з СЛТ-стопом (1,3 ГПа) у вихідному ста-
ні. 
 Термічне оброблення за режимом ЛВ-О зумовлює зменшення за-
гального вмісту зміцнювальних фаз до 1% ваг. Величина ОКР і сту-
пінь мікродеформації кристалічної ґратниці в ЛВ-стопі майже не 

відрізняються від СЛТ-стопу. Відсутність зменшення величини мі-
кротвердости в ЛВ-зразках після такого оброблення, порівняно з 

вихідним станом, можна пояснити формуванням стискальних на-
пружень у поверхневому шарі. 
 Після ЛВ-Т4 розмір ОКР і ступінь деформації кристалічної ґрат-
ниці істотно не змінюються. Проте збільшується загальний вміст 

зміцнювальних фаз з ≅ 1% ваг. до ≅ 4% ваг. порівняно з ЛВ-О, що 

пояснює деяке зростання величини мікротвердости. Також на зрос-
тання величини мікротвердости впливає збільшення величини сти-
скальних напружень. 
 Після термічного оброблення ЛВ-Т6, як і після ЛВ-Т4, не спосте-
рігається істотної зміни розміру ОКР, ступеня мікродеформації 
кристалічної ґратниці та кількости зміцнювальних фаз, але рівень 

залишкових макронапружень стиснення збільшується до максима-
льного значення у −550 МПа. 
 За результатами проведених рентґеноструктурних досліджень 

можна зробити висновок, що домінувальним чинником впливу на 

величину мікротвердости в зразках ЛВ-стопу AlSi10Mg є високий 

рівень залишкових напружень стиснення (до −550 МПа), оскільки 

величина ОКР і ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці за 

усіх режимів термічного оброблення істотних змін не зазнають. В 

зразках СЛТ-стопу AlSi10Mg домінувальним чинником впливу на 

величину мікротвердости є значно більший (до ≅ 5 разів) загальний 

вміст зміцнювальних фаз порівняно з ЛВ. Результати кількісної 
аналізи вмісту цих фаз задовільно узгоджуються з якісними дани-
ми щодо розподілу Mg та Fe на мапах хемічного складу. 
 Слід також відмітити, що після термічного оброблення стопу 

AlSi10Mg, одержаного СЛТ та ЛВ, спостерігаються відмінності у 
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змінах співвідношення інтенсивностей дифракційних максимумів 

в різних кристалографічних напрямках (рис. 13). 
 Так, після відпалу за температури у 520°С інтенсивність дифрак-
ційного максимуму Al(220) для СЛТ-стопу AlSi10Mg зменшується в 

1,5 рази (рис. 13, а), а для ЛВ-стопу зростає у 2,5 рази (рис. 13, б). 
Після режиму Т6, за якого спостерігається максимальне зростання 

мікротвердости, інтенсивність дифракційного максимуму Al(220) 
для СЛТ-стопу зростає вдвічі порівняно з режимом Т4, а для ЛВ-
стопу навпаки — зменшується практично втричі. Наявність зерен 

переважної орієнтації щодо поверхні, тобто кристалографічної тек-

  
а б 

  
в г 

Рис. 13. Зміна інтенсивности та положення дифракційних максимумів 

Al(220) та Al(420) в стопі AlSi10Mg, одержаному СЛТ (а, в) та ЛВ (б, г), у 

вихідному стані та після різних режимів термічного оброблення: (220) (а, 
б), (420) (в, г). 

Fig. 13. Change in the intensity and position of the diffraction maxima (220) 
and (420) of Al in the AlSi10Mg alloy, obtained by SLM (а, в) and casting (б, 
г), in the as-received state and after various heat treatment conditions: (220) 
(а, б), (420) (в, г). 
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стури, істотно впливає на механічні властивості. 
 Зміна кутового положення максимуму Al(420) свідчить про зме-
ншення рівня стискальних напружень у СЛТ-стопі (рис. 13, в) та 

перетворення розтягувальних напружень на стискальні в ЛВ-стопі 
з подальшим зростанням їхньої величини (рис. 13, г). Характер цих 

змін відповідає рис. 2, б. 
 Аналіза змін інтенсивности дифракційного максимуму Al(420) 
(рис. 13, в, г) підтверджує відмінність впливу термічного оброблен-
ня на кристалічну структуру стопу AlSi10Mg не тільки в залежності 
від технології одержання, а й від кристалографічного напрямку. 
Даний ефект може бути пов’язаний з анізотропією кристалічної 
структури, яка виникає під час одержання зразків за технологією 

селективного лазерного топлення. 

4. ВИСНОВКИ 

Для СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані характерні найвищі 
значення мікротвердости у 1,38 ГПа, межі міцности та плинности 

— 0,79 ГПа і 4,15 ГПа відповідно, але найменше значення характе-
ристики пластичности. Це пов’язано з формуванням ультратонкої 
метастабільної комірчасто-дендритної мікроструктури у вигляді 
«риб’ячої луски» із середнім розміром комірок у 1 мм. 
 Загальний розмір структурних елементів СЛТ-стопу AlSi10Mg 

набагато менший, ніж для його литого аналогу. У ЛВ-стопі наявні 
велика кількість голчастих або пластинчастих евтектик Si і навіть 

великі частинки первинного Si, які фраґментують матрицю Al, тим 

самим погіршуючи механічні властивості. Межі комірок і межі зе-
рен СЛТ-стопу зафіксовано безліччю нанорозмірних частинок Si, 
що збільшує опір руху дислокацій. Хоча ці частинки Si розподілені 

випадково та мають низьку об’ємну частку, вони утворюють напів-
когерентний інтерфейс з матрицею Al і дають внесок до загального 

результату високої твердости друкованого зразка AlSi10Mg. 
 Термічне оброблення істотно впливає на усі механічні характерис-
тики зразків AlSi10Mg, виготовлених як СЛТ, так і ЛВ. Для СЛТ-
зразків значення мікротвердости після усіх режимів термооброблен-
ня значно нижче, ніж для вихідного стану. Для ЛВ-зразків після Т4 і 
Т6 значення мікротвердости зростають порівняно з вихідним станом, 
але не досягають значень, характерних для СЛТ-зразків після анало-
гічного термічного оброблення. Це пов’язане з тим, що частинки Si в 

термічно обробленому СЛТ-матеріялі більш дрібні та додатково сфе-
роїдизовані порівняно з термічно обробленим литим матеріялом. 
 Режим Т6 забезпечує найбільшу мікротвердість СЛТ- і ЛВ-
зразків порівняно з іншими режимами оброблення. Однак макси-
мального значення мікротвердости, притаманного вихідному стану 

СЛТ-зразка, досягти не вдається, оскільки внаслідок термічного 
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впливу відбувається руйнування специфічної мікроструктури типу 

«риб’ячої луски». Висока мікротвердість ЛВ-стопу після Т6 в осно-
вному забезпечується максимальним значенням макронапружень 

стиснення (до −550 МПа), тоді як для СЛТ-стопу цей чинник прак-
тично не має значення. Проте після СЛТ-Т6 відбувається збільшен-
ня загального вмісту зміцнювальних фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, 
FeAl3Si2 до ≅ 14,5% ваг., а після ЛВ-Т6 цей вміст у 7 разів менший. 

 Роботу виконано в рамках держбюджетної теми № 2701ф «Нау-
кові основи ультразвукової ударної та адитивної технологій вигото-
влення високонавантажених деталей БПЛА з покращеною дальніс-
тю» (держреєстраційний № 0124U001001) Національного техніч-
ного університету України «Київський політехнічний інститут іме-
ні Ігоря Сікорського». 
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Microstructure and Mechanical Characteristics 

of Layered Titanium-Based Materials Manufactured 

with Blended Elemental Powder Metallurgy 

D. G. Savvakin, O. M. Ivasishin, O. O. Stasiuk, D. V. Oryshych, 
O. V. Zatsarna, B. Ya. Melamed, N. V. Yarova*, L. M. Yashchenko*, 

and P. E. Markovsky  

G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics, NAS of Ukraine,  
36 Academician Vernadsky Blvd.,  
UA-03142 Kyiv, Ukraine 
*Institute of Macromolecular Chemistry, N.A.S. of Ukraine,  
 48 Kharkiv Highway,  
 UA-02160 Kyiv, Ukraine 

Press-and-sinter blended elemental powder-metallurgy approach using hy-
drogenated titanium powder is used to manufacture nearly-dense commer-
cially-pure titanium, Ti–6Al–4V alloy, and metal-matrix composites based 

on them and reinforced with TiC particles. The potential for variation of me-
chanical characteristics of these materials depending on the matrix composi-
tion and TiC content within 10–40% is determined using hardness and com-
pression tests. Highly-porous titanium samples (with 60–64% pores) are 

manufactured using titanium-hydride and space-holder powders. Impregna-
tion of porous titanium with polymers based on epoxyurethanes and epoxides 

is used to affect deformation ability. Polymers based on epoxyurethanes im-
prove the stress–strain characteristics of porous titanium under compres-
sion, which is useful for better energy-adsorption characteristics. Nearly-
dense metal-matrix composites, porous titanium, and nearly-dense alloy lay-
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ers are joined in various combinations using polymer to create layered struc-
tures. The mechanical behaviour of layered structures is determined with 

three-point flexure tests. It is shown the effect of intermediate porous layers 

for the decrease in strength and Young’s modulus, but for the increase in de-
formation ability of the layered structure as a whole. Proper selection of ma-
terial combinations and thickness of layers gives wide potential for control-
lable and useful adjustment of strength, ductile, and damping characteristics 

of layered materials. 

Key words: titanium-based layered materials, titanium alloys and metal-
matrix composites, porous titanium, polymer, mechanical characteristics. 

Методом пресування та спікання порошку гідриду Титану та порошкових 

сумішей на його основі одержано малопористі технічно чистий титан, 
стоп Ti–6Al–4V та металоматричні композити, зміцнені додаванням до 

цих матеріялів частинок TiC. Потенціял зміни механічних характерис-
тик в залежності від хемічного складу матриці та вмісту частинок TiC в 

межах 10–40% було оцінено під час випробування на стиск і мірянням 

твердости. Пористий (60–64% пор) технічно чистий титан, одержаний з 

використанням порошків гідриду Титану та пороутворювача, просочено 

полімерами на основі епоксиуретану й епоксиду для підвищення здатнос-
ти до деформування. Полімери на основі епоксиуретану під час випробу-
вань на стиск поліпшують міцність і деформаційні характеристики, які 
визначають поліпшене вбирання енергії. Різні комбінації шарів малопо-
ристих металоматричних композитів і стопів, а також пористого титану 

було з’єднано полімерами з формуванням шаруватих структур. Механіч-
ну поведінку шаруватих структур досліджено під час випробувань на три-
точковий вигин. Показано вплив проміжного шару пористого титану на 

пониження міцности та модуля Юнґа за одночасного поліпшення дефор-
маційної здатности шаруватих структур. Правильний вибір комбінацій 

вказаних матеріялів і товщини окремих шарів дає можливість керовано 

реґулювати показники міцности, пластичности та здатности до вбирання 

енергії під час деформування шаруватих матеріялів. 

Ключові слова: шаруваті матеріяли на основі титану, стопи та металома-
тричні композити, пористий титан, полімер, механічні характеристики. 

(Received 30 January, 2025; in final version, 28 April, 2025) 
  

1. INTRODUCTION 

Today’s realities, such as military operations and the growing risk of 

terrorist threats over the world, require a significant amount of work 

by engineering and sapper services to detect and neutralize explosive 

objects. An important task is the development of advanced materials 

for the manufacture of protective ammunition for personnel and 

equipment (shields, helmets, body armour, containers for transporta-
tion of explosive materials, etc.), which would effectively protect 
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against the striking elements of explosive devices, fragments, and the 

destructive and striking effect of shock waves. For effective and safe 

work of the sapper service, a reduced mass of protective ammunition, 
its paramagnetic, high strength and plasticity characteristics are re-
quired. However, the materials currently used in this area have certain 

disadvantages. 
 To protect personnel and equipment, steel, ceramics, high-modulus 

synthetic materials such as Kevlar, carbon fibre composites [1–5] and 

their combinations are currently used. However, such products do not 

always provide reliable protection having a number of disadvantages: 
Kevlar has very limited protective characteristics; fragile ceramic 

products are destroyed when hit by the first high-energy striking ele-
ment, not providing effective protection in the future. Steel protective 

structures have a large mass and are therefore not sufficiently mobile. 

Moreover, ferromagnetic properties of steel products are a significant 

disadvantage when used by the enemy with magnetic mines. In addi-
tion, steel, ceramic and Kevlar materials, while protecting against bul-
lets and fragments, are not effective in damping the energy of shock 

waves, which can cause significant damage to personnel and equipment. 
 Contrary, paramagnetic titanium alloys [6, 7] are considered as ex-
tremely attractive materials for the manufacture of protective ammu-
nition owing to the unique combination of low specific weight (of about 

4.5 g/cm3), high strength (up to 1300–1600 MPa) and plasticity (elon-
gation of 10–25% depending on the chemical composition). The 

strength of titanium alloys reaches the corresponding parameter of 

high-strength steels, while they are non-magnetic and half as light as 

steel counterparts are, giving a significant advantage in terms of per-
sonnel safety and ease of operation. A certain disadvantage of titanium 

alloys is their low hardness (not more than 300–350 HV) compared to 

steels. However, the hardness increases significantly (from 400 to 

800 HV and higher [8–10]) for metal-matrix composites (MMC) based 

on titanium or its alloys, which are strengthened by high-modulus par-
ticles of TiC or TiB phases. At high hardness, such composites possess 

a desirable low specific weight and can achieve high strength levels. 
 It is generally recognized that a significantly improved complex of 

physical and mechanical, and, accordingly, protective and service 

characteristics, can be achieved by replacing individual materials with 

layered structures that combine them [1, 6, 11, 12]. The general prin-
ciples of constructing such structures are well known from previously 

published data and are valid for a number of materials, including tita-
nium [8, 9]. The advantage of layered structures is the combination of 

materials with significantly different mechanical characteristics: hard 

and high-strength MMC as the front layer, while ductile titanium al-
loys as the back layer. Such combination provides a unique set of high 

strength and ductile characteristics of the material as a whole, while 
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reducing the thickness of the material. Moreover, the inclusion of in-
termediate layers of highly porous titanium or titanium alloys in the 

layered structures contributes to the effective absorption of shock wave 

energy by deformation of such porous materials on impact loading. 
 The combination of titanium alloys and MMCs with different chemi-
cal and phase compositions, as well as highly porous layers, in one ma-
terial can provide a unique set of physical and mechanical characteris-
tics that are unattainable for each material separately. In particular, 

various combinations of the noted materials provide the potential to 

control the balance of all mechanical characteristics and to change pa-
rameters of strength, hardness, ductility and the ability to absorb 

shock wave energy, which will ensure the achievement of the desired 

protective characteristics of the entire layered material. 
 The aim of present study is to evaluate the potential for controlled 

change the mechanical characteristics of layered materials combining 

commercially-pure titanium (CP-Ti), Ti–6Al–4V alloy, MMCs on their 

base reinforced with TiC particles, as well as highly porous CP-Ti lay-
ers. These data will ensure development of layered titanium-based ma-
terials with promising physical and mechanical characteristics for ef-
fective protection against the damaging effects of explosive devices, 
including striking elements and shock waves. 

2. MATERIALS AND EXPERIMENTAL PROCEDURE 

A number of titanium-based materials, which differ significantly in 

their chemical and phase composition, and, accordingly, change their 

mechanical characteristics in a wide range, were selected (Table 1) to 

be included in layered structures. Commercially-pure titanium (CP-Ti) 
was chosen as the most-ductile and low-strength material. The most 

widely used Ti–6Al–4V (% wt.) composition was selected as medium 

TABLE 1. Composition of studied materials. 

No. Composition Raw powders used for manufacturing 

1 commercially-pure titanium (CP-Ti) ТіН2 

2 Ті + 10% ТіС MMC ТіН2, ТіС 

3 Ті + 20% ТіС MMC ТіН2, ТіС 

4 Ті + 40% ТіС MMC ТіН2, ТіС 

5 Ti–6Al–4V alloy ТіН2, Al master alloy 

6 Ti–6Al–4V + 10% ТіС MMC ТіН2, Al–V master alloy, ТіС 

7 Ti–6Al–4V + 40%ТіС MMC ТіН2, Al–V master alloy, ТіС 

8 highly-porous CP-Ti TiH2, ammonium carbonate 
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strength alloy. These materials were also used as metal matrixes to 

create composites reinforced with 10%, 20% and 40% (by volume) of 

high-modulus TiC particles to achieve enhanced strength and hardness 

characteristics. Comparison of CP-Ti and Ti–6Al–4V allows determin-
ing the influence of corresponding matrix material, while variation in 

TiC content allows evaluating the strengthening effect of TiC particles 

in the composites. To study the ability of porous structures to absorb 

energy during their deformation, highly-porous CP-Ti samples were 

manufactured. 
 All the above materials were manufactured using press-and-sinter 

blended elemental powder metallurgy. Titanium-hydride powder TiH2 

and powder blends on its base were used as raw materials, taking into 

account the positive role of hydrogen as a temporary alloying element 

for titanium [13–15]. 
 Titanium-hydride powder (less than 100 µm in size), 60%Al–40%V 

master alloy (less than 63 µm) and titanium carbide TiC (less than 

30 µm) powders were used as raw materials. The powders were blended 

in appropriate proportions to achieve the given composition of specific 

blends, after which the blends were pressed at room temperature in 

moulds at 620 MPa to obtain rectangular (65×10×10 mm) and cylindri-
cal (diameter of 10 mm, height of 10 mm) compacts. The compacts were 

sintered in vacuum furnace (heated at a rate of 10°C/min to 1250°C, 

and kept at this temperature for 4 hours). In this thermal cycle, com-
plete desorption of hydrogen from titanium hydride occurred, activat-
ing solid-state diffusion in dehydrogenated titanium [13–15]. As a re-
sult, redistribution of alloying elements (aluminium, vanadium) in ti-
tanium and sintering of powder particles led to formation of nearly-
dense and chemically-uniform matrixes. When creating composites, 
the strengthening TiC particles remained quite inert in relation to the 

surrounding CP-Ti or Ti–6Al–4V alloy matrixes. Typical microstruc-
tures of sintered materials are shown in Fig. 1. 
 Manufacturing highly-porous CP-Ti included blending a fairly-large 

TiH2 powder (63–125 µm) with ammonium carbonate particles (up to 

400 µm in size), which was used as a space holder. Titanium hydride 

was blended with ammonium carbonate in proportions of 1:1, the blend 

was pressed at 150–250 MPa into rectangular (65×10×10 mm) com-
pacts. Then, ammonium carbonate was removed as volatile compound 

from the compacts in two stages: by heating in air to 120°C and subse-
quent heating in vacuum to 300°C. After removing ammonium car-
bonate was completed, titanium-hydride powder compacts were heated 

in vacuum furnace up to 1000°C and exposed for 2 hours to remove hy-
drogen and sinter. 
 The microstructure of the sintered materials was investigated by 

scanning electron microscopy (VEGA III TESCAN equipped with a 

Brucker EDX detector to determine local chemical composition). The 
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Vickers hardness of the materials was determined using Wolpert 432 

SVD machine. The compression characteristics of individual sintered 

materials were determined using cylindrical samples at Instron 8802 

device under quasi-static loading conditions using rates of 10−3
 and 

10−1
 mm⋅s−1. To assess the potential for increasing the energy-

absorbing (damping) characteristics of porous CP-Ti under compaction 

loading, their impregnation with polymers based on epoxyurethanes 

(PEU-1 and PEU-7) and modified epoxies was used. The polymers were 

developed at the Institute of Macromolecular Chemistry, N.A.S. of 

Ukraine, and recommended as damping materials. 
 To create layered materials, sintered rectangular samples 

(65×10×10 mm) of nearly-dense CP-Ti, Ti–6Al–4V alloy, MMCs and 

porous titanium were cut by spark erosion to obtain flat plates with a 

thickness of 2.5 to 5 mm, 65 mm length and 10 mm width. The plates of 

different materials were bonded each other in various combinations 

using polymers to form layered structures. Liquid polymers were de-
posed on the surfaces of individual materials, which were joined to-
gether to create ‘sandwiches’ and subsequently heated in drying cham-
ber up to temperature range of 90–130°C for 3–6 hours to harden the 

polymers. Such operations led to joining the plates with the formation 

of a strong bond between the individual layers. The resulting layered 

structures of different compositions were subjected to three-point 

flexure tests on Instron 8802 machine, since the loading scheme dur-
ing three-point flexure is similar to the loading on shock wave or pro-
jectile impact on the material. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Microstructures and Compression Characteristics of Individual 

Sintered Materials 

Typical microstructures of sintered nearly-dense materials are shown 

in Fig. 1. CP-Ti consisted of relatively-coarse α-phase lamellae (thick-
ness is up to 50–70 µm) and globules having size up to 100 µm (Fig. 1, 
a). About of 1.5% residual pores of spherical shape up to 30–40 µm in 

size were presented in microstructure. Sintered Ti–6Al–4V alloy (Fig. 
1, b) is characterized with noticeably finer lamellar α + β microstruc-
ture inside grains of 80–100 µm in size, and 2% residual pores (up to 

30 µm in size). Microstructure of sintered MMC (see Fig. 1, c as an ex-
ample) consists of lamellar CP-Ti or Ti–6Al–4V matrixes and reinforc-
ing spherical TiC particles, which were not obviously changed in size and 

shape during sintering. A number of TiC particles form conglomerates, 
being not quite evenly redistributed over the matrixes. Residual porosi-
ty of MMCs is some higher than for matrixes itself, being within 3–8%. 
 As the first research stage, main mechanical characteristics of indi-
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vidual sintered materials were determined to evaluate the potential for 

characteristics modification with changing their chemical composition 

(Table 2). Corresponding stress–strain compression curves are pre-
sented in Fig. 2 together with tested samples. 
 Taking into consideration the data presented in Table 2 and Fig. 2, it 

was demonstrated that the yield strength and hardness values obvious-
ly increase, when replacing the CP-Ti matrix with an alloyed matrix of 

Ti–6Al–4V composition (yield strength (YS) from 590 to 1124 MPa, 
hardness from 260 to 357 HV). The similar result was achieved with 

introduction of reinforcing TiC phase in both matrixes and increase in 

TiC content. At the same time, with matrix alloying and increasing TiC 

phase content in MMC, the ability to deform (strain values correspond-

  
a b 

 
c 

Fig. 1. Typical microstructures of sintered CP-Ti (a), Ti–6Al–4V alloy (b) and 

Ti–6Al–4V + 40% TiC composite (c). 
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ing sample fracture) was reduced from 52–58% to 9–11%. Further-
more, severe deformation of CP-Ti and Ti–6Al–4V alloy resulted in 

significant material hardening; thus, the ultimate strength values 

achieved (stress, at which samples were fractured) are highest 

(≅ 2090 MPa and ≅ 1600–1700 MPa) among tested samples. The higher 

content of TiC particles in the CP-Ti matrix led to reduced hardening 

ability of CP-Ti-based MMCs due to lower deformation. However, the 

tendency for reduced ultimate strength with higher TiC content is not 

obvious for MMCs based on Ti–6Al–4V matrix. 
 Increase in deformation rate within 10−3–10−1

 mm/s range resulted 

in some higher YS and strain values recorded, while tendency for 

changing ultimate strength values was not clearly observed at increase 

in deformation rate. 
 Microstructures of tested Ti–6Al–4V alloy and MMC samples are 

shown in Fig. 3 as an example of typical deformed microstructures. 
Traces of intensive deformation such as bended α-phase lamellae and 

severely-deformed residual pores were observed for both CP-Ti and Ti–
6Al–4V matrixes without TiC particles (see Fig. 3, a for Ti–6Al–4V 

alloy). As for MMCs (Fig. 3, b), reinforcing TiC particles prevent in-
tensive deformation of matrix. Samples were crushed with cracks 

propagation through matrix/TiC interfaces and particle conglomer-
ates, forming crushed TiC fragments. The number of cracks increases 

TABLE 2. Main mechanical characteristics of individual sintered materials. 

No. Material 
Hardness, 

HV 

Compression rate, 

10−3⋅mm⋅s−1 
Compression rate, 

10−1⋅mm⋅s−1 

YS, 

MPa 

Ultimate 

strength, 

MPa 

Strain, 

% 
YS, 

MPa 

Ultimate 

strength, 

MPa 

Strain, 

% 

1 CP-Ті 260 590 2086 52.5 613 2096 58 

2 
Ті–

10% ТіС 
288 812 1792 38 966 1947 43 

3 
Ті–

20% ТіС 
337 919 1411 23 1036 1325 21 

4 
Ті–

40% ТіС 
449 976 1203 9 1236 1292 10 

5 Ті–6Al–4V 357 1124 1714 29.5 1165 1616 31.5 

6 
Ті–6Al–

4V–
10% ТіС 

379 1163 1601 22 1260 1553 22.5 

7 
Ті–6Al–

4V–
40% ТіС 

560 1257 1600 11 1453 1661 10 
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with increasing TiC-phase content, gradually leading to a transition 

from a ductile fracture mode to a completely brittle one, which is espe-
cially characteristic for MMCs based on the Ti–6Al–4V alloy with 10% 

and 40% TiC phase. In areas, where intense stresses occur, in particu-
lar, on the surfaces of brittle fracture of MMC, crashed TiC particles 

are clearly visible. 
 The results above suggested useful combination of either CP-Ti or 

Ti–6Al–4V alloy layers (as materials possessing highest ductile char-
acteristics) together with MMCs reinforced with 40% TiC (as a materi-
als demonstrating highest YS and hardness values) to achieve im-
proved set of characteristics for entire layered materials. 

3.2. Characteristics of Porous CP-Ti and Their Modifying 

with Polymer Impregnation 

As well-known [16, 17], presence of pores in sintered materials resulted 

in degradation of their strength and ductile characteristics. So, manu-
facturing of porous CP-Ti was aimed on achievement not only specified 

and uniform porous structure desirable for improved damping charac-

 

 

Fig. 2. Typical stress–strain curves for individual sintered materials (defor-
mation rate 10−3

 mm/s): 1—CP-Ti, 2—CP-Ti + 10% TiC, 3—CP-Ti + 20% TiC, 
4—CP-Ti + 40% TiC, 5—Ti–6Al–4V alloy, 6—Ti–6Al–4V + 10% TiC, 7—Ti–
6Al–4V + 40% TiC. Corresponding tested samples (1 to 7) are shown below. 
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teristics, but also to attain sufficient strength and ductile levels. 
 Selected modes of ammonium carbonate removal from the powder 

compacts and parameters of subsequent vacuum sintering at 1000°C 

allowed completed dehydrogenation of TiH2 particles and formation of 

highly-porous sintered CP-Ti material with a density of 1.63–
1.73 g/cm3, which corresponds to a porosity level of 60% to 64% (Fig. 
4, a, b). The pores are evenly distributed over the volume of sintered 

CP-Ti with preservation of open pore channels between the voids (Fig. 
4, a). The pore sizes are up to 200–400 microns (Fig. 4, b) that corre-
sponds to the size of space holder particles used. 
 Despite enhanced porosity, sintered CP-Ti ensures sufficient com-
pressive strength and significant degree of deformation before frac-
ture (Fig. 5, curve 1), promising for its using as damping material. 
However, ability to absorb energy on deformation (other words, better 

damping characteristics) should be as high as possible, which, in turn, 
needs increased deformation degrees. For this reason, the potential to 

increase deformation ability of porous titanium using its saturation 

with special polymers developed at the Institute of Macromolecular 

Chemistry, N.A.S. of Ukraine was investigated. The idea was to create 

a specific composite material by impregnating porous titanium with 

polymers in the liquid state, followed by their solidification, which was 

supposed to improve further the toughness and elastic properties of 

porous titanium and to increase its deformation degree before the frac-
ture. As once more extremely important task, the polymers character-
ized by high adhesiveness and sufficient strength in solidified condition 

  
a b 

Fig. 3. Typical microstructures of deformed Ti–6Al–4V alloy (a) and Ti–6Al–
4V + 40% TiC MMC (b). 
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can be used to join the surfaces of various titanium-based materials (in-
cluding porous layers, alloys and MMCs) into entire layered structures. 
 On impregnation process, liquid polymers having a different, but 

sufficiently high fluidity partially fill the voids of porous CP-Ti (Fig. 
4, c). Owing to good adhesion, polymers densely join with the internal 
surfaces of the porous material (Fig. 4, d), ensuring strong bond after 

polymer solidification. For used SEM BSE images, pores filled with 

polymers appear as dark zones, while pores not filled with polymers are 

light. The density of porous CP-Ti samples (of 1.63–1.73 g/cm3) in-
creases somewhat after impregnation process; the densities after pol-
ymer impregnation are of 2.152 g/cm3

 (Ti + PEU-1), 2.019 g/cm3
 

(Ti + PEU-7), and 2.317 g/cm3
 (Ti + epoxy-based polymer). Different 

density values after impregnation are in accordance with the varying 

degrees of saturation of CP-Ti with the corresponding polymers due to 

their different fluidity characteristics. 

  
a b 

  
c d 

Fig. 4. SEM images (BSE mode) of sintered porous CP-Ti microstructure (a, b) 
and after its impregnation with polymers (c, d, polymer PEU-7 is used as an 

example). Pores filled with polymers are dark; those not filled are light. 
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 Impregnation with polymers noticeably affects the stress–strain 

compressive characteristics of porous CP-Ti (Fig. 5, curves 2–4, com-
pare with curve 1). At the initial stages of loading (up to 66–67 MPa at 

both used deformation rates of 10−3
 and 10−1

 mm/s), the studied mate-
rials deform elastically. At higher compression stresses, they mainly 

demonstrate typical plastic behaviour without fracture of the samples 

(with the exception of the sample impregnated with an epoxy-based pol-
ymer). 
 At the beginning, plastic deformation of porous material occurs by a 

gradual decrease in the pore volume (areas of flat ‘plateaus’, located 

horizontally or with a slight slope), as a result of which a compacted 

poreless materials are gradually formed, which leads to deformation 

hardening and an increase in the slope of the curves with increasing 

stresses. Porous CP-Ti without polymers (Fig. 5, curve 1) has a yield 

strength of 66–67 MPa and plastically deforms to a relative compres-
sion strain of about 65–70% before the appearance of certain signs of 

sample failure (‘teeth’ and bend points on the stress–strain curves). 
The epoxy-based polymer (Fig. 5, curve 4) significantly increases the 

strength of porous titanium (yield strength of 105–221 MPa depend-
ing on deformation rates of 10−3

 and 10−1
 mm/s, correspondingly), but 

reduces its ability to deform (relative compression strain decreases to 

25–50%, at which sample failure takes place). Impregnation with 

PEU-1 and PEU-7 polymers (Fig. 5, curves 2 and 3) has a fairly similar 

 

Fig. 5. Compression stress–strain characteristics of porous CP-Ti (1) and 

their changes under the influence of various polymer impregnations: PEU-1 

(2), PEU-7 (3), epoxy-based (4). Deformation rate of 10−3
 mm/s. 
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effect on the mechanical behaviour of porous titanium, only slightly 

increasing its strength at the initial stages of deformation (yield 

strength is of up to 67–84 MPa depending on deformation rate), but 

reducing the slope of the curves with further development of plastic 

deformation and continuing the flat sections of the stress–strain 

curves (‘plateau’) to deformation values of 40–48%, at which the first 

signs of the development of the failure process appear, however, with-
out fracture of the sample as a whole. At the same time, the sample im-
pregnated with PEU-1 polymer (Fig. 5, curve 2) demonstrates the low-
est slope of the stress–strain curve with a longest horizontal ‘plateau’, 

which indicates the practical absence of hardening, hence, improved 

ability to absorb energy owing to enhanced deformation degree com-
pared to other samples. 
 Based on results above, it was determined that the impregnation 

with polymers PEU-1 and PEU-7 demonstrates similar plastic behav-
iour, which should make the desired contribution to increasing energy 

absorption during deformation, with PEU-1 being determined as the 

best suitable polymer for further experiments. PEU-1, having suffi-
cient fluidity in liquid state, penetrates quite easily inside the depth of 

the porous CP-Ti during impregnation. Moreover, PEU-1 does not in-
crease the strength of porous titanium, but provides better defor-
mation characteristics (a longer horizontal plateau on stress–strain 

curve, and, accordingly, the enlarged area under it (Fig. 5), which cor-
responds to greater absorbed energy on deformation and indicates bet-
ter damping characteristics). 

3.3. Layered Structures and their Characteristics 

The task of the next research stage was to manufacture layered sam-
ples using polymer PEU-1 to bond layers of different titanium materi-
als, and to assess the mechanical behaviour of layered structures of 

different composition under loading conditions that simulate the load-
ing conditions during the action of shock waves. 
 Two-, three- and four-layered samples of different design on the 

base of CP-Ti and Ti–6Al–4V alloy were manufactured (Fig. 6) to com-
paratively assess their mechanical characteristics and to understand 

the role of each individual material in the overall deformation behav-
iour. The samples 1 and 4 contain MMCs with high content (of 40%) of 

TiC phase as front layer, and back ductile layer of either CP-Ti or Ti–
6Al–4V alloy. An intermediate layer of porous CP-Ti was included for 

samples 2 and 5; thickness of porous layer was furtherly increased for 

samples 3 and 6. The polymer PEU-1 impregnated intermediate porous 

CP-Ti layer and covered the adjacent surfaces of layers to ensure suffi-
cient bonding between them. The overall thickness of each sample was 

of about 10 mm, while thickness of individual layers was variable with-
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in approximately 2.5–5 mm range to evaluate the influence of each 

layer thickness. Once more sample (7) included additional intermediate 

MMC layer with low TiC content (10%) to evaluate the role of gradual 
decrease of reinforced particle content from surface to the depth of 

layered material. The samples were tested with 3-point flexure; load 

was applied from MMC layer side (Fig. 7). 
 The comparison of flexure stress–flexure strain curves for samples 

based on CP-Ti (Fig. 8, a) and based on Ti–6Al–4V alloy (Fig. 8, b) 

 

Fig. 6. Scheme of tested layered sample design: samples Nos. 1–3 are based on 

CP-Ti, while Nos. 4–7 on Ti–6Al–4V alloy. 

 

Fig. 7. Various stages of three-point flexure testing layered sample consisted 

of Ti–40% TiC MMC (upper), porous CP-Ti (intermediate) and bulk CP-Ti 
(bottom) layers. 
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clearly demonstrates that alloying the matrix with aluminium and va-
nadium leads to noticeably higher strength values, but lower ductile 

characteristics than those for the unalloyed CP-Ti matrix. However, 
the other features of mechanical behaviour are quite similar for both 

groups of samples. 
 The characteristic feature of all layered materials is the presence of 

‘teeth’ at stress–strain curves, mainly, within the elastic deformation 

stage at stresses in the range from 70 MPa to 400 MPa (depending on 

the type of layered samples; Fig. 8). The teeth are associated with the 

destruction of the polymer bonding the layers, delamination of indi-
vidual layers and their cracking. The appearance of cracks mainly ob-
served for the upper MMC layers, which are hard and have low fracture 

toughness, as well as for highly-porous layers, both of which are vul-
nerable to crack propagation in places of significant stress concentra-
tion. With an increase in the deformation degree, as a rule, the nuclea-
tion and growth of cracks is first observed in the upper MMC layer, 
then in the porous layer, and lastly in the bottom ductile layer. 
 The inclusion of highly porous titanium layers (which are relatively 

ductile and have lowest strength) between the layers of MMC and alloy 

leads to a decrease in the yield strength and the strength of the layered 

structure as a whole (compare samples 1 and 2 in Fig. 6 and corre-
sponding curves in Fig. 8, a, as well as samples 4 and 5, Fig. 6, and cor-
responding curves in Fig. 8, b). At the same time, presence of interme-
diate porous layer increases ability to deform (increasing the plastic 

deformation stage of the stress–strain curves, which indicates a better 

ability to absorb energy during deformation). Increasing the thickness 

of the porous layers (comparison of curves 2 and 3 in Fig. 8, a, as well 
as curves 5 and 6 in Fig. 8, b) further demonstrates this trend. 

  
a b 

Fig. 8. Stress–strain curves for 3-point flexure tests of layered samples on the 

base of CP-Ti (a) and Ti–6Al–4V alloy (b), sample numbers correspond to 

samples shown in Fig. 6. 
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 It should be noted that the slope of the load curves gradually de-
creases with the inclusion of a porous CP-Ti layer between MMC and 

alloy layers and with an increase in its thickness from 2.5 mm (samples 

2 and 5) to 5 mm (samples 3 and 6). We can draw a general conclusion 

about the decrease in Young’s modulus of layered structures as a whole, 
with an increase in the thickness of their porous layers. This result is 

logical, taking into account the well-known data on the gradual decrease 

in Young’s modulus [18, 19] for materials having higher porosity. 
 Sample 7 (four-layer), in which two composite layers with 40% and 

10% TiC were used, demonstrates rather similar strain, strength, and 

Young’s modulus characteristics in comparison to those for three-
layer sample 6 (Fig. 8, b). Obviously, potential effect of additional 
MMC layer on mechanical characteristics was hidden with simultane-
ous reduction of porous layer thickness for sample 7 and with relative-
ly low strength of polymer joins. 
 Thus, from the experiments conducted, it can be concluded that prop-
er combinations of the studied materials and the thickness of individual 
layers allow wide range adjustment of strength characteristics (yield 

stress of 70–420 MPa, tensile strength of 80–600 MPa), plasticity (de-
formation of 18–40%) and Young’s modulus of layered structures. An 

important result is the confirmation of the positive role of the inclusion 

of highly-porous CP-Ti in layered structures to reduce Young’s modulus 

and to increase their overall deformation degree before the beginning of 

their destruction process, which is useful for controllable adjustment of 

strength, ductile, and damping characteristics of layered structures. 

4. CONCLUSIONS 

1. Nearly-dense commercially-pure titanium (CP-Ti), Ti–6Al–4V alloy 

and MMCs based on them with a content of high-modulus TiC particles 

from 10 to 40% were manufactured with powder metallurgy approach 

using hydrogenated titanium powder. The potential for variation of 

mechanical characteristics of these materials depending on the compo-
sition of the matrix and TiC content was determined using hardness 

and compression tests in quasi-static conditions.  
2. Highly-porous CP-Ti samples (with 60–64% pores) were manufac-
tured using titanium-hydride powder and ammonium carbonate as a 

space holder. Porous CP-Ti samples were impregnated with polymers 

based on epoxyurethanes (PEU-1 and PEU-7) and epoxide to evaluate 

the potential to affect deformation ability of porous CP-Ti. Polymers 

PEU-1 and PEU-7 similarly improve the stress–strain characteristics 

of porous titanium under compression loading, which is useful for 

higher energy adsorption characteristics on deformation. 
3. Nearly-dense MMC and alloy layers, as well as porous CP-Ti one were 

joined in various combinations using PEU-1 polymer to create layered 
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structures. The mechanical behaviour of layered structures during 

three-point flexure tests was determined. The inclusion of porous lay-
ers and an increase in their thickness in layered structures leads to a 

decrease in strength and Young’s modulus, but an increase in defor-
mation ability of the layered structure as a whole. Proper selection of 

material combinations and thickness of layers gives wide potential for 

controllable and useful adjustment of strength, ductile and damping 

characteristics of layered structures. 
 The present study was funded by National Academy of Sciences of 

Ukraine (grant IMP-2024/5). 
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Ti-Based Metal-Matrix Composites Reinforced with TiC or TiB 
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A metal-matrix composites (MMCs) based on titanium matrix reinforced with 

the TiB and TiC particles are obtained by printing with electron-beam melt-
ing and cored wires as feeding deposited material. These wires of three types 

are made of a mixture of fine powders of pure Ti with fine powders of (1) TiC, 
(2) TiB2, or (3) Ti/TiB (obtained by preliminary sintering) wrapped into 

100 µm-thick titanium foil. MMCs are formed due to the in situ reaction be-
tween Ti and fine hard particles during the deposition on the surface of the
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base Ti–6Al–4V plate. Upon printing, the gradients in both the composition 

and the microstructure state of the MMCs are formed. The bottom layer adja-
cent to the base Ti–6Al–4V plate has relatively-low concentrations of the TiC 

or TiB particles, while approaching the top surface, the concentration of 

hardening particles increases. This gradient microstructure ensures a 

smooth change in hardness along the height of the MMC layer, and its maxi-
mum reaches 525–540 HV in the cases of wires (1) and (2), while for wire (3), 
which has most uniform distribution of finest strengthening particles, it is 

up to 640 HV. 

Key words: titanium-matrix composite, printing with electron beam, cored 

wire, interphase interaction, microstructure, phase composition, titanium 

carbide, titanium boride. 

Металоматричні композити (MMК) на основі титанової матриці, зміцне-
ної частинками TiB і TiC, було одержано шляхом 3D-друку електронно-
променевим методом із використанням порошкового дроту в якості мате-
ріялу, що натоплювався. Дроти трьох типів було виготовлено із суміші 
дрібних порошків чистого Ti та порошків (1) TiC, (2) TiB2 або (3) суміші 
Ti/TiB (одержаної попереднім спіканням), загорнутих у титанову фолію 

товщиною у 100 мкм. MMК утворився внаслідок реакції безпосередньо в 

процесі топлення між Ti та цими частинками під час осадження на повер-
хню базової пластини зі стопу Ti–6Al–4V. Під час 3D-друку утворилися 

ґрадієнти у фазовому складі та мікроструктурі ММК. Нижній шар, що 

безпосередньо прилягає до базової пластини Ti–6Al–4V, має відносно ни-
зькі концентрації частинок TiC або TiB, а, наближаючись до поверхні 
композиту, концентрації цих зміцнювальних частинок збільшуються. 
Така ґрадієнтна мікроструктура забезпечує плавну зміну твердости по 

висоті шару ММК, і її максимум сягає 525–540 HV у випадках дротів (1) і 
(2), а для дроту (3), який має найбільш рівномірний розподіл найдрібні-
ших зміцнювальних частинок, сягає 640 HV. 

Ключові слова: титановий матричний композит, 3D-друк електронним 

променем, порошковий дріт, міжфазова взаємодія, мікроструктура, фа-
зовий склад, карбід Титану, борид Титану. 
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1. INTRODUCTION 

Titanium alloys possess excellent strength-to-weight ratios and corro-
sion resistance. These characteristics promote their wide use in aero-
space, marine and automotive industries [1–3]. However, such draw-
backs of titanium alloys as insufficient hardness and wear resistance 

as well as increased manufacturing costs restrict their application. 
Hardness, wear resistance and strength level can be improved with 

creation of metal-matrix composites (MMCs) on the base of titanium 

matrixes reinforced with disperse high-moduli particles. It is general-
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ly known, phases such as titanium carbide TiC and titanium monobo-
ride TiB are the best suitable for reinforcing both commercially-pure 

(CP-Ti) titanium and alloyed titanium matrixes. On another hand, 
such characteristics of MMCs are reasons for their poor workability, 
creating problems with manufacturing net-shape products. Printing, 
also known as additive manufacturing (AM) [1, 2], is suitable approach 

for easy and fast manufacturing net-shape products in cost-efficient 

manner. printing has been widely used in industry for a long time for 

stainless steel and nickel-based products. However, AM technologies 

are less developed for titanium-based products, because of achieve-
ment of their desirable mechanical characteristics is rather problemat-
ic due to necessity for careful protection of titanium from contamina-
tion and strong microstructure control during printing process. 
 A promising AM technology for titanium-based products is xBeam 

metal-printing process [3, 4] using hollow electron beam and wire as 

feedstock material. Unique profile of electron-beam brings’ ad-
vantages to control effectively heated area, molten pool, cooling condi-
tions, and microstructure of crystallized metal. The noted technology 

was successfully used for printing various titanium-alloy products us-
ing wires of corresponding compositions. However, hard and brittle 

MMCs are not suitable to produce corresponding wires in conventional 
manner. As an alternative method to produce wires of desirable com-
position, so-called ‘cored wire’ consisted of powder mixtures sealed 

inside ductile foil shell, can be used [5–7]. This method is promising to 

obtain cored wires corresponding to titanium-based MMCs with vari-
ous reinforcing additions and, then, to use noted cored wires as feed-
stock materials in xBeam 3D-printing process for MMCs’ products [5, 
8]. However, potential and peculiarities of xBeam 3D-printing process 

for manufacturing titanium-based MMCs reinforced with the TiC and 

TiB phases should be studied. 
 The aim of the present study is to establish the potential for using 

cored wires as feedstock materials for printing of MMCs, as well as pe-
culiarities of microstructure and phase composition of 3D-printed 

products, as an example, using MMCs on the base of CP-Ti matrix rein-
forced with the TiC and TiB phases. 

2. MATERIALS, TECHNOLOGICAL APPROACH, 
AND EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Two MMCs’ compositions on the base of unalloyed titanium (CP-Ti) 
matrix reinforced with either 40% (vol.) TiC or 40% TiB were selected 

for present investigation. To produce the cored wires of noted compo-
sitions, titanium foil (20 µm thickness), titanium powder (40–125 µm 

in size), TiC (less than 30 µm) and TiB2 (less than 10 µm) powders were 

used as raw materials. The cored wire manufacturing process was de-
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scribed in details elsewhere [5–7]. The powders were blended in corre-
sponding ratios and sealed in titanium foil shell 3 mm in diameter. 
Necessary amount of TiC powder was taken for Ti–40% TiC cored wire 

manufacturing, while raw TiB2 powder was tested in two approaches to 

produce cored wires corresponding to 40% TiB reinforcements. First 

approach assumes in situ TiB2 + Ti → TiB exothermic reaction to form 

monoboride TiB phase during printing. Second approach was compara-
tively used to clarify possible influence of noted reaction and heat re-
lease on microstructure formation. For the second one, the necessary 

amount of boron was introduced as composite Ti/TiB powder obtained 

with preliminary reaction sintering of Ti + TiB2 powder blend at 

1200°C, 1 hour in vacuum. Therefore, raw TiB2 powder was trans-
formed into porous Ti/TiB reaction product, which was crushed into 

powder again; composite Ti/TiB powder was sealed in Ti foil for manu-
facturing second cored wire of Ti–40% TiB composition. 
 The cored wires were used in the xBeam metal-printing method to 

print MMC products on the surface of Ti–6Al–4V (wt.%) plate as sub-
strate. A profile electron beam in the form of a hollow inverted cone 

melts a cored wire that is fed coaxially with this electron beam. The ad-
vanced technological features [9–11] provided by the presented heat-
ing configuration and the use of a low-voltage (< 20 kV) but high-power 

(up to 18 kW) electron beam creates a moderate concentration of ener-
gy on the heating surface (in the range of 103

 kW/cm2), providing a 

number of exceptional technological possibilities for manufacturing of 

high-quality printed products with high productivity. 
 MMCs’ samples of ≅ 20 mm in height and 7–10 mm in width (Fig. 1) 
were printed layer by layer on Ti–6Al–4V substrate using above de-
scribed approach. The samples were cut with spark erosion; their verti-

 

Fig. 1. General view of 3D-printed MMC sample. 
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cal cross sections were polished and etched with Kroll’s reagent (2% 

HF, 5% HNO3, 93% H2O) for microstructure investigations over the 

sample height. Microstructure studies were performed using SEM 

(Tescan Vega III equipped with Brucker EDX analyser). Phase compo-
sition of materials, including transformation of boride phases, was 

studied with x-ray diffraction analysis. Hardness tests (Wolpert 432 

SWD) were implemented to evaluate mechanical characteristics of 

printed MMCs. 

3. RESULTS 

3.1. MMCs with TiC Reinforcements 

The typical microstructure of 3D-printed Ti–40% TiC MMC is shown 

in Fig. 2. The CP-Ti matrix demonstrates fine lamellar microstructure 

with rather miscellaneous distribution of reinforcing phase along the 

 

 

 

Fig. 2. Microstructure of 3D-printed MMC strengthened with TiC in various 

zones: bottom area near Ti–6Al–4V plate (a, b), the middle part (c, d), and on 

the top of the MMC layer (e, f) (SEM, BSE). 
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height of printed MMC. Bottom part of MMC adjacent to Ti–6Al–4V 

substrate (Fig. 2, a, b) is characterized with relatively low amount of 

reinforcing particles of nearly globular and needle-like/dendrite-like 

morphologies. Coarse globular particles (up to ≅ 25 µm in size) looks 

like raw TiC powder, which does not noticeably changed on 3D-
printing process. Needle- or dendrite-like finer (1–10 µm) particles, 
obviously, precipitate during melting/crystallization cycles. The in-
terface between substrate and printed MMC is sharply recognized ow-
ing to appearance and absence of reinforcing particles. 
 The middle part of printed MMC (Fig. 2, c, d) demonstrates quite 

higher amount of reinforcing particles of noticeably coarser sizes (up 

to 40–50 µm), their morphologies are nearly globular and dendrite-like 

ones. 
 The top part of 3D-printed MMC (Fig. 2, e, f) is characterized with 

highest observed amount of reinforcing particles up to 50 µm in size. 
The particles morphology is changed for mainly globular one and the 

average size (of about 20–30 µm) is increased due to disappearing of 

finer particles. 
 The x-ray analysis (Fig. 3) was comparatively performed for upper 

and bottom parts of 3D-printed MMC. In both locations, MMC demon-
strated two-phase composition: CP-Ti matrix with α (h.c.p.) crystal 
lattice and titanium carbide TiC (cubic lattice) reinforced phase. At the 

same time, x-ray analysis confirmed obvious increase in the amount of 

TiC phase for upper area of MMC compared to bottom part, where dif-
fraction peaks of β (b.c.c.) phase were also observed due to partial x-ray 

 

Fig. 3. Comparison of x-ray diffraction patterns for upper and bottom (near 

Ti–6Al–4V substrate) MMC material 3D-printed with a cored wire contained 

Ti + 40% TiC. 
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diffraction from Ti–6Al–4V substrate. 
 Local EDX analysis of reinforcing particles (Fig. 4, Table 1) revealed 

the main rules of carbon redistribution over the printed MMC micro-
structures. The composition of reinforcing particles is close to TiC ti-
tanium carbide phase, however, with some deficit of carbon content. 
The highest carbon content (29–33 at.%) was measured for the centre 

of coarse particles which allow to identify their composition corre-
sponding to two-phase α-Ti + TiC area in Ti–C binary phase diagram 

[12] and stoichiometry as Ti2C. Carbon content is obviously reduced at 

 

Fig. 4. Locations of the points, where chemical composition of Ti–40% TiC 

MMC was analysed: MMC zone near Ti–6Al–4V substrate (a), the middle part 

of printed MMC (b). 

TABLE 1. Local chemical composition of Ti–40% TiC MMC microstructure. 

No. 

point 
Content of chemical elements, wt.%/at.% 

Ti C Al V W 

Bottom (Fig. 4, a) 

1 90.70/70.98 9.30/29.02 – – – 

2 92.61/87.30 0.88/3.29 4.61/7.72 1.90/1.69 – 

3 92.69/76.91 6.72/22.22 0.59/0.87 – – 

4 82.62/70.72 7.96/27.17 0.01/0.02 – 9.40/2.10 

Middle (Fig. 4, b) 
1 88.88/66.72 11.12/33.28 – – – 

2 93.14/77.30 6.86/22.70 – – – 

3 93.34/78.46 6.24/20.90 0.42/0.63 – – 

4 96.18/91.73 0.96/3.66 2.56/4.34 0.30/0.27 – 



882 D. V. KOVALCHUK, V. I. NEVMERZHYTSKY, V. P. TKACHUK et al. 

the edges of coarse particles and for fine particles (20–27%), while its 

measured content is minor (≅ 3%) for CP-Ti matrix. 
 Some penetration of Al and V from Ti–6Al–4V substrate into print-
ed MMC matrix was observed near the interface between them (Fig. 4, 
a, Table 1, point No. 4), while traces of these alloying elements can be 

observed even in middle part of printed MMC (Fig. 4, b, Table 1, point 

No. 4). In addition, W impurity was observed in some TiC particles 

(Table 1) as result of TiC powder manufacturing process. 
 In accordance with microstructure changes, namely, with increase 

in observed amount of titanium carbide particles in CP-Ti matrix, the 

hardness is increased from bottom to the top parts of printed Ti–40% 

TiC MMC. For the area around the MMC/Ti–6Al–4V substrate inter-
face, the hardness was within 355–396 HV. The hardness is increased 

to 438–506 HV for the bottom part of printed MMC, while it was with-
in 409–634 HV at the top part of MMC. 

3.2. Ti–40% TiB MMC Manufactured Using Raw TiB2 Powder 

The x-ray diffraction patterns and microstructure of Ti–40% TiB 

MMC printed using a cored wire with raw TiB2 powder additions are 

shown in Figs. 5, 6. It should be noted, remnants of raw TiB2 phase was 

not detected by x-ray analysis (Fig. 5) suggesting Ti + TiB2 → TiB reac-
tion was completed or, at least, nearly completed on 3D-printing pro-
cess. Diffraction peaks of α (h.c.p.) titanium matrix and reinforcing 

 

Fig. 5. Comparison of x-ray diffraction patterns for upper and bottom parts of 

MMC material 3D-printed with a cored wire containing Ti + 40% TiB2. 
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TiB monoboride phase were observed with obvious tendency for in-
crease of TiB-phase amount for upper part of MMC. In addition, traces 

of β-b.c.c. titanium phase were observed at x-ray diffraction patterns 

for bottom part of MMC due to presence of vanadium in Ti–6Al–4V 

substrate. Printed MMC demonstrates lamellar microstructure of ti-
tanium matrix with reinforcing precipitations having not-uniform 

morphology and size over the height of MMC (Fig. 6). The bottom part 

of MMC (Fig. 6, a, b) is characterized with relatively fine (width of 1–
10 µm) needle-like precipitations of titanium boride phase, while inter-
face between MMC and Ti–6Al–4V substrate demonstrates smallest 

(1–4 µm) boride precipitations. Sharp MMC/Ti–6Al–4V interface is 

observed on microstructure images. 
 For middle part of MMC (Fig. 6, c, d), the fine boride particles coex-
ist with coarse boride precipitations up to 20 µm in width and up to 

100–150 µm in length, which cross section looks like hollow hexagon 

shape. The distribution of coarse and fine precipitations in CP-Ti ma-
trix is rather not uniform: near the coarse boride precipitations, ma-
trix is free of fine ones (Fig. 6, d). 
 Upper part of MMC contains boride precipitations of wide size 

 

Fig. 6. Microstructure of 3D-printed MMC strengthened with TiB in zones: 
near base Ti–6Al–4V plate (a–d), in the middle (e–h), and on the top of the 

layer (i, j), SE mode (a, c, e, g), BSE (b, d, f, h, i, j). 
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range: the coarsest boride needles (up to 1 mm in length, 50 µm width) 
exist together with fine precipitations between them (Fig. 6, e, f). 
 Despite observed microstructure non-uniformity, the total content 

of boron in Ti matrix measured with EDX method is slightly increased 

for upper part of MMC compared to bottom part (Table 2). Some alu-
minium additions were observed in bottom part or MMC obviously, due 

to penetration of this element from substrate, while the traces of this 

element as impurity were detected in upper part. 
 The hardness was changed over the height of the MMC. The lowest 

hardness within 399–406 HV was observed at the boundary with Ti–
6Al–4V substrate; values of 432–447 HV were measured at the bottom 

part. The highest and variable within the wide-range hardness values 

were measured for top part of MMC: 430–541 HV. 

3.3. MMC Produced Using Pre-Sintered Ti and TiB2 Powders 

Figures 7 and 8 show x-ray diffraction patterns and microstructure of 

MMC, which was 3D-printed using a cored wire produced with prelim-
inary sintered Ti + TiB2 powder blend. Similarly to previous sample, 
diffraction peaks corresponding to α-Ti (h.c.p.) and TiB phases were 

observed (Fig. 7), while traces of β-Ti (b.c.c.) were presented for bot-
tom part of 3D-printed MMC. It should be noted, no obvious difference 

in TiB phase amount for upper and bottom parts of MMC was observed 

in present case. 
 Titanium matrix demonstrates lamellar microstructure (Fig. 8) sim-
ilar to microstructure of previously described matrixes (Figs. 2 and 6) 
with variable size of boride reinforcements inside. However, size of 

boride precipitations in present case looks like more uniform than for 

previously described microstructure (Fig. 6), where TiB2 powder was 

used without preliminary sintering. Bottom part of MMC (Fig. 8, a, d) 
is characterized with sharply designated MMC/substrate interface and 

mixture of relatively uniform near globular and needle-like boride pre-
cipitations which size is 1–10 µm in cross-sections, while length is up 

to 100 µm. 

TABLE 2. Chemical composition of the MMC in the different locations. 

No. 
Content of chemical elements, wt.%/at.% 

Ti B Al 

Near the Ti–6Al–4V substrate, overall 

1 94.57/83.31 3.51/13.69 1.92/3.00 

Upper part, overall 

2 95.90/85.41 3.43/13.53 0.67/1.06 
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 Central part of MMC demonstrates mainly thin and uniform needle-
like boride reinforcements (Fig. 8, c, f) with higher length to width as-

 

Fig. 7. X-ray diffraction patterns for lower and upper parts of MMC 3D-
printed using a cored wire with Ti/TiB powder (as a product of preliminary 

sintered Ti + TiB2 powder blend). 

 

Fig. 8. Microstructure of 3D-printed MMC produced with pre-sintering Ti and 

TiB2 powders: zone near Ti–6Al–4V substrate (a, d), the middle part of MMC 

(b, e), and on the top part of MMC (c, f, g) (SEM). 
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pect ratios as well as some occasional coarse laths. The coarsest borides 

are observed in upper part of MMC (Fig. 8, c, g, f), where significant 

amount of large laths (up to 100 µm in length and up to 20 µm in width) 
having hollow hexagon cross-sections co-exists with fine (of 1–5 µm) 

needle-like and nearly globular precipitations. 
 Hardness gradually increases from bottom to top of 3D-printed 

MMC; simultaneously, wider variations for measured hardness values 

were observed within the same area. Interface between MMC and Ti–
6Al–4V substrate possesses hardness of 412–422 HV, bottom part of 

MMC demonstrates hardness within the 482–525 HV range, while top 

part of MMC was characterized with highest average hardness and 

widest deviation range of measured values: 532–623 HV. 

4. DISCUSSION 

Above-described results prove that desirable phase composition of 3D-
printed MMC was achieved in all cases independently on what type of 

reinforcing powders (TiC, TiB2 or Ti/TiB) was used in cored wires. At 

the same time, all 3D-printed MMCs are characterized with more or 

less pronounced microstructure inhomogeneity along the height of 3D-
printed samples. This inhomogeneity is related to local amount, sizes 

and morphologies of reinforcing phase constituents, which, in turn, 
depend on powder used in cored wires and peculiarities of transfor-
mations upon 3D-printing process. In addition, some composition and 

microstructural features observed exclusively for bottom or upper 

part of printed MMCs are caused with specific conditions for first (bot-
tom) and last (top) 3D-printed layers. 
 For Ti–40% TiC MMC, obvious redistribution of carbon from raw 

TiC powder particles during 3D-printing process is observed. Micro-
structure features shown in Figs. 2 and 4, namely, presence of dendrit-
ic-type carbide precipitations allows to suggest processes realized dur-
ing printing. Titanium melting point (1668°C) is quite lower than TiC 

melting point (3067°C); thus, the pool locally formed during printing 

should consist of molten titanium and solid TiC particles. Decrease in 

carbon content at the edges of initial TiC particles (Fig. 4, Table 1) 
suggests diffusion penetration of carbon into titanium molten pool and 

formation of liquid Ti–C solution with gradual dissolution of TiC par-
ticle surface. Further crystallization resulted in newly formed fine 

dendritic-like carbide precipitations together with coarser initial TiC 

powder particles, while minor C content was detected in Ti matrix (Fig. 
4, Table 1). Obvious increase in volume content of carbide precipita-
tions (Figs. 2 and 3) for upper part of MMC allow to suppose delamina-
tion of components within the molten pool and upward movement of 

lighter, carbon-rich components on layer-by-layer melting and crystal-
lization. Melting of Ti–6Al–4V substrate surface should take place on 
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printing of first MMC layers, which results in intensive mixing of liq-
uids in molten area and penetration of alloying elements Al and V into 

bottom part of MMC. Saturation of bottom part of MMC with β-
stabilizing element vanadium is a reason for appearance of β-phase 

traces (Figs. 3, 5, 7). However, with increase in height of 3D-printed 

material (i.e., middle or even top parts of MMC) the concentration of 

aluminium and vanadium markedly reduces (Table 1). 
 Uneven redistribution of titanium carbide reinforcements within 

the Ti–40% TiC MMC microstructure is a reason for hardness varia-
tion within the wide range, this negative phenomenon is especially 

manifest itself for upper part of MMC (409–634 HV). 
 Contrary to MMC reinforced with TiC phase, for which started TiC 

powder particles preserve to a large extent and co-exist with newly 

formed titanium carbide dendrites, formation of MMC reinforced with 

TiB phase implies completed transformation of initial TiB2 powder 

particles into TiB needles owing to boron diffusion through titanium 

matrix. The in situ realization of exothermic reaction between Ti and 

raw TiB2 powder is an important peculiarity of Ti–40% TiB MMC 

manufacturing. Heat release due to reaction promotes faster boron 

transfer through titanium and uniform distribution of newly formed 

TiB needles. On the other hand, extensive heat release can result in 

overheating of molten pool and, hence, hardly controlled influence on 

microstructure of 3D-printed products. Thus, comparatively using 

cored wires with TiB2 powder and with preliminary sintered Ti/TiB 

powders for manufacturing Ti–40% TiB MMCs allowed determining 

the better method for boron introduction in 3D-printing process. 
 Boron introduction as raw TiB2 powder resulted in not uniform mi-
crostructure (Fig. 6) over the 3D-printed Ti–40% TiB MMC with in-
crease in TiB phase content for upper part (Fig. 5). Similarly to MMC 

reinforced with TiC, this result also can be explained with delamina-
tion of liquid components within the molten pool and moving upward 

lighter boron-reached components. Slight diffraction peak of β-phase 

unexpectedly observed for upper part of printed MMC (Fig. 5) can be 

explained with some content of vanadium penetrated from substrate 

and presence of other β-stabilizing impurities (Fe, W, Cr) usually ob-
served in TiB2 and TiC powders. Another peculiarity of uneven micro-
structure, namely, finest TiB precipitations observed in bottom part of 

MMC (Fig. 6, a, b) and coarsest ones observed for top part (Fig. 6, e, f) 

is caused with specific (multiple cyclic) heating and cooling conditions 

for first printed MMC layer and last printed layer. First (bottom) 

printed layer adjacent to cold Ti–6Al–4V substrate is characterized 

with fastest cooling rates, resulting in smallest TiB precipitations. 
Contrary, the last (top) printed MMC layer is exposed for relatively 

long time at high temperatures and cooled relatively slowly due to final 
pass of electron beam used for smoothing of top printed surfaces. Such 
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heating/cooling conditions led to formation of mixture of coarse and 

fine TiB precipitations. Significant difference in size and morphology 

of observed TiB reinforcements, namely, alternation of large laths and 

dispersed needles in microstructure is a reason for wide variation of 

measured hardness values (430–541 HV). The relatively low and vari-
able hardness caused with formation of phase and structural inhomo-
geneities, as well as possible formation of such defects of 3D-printing 

process as voids and pores, which, in turn, caused by uncontrolled ki-
netic and heat release of reaction between TiB2 powder and Ti (powder 

and foil). Usually, this reaction started in solid state at temperatures 

above 900°C, however, higher temperatures and melting of titanium 

components in our case, obviously, significantly accelerates this reac-
tion. 
 Improved microstructure uniformity of Ti–40% TiB MMC was 

achieved with boron introduction as Ti/TiB powdered reaction product 

(Fig. 8). The even microstructure was observed for almost the entire 

height of the printed MMC, excluding upper part, which was distin-
guished by above described special thermal conditions on finishing 3D-
printing process. Moreover, contrary to both above described MMCs, 
x-ray analysis does not reveal noticeable difference in phase composi-
tion for bottom and upper parts of 3D-printed material (Fig. 7). 
 In this case, microstructure of Ti–40% TiB MMC is more uniform 

and fine in the terms of TiB sizes and its distribution inside the Ti ma-
trix. Owing this fact, the highest level of hardness was achieved for the 

top part (up to 623 HV), while relatively-uniform hardness was 

achieved for bottom part (482–525 HV). However, decrease in hard-
ness for bottom part of MMC is still observed, confirming preservation 

of some microstructural inhomogeneity even for this case. This result 

requires further adjustment of 3D-printing regimes and parameters 

for cored-wire manufacturing, including size of raw powders. 

5. CONCLUSION 

1. Ti–40% TiC and Ti–40% TiB metal-matrix composites were 3D-
printed using profile electron beam and cored wires of corresponding 

compositions as feedstocks. 
2. Desirable phase composition of printed MMC products was achieved 

in all cases, while some microstructure inhomogeneity related to high-
er content of reinforcing TiC and TiB phases and their larger size ob-
served for upper part of printed MMC. In general, the possible reasons 

for such inhomogeneity are delamination of melt components within 

the molten pool and upward movement of lighter, carbon-rich and bo-
ron-rich components on layer-by-layer building of samples, as well as 

specific (cyclic) heating and cooling conditions for bottom and top are-
as of 3D-printed products. For Ti–40% TiB MMC produced with raw 
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TiB2 powder additional reason is exothermic reaction on TiB2 → TiB 

transformation giving hardly uncontrolled influence on size of boride 

precipitations. 
3. The preliminary sintering of Ti + TiB2 powder blend forms composite 

Ti/TiB powder, which was effectively used in a cored wire to produce 

most uniform and promising microstructure of Ti–40% TiB MMC with 

promising hardness up to 482–623 HV. 
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Two types of powder feedstocks based on pre-alloyed Ti–6Al–4V powder and 

blend of TiH2 + Al–V powders (Ti–3Al–2V total composition) are compara-
tively studied to evaluate the conditions ensuring formation of promising 

microstructure and characteristics of titanium-alloy products with the met-
al-injection moulding (MIM) approach. Microstructure evolution on feed-
stock-compaction stage, debinding and vacuum sintering of powder compacts 

is studied to determine main features of powder-compact transformation into 

bulk titanium alloys. Sintering of debinded powders starts at 800°C; dehy-
drogenated TiH2-based compacts demonstrate more active sintering owing to 

useful effect of hydrogen as temporary alloying element. Similar nearly 

dense (6% pores) and uniform alloy microstructure is formed in the depth of 
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both sintered-powder compacts, while surface layers contain disperse Ti–O–C 

titanium-oxycarbide particles due to reaction of titanium matrix and binder 

remnants. Despite presence of oxycarbides useful for improvement of surface 

hardness and wear resistance, it suggests optimization of debinding regimes. 
Hardness values of sintered alloys (of 304–308 HV) allow recommendation of 

MIM approach as promising one for manufacturing titanium-based products 

possessing sufficient mechanical characteristics. 

Key words: metal injection moulding (MIM), titanium alloys, powder, binder, 
sintering, microstructure, mechanical properties. 

Леґований порошок складу Ti–6Al–4V та суміш порошків TiH2 + Al–V 

(складу Ti–3Al–2V) було порівняльно досліджено з метою оцінки умов, 
що забезпечать формування гідної мікроструктури та характеристик ти-
танових виробів за технологією інжекційного формування порошків. До-
сліджено еволюцію мікроструктури на стадіях компактування порошків 

із органічною зв’язкою, видалення зв’язки та вакуумного спікання по-
рошкових компактів під час їхнього перетворення в масивні титанові сто-
пи. Після видалення зв’язки спікання порошків розпочинається за тем-
ператури у 800°C; водночас заготовки на основі гідриду Титану TiH2 після 

дегідрування демонструють більш активне спікання завдяки корисному 

впливу Гідроґену як тимчасового леґувального елементу. Стопи із схо-
жою однорідною мікроструктурою та малим вмістом залишкових пор 

(6%) сформовано в об’ємі обох спечених порошкових заготівок, в той час 

як їхні поверхневі шари містили дисперсні частинки оксикарбідів Ti–O–
C, що утворилися в результаті реакції залишків зв’язки та титанової мат-
риці. Присутність оксикарбідів є корисною для підвищення поверхневої 
твердости та показників стійкости щодо зношування; проте, це вимагає 

оптимізації режимів видалення зв’язки. Твердість спечених стопів (304–
308 HV) уможливлює рекомендувати технологічні підходи на основі ін-
жекційного формування металевих порошків для одержання титанових 

виробів з достатніми механічними характеристиками. 

Ключові слова: технологія інжекційного формування металевих порош-
ків (MIM), титанові стопи, порошок, зв’язка, спікання, мікроструктура, 
механічні характеристики. 
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1. INTRODUCTION 

The titanium alloys are attractive materials for wide application in 

aerospace, machinery, oil industries and medicine owing to high 

strength-to-weight ratio and excellent corrosion resistance [1, 2]. Ti-
tanium alloys are used for manufacturing gas turbine components 

(blades, discs) serving at temperatures up to 600–650°C, fasteners and 

other critical and not critical components. However, excessive cost of 

titanium restricts its practice application and forces development of 

advanced cost-efficient manufacturing technologies for titanium-
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based alloys and products of them. The manufacturing approaches 

should ensure not only sufficient cost-efficiency of the processing, but 

also achievement of required microstructure, mechanical, service 

characteristics and high shape accuracy of titanium products, which is 

challenging and extremely important target. 
 Contrary to conventional multistep manufacturing processes based 

on casting, hot deformation of alloy ingots and machining with signif-
icant material losses, the net-shape manufacturing technologies based 

on powder metallurgy ensure cost-efficiency owing to reduction of ma-
terial waste and avoidance of complicated processing steps [2]. Metal-
injection moulding (MIM) powder technology [3–5] is promising to re-
duce the processing cost and to achieve sufficient product characteris-
tics that was proved by wide net-shape production of stainless steel and 

ceramic products. MIM approach is based on relatively simple set of 

operations, including mixing metal powders and organic binders to 

create feedstock granules, heating powder + binder feedstocks to 

achieve sufficient fluidity and forming at low pressures (20–150 MPa) 
into net-shape workpieces, subsequent binder removal and sintering of 

the powders to obtain final products of desirable shape. 
 Despite significant progress in MIM processing for other materials, 
MIM production of titanium alloys faces problematic issues. On heat-
ing of titanium-based MIM powder compacts, organic binder should be 

completely removed from compacts before temperatures at which sin-
tering activates. Otherwise, binder remnants react with activated ti-
tanium surface contaminating metal with oxygen, carbon and other 

impurities, forming brittle titanium carbide phase [2], and hindering 

densification, thus, leading to degradation of mechanical characteris-
tics. After debinding completion and before sintering development, 

adhesion forces between powder particles become weak, creating risk 

for powder compact destruction. At higher temperatures, activated 

sintering should ensure transformation of powder particles into bulk 

nearly-dense and uniform microstructure with minimal impurity con-
tent, which, in turn, provide sufficient mechanical characteristics. For 

the reasons above, development of proper debinding and sintering con-
ditions for titanium-based MIM compacts is challenging task. 
 Conventional die-pressing and sintering powder technology is alter-
native method for production titanium-based materials of relatively 

simple geometrical shape. Compared to MIM powder method, die-
pressing and sintering one uses noticeably higher compaction pressure 

values (200–600 MPa and even more), allowing successful powder 

compaction even without binder at room temperature. Despite noticea-
bly different conditions for MIM feedstock compaction and die-
pressing of metal powders, powder + binder MIM feedstock can be also 

compacted with die-pressing. Die-compacted titanium-based feed-
stocks can be used as model samples to investigate main features of 
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MIM process, which occurs during heating, debinding, sintering of 

powder compacts and microstructure evolution. 
 High fluidity of disperse spherical powder particles determines 

their wide use in MIM technologies [3–5]. For this reason, gas-
atomized pre-alloyed powders of spherical shape are the most attrac-
tive raw materials. On the another hand, titanium-hydride TiH2 pow-
der of irregular shape and powder blends on its base demonstrated sig-
nificant advantages compared to conventional (not hydrogenated) ti-
tanium powders in simplest press-and-sinter manufacturing technolo-
gy [2, 6, 7]. In hydrogenated powder approach, hydrogen is temporary 

alloying element for titanium and emitted from metal on vacuum heat-
ing, ensuring activated sintering and enhanced characteristics of sin-
tered products at noticeably improved cost-efficiency. Therefore, 
comparative study of MIM feedstocks based on either spherical pre-
alloyed titanium powder or blend of irregular TiH2 and alloying pow-
ders is of great interest. 
 The aim of the study was comparative investigation of main features 

of compaction, debinding and sintering powder feedstocks based on 

various titanium powders to determine the conditions ensuring for-
mation of promising microstructure and characteristics of titanium 

alloy materials with the MIM approach. 

2. MATERIALS AND EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Two titanium-based powder compositions were selected for investiga-
tion. The first one was industrially produced pre-alloyed Ti–6Al–4V 

(% wt.) spherical powder (less than 30 µm in size). The second one was 

powder blend of Ti–3Al–2V (% wt.) total composition consisted of ir-
regular TiH2 titanium hydride (less than 63 µm) and alloying 60% Al–
40% V (less than 40 µm) master alloy powders (hereafter, blend is des-
ignated as TiH2 + 3Al–2V). The first composition is the most widely 

used titanium alloy over the world. Because of Ti–6Al–4V alloy pos-
sessing sufficiently-high strength level (UTS = 950 MPa, elongation 

10% [8]), the Ti–3Al–2V one was selected for testing as material 
providing some lower strength but better ductile characteristics and 

taking into consideration better cost-efficiency. Comparative study of 

two noted powder compacts at all MIM processing stages allows deter-
mination of hydrogen effect on material (either hydrogenated TiH2 or 

non-hydrogenated conventional titanium powders), powder shape (ei-
ther spherical or irregular one) as well as pre-alloyed and blended ele-
mental powder approaches in compaction, debinding and sintering 

stages to select promising MIM processing options. 
 Each powder composition was mixed with PolyMIM [9] organic 

binder to obtain powder-binder feedstock granules of about 3 mm in 

size. The feedstock granules were compacted at 620 MPa in steel die to 
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form compacts 10 mm in diameter and 10–12 mm in height. The feed-
stock compacts were debinded in two steps: preliminary debinding was 

implemented in hot water at 70°C for 30 hours, then compacts were put 

in vacuum furnace and heated (rate of 5°C/min) to 800°C with 2 hours 

isothermal exposure for final debinding step. After that, heating was 

continued; compacts were sintered at 1250°C for 3 hours, and cooled in 

the furnace. For investigations of microstructure evolution at inter-
mediate heating steps, some compacts were cooled immediately after 

800°C, 2 hours exposure, and after subsequent heating up to 900°C. To 

evaluate the influence of heating regime on debinding and develop-
ment of powder sintering, selected compact was heated 5°C/min up to 

900°C without exposure at 800°C and immediately cooled. 
 The microstructure of samples at all processing steps was studied 

using scanning electron microscopy (SEM, TESCAN Vega III, equipped 

with Brucker EDX analyser to determine local chemical composition of 

material, including powder surface contamination with binder rem-
nants). Polished surfaces of sintered alloys were also studied with light 

optical microscopy (Olympus IX 70) using etching with Kroll’s reagent 

(2% HF + 5% HNO3 + 92% H2O) to reveal microstructure. The phase 

composition of green feedstock compacts and final sintered products 

was investigated with x-ray diffraction using Mo anode. The density of 

compacts was evaluated with precise measuring their geometrical sizes 

and mass, while the mass loss of samples at each processing steps was 

measured to evaluate the debinding degree. Finally, the density of sin-
tered materials was determined with Archimedes’ technique. For pre-
liminary evaluation of mechanical properties of sintered materials, 
Vickers hardness measurements were performed using Wolpert 432 

SVD testing machine. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The microstructures of green compacted feedstocks are presented in 

Fig. 1. Not quite uniform redistribution of powder particles and binder 

within the compacts of both types was observed (Fig. 1, a, b). Both 

spherical and irregular powder particles were not closely arranged at 

compaction stage, leaving the voids between particles and thin pore 

channels densely filled with binder. The surface of all particles is cov-
ered with binder at sufficient adhesion between binder and surfaces 

(Fig. 1, c, d). The density of Ti–6Al–4V green compacts was 2.75 g/cm3
 

due to considerable volume part of lightweight binder in the compact. 
For TiH2 + 3Al–2V powder blend, the density of compacts was even 

lower (2.18 g/cm3) due to lower density of titanium hydride (3.9 g/cm3) 
versus density of Ti–6Al–4V alloy (4.43 g/cm3). Used compacting 

pressure value (620 MPa) was not high enough for considerable defor-
mation of hardened gas atomized Ti–6Al–4V powder particles (Fig. 1, 
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c); however, traces of deformation were observed at some contacts be-
tween particles. Contrary, cracking of brittle and low-strength TiH2 

particles with formation of fine irregular fragments was observed 

(Fig. 1, b, d) for corresponding green compacts. 
 X-ray diffraction (XRD) analysis was conducted for both ‘green’ 

feedstock compacts of Ti–6Al–4V alloy and TiH2 + 3Al–2V powder 

mixture (Fig. 2, a, curve 1 and Fig. 2, b, curve 1, respectively). The 

diffraction pattern of the Ti–6Al–4V-based sample (Fig. 2, a, curve 1) 
shows characteristic peaks corresponding to the either h.c.p. α- or α′-
martensite phase, while diffraction peaks of b.c.c. β-phase were not 

detected. This result suggests that metastable single-phase α′ marten-
site condition was formed instead of stable α + β phase condition for 

Ti–6Al–4V powder during fast cooling on gas atomization manufac-
turing process. The diffraction pattern of the TiH2-based sample (Fig. 

  
a b 

  
c d 

Fig. 1. Microstructure of green feedstock compacts: Ti–6Al–4V (a, c), 
TiH2 + 3Al–2V (b, d). Crack in TiH2 particle is shown by arrow in (d). 
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2, b, curve 1) shows distinct peaks corresponding to titanium hydride 

(TiH2), while peaks corresponding to Al–V-master alloy powder were 

not detected due to low amount of this powder in the mixture. Traces 

of binder were also observed for both compacted feedstock samples. So, 
the XRD analysis indicates the typical phase composition of the raw 

powders and their structural stability after forming green compacts. 
The absence of new phases or reaction products suggests that the pow-
der materials remain stable during the early stages of processing. 

These results are crucial for subsequent control of the sintering pro-
cess and for tailoring the final properties of the materials. 
 The first debinding stage (washing in hot water with removal of 

binder soluble components) resulted in appearance of caves between 

powder particles and their fragments (see Fig. 3). However, surface of 

particles is still covered by binder at this stage. Partial binder removal 
led to ≅ 5% mass loss for Ti–6Al–4V compact and 10–11% mass loss 

for titanium hydride-based compacts. Such difference in mass loss at 

first debinding stage can be explained with more intensive binder re-
moval from TiH2 + 3Al–2V compacts, obviously, due to more developed 

surface for irregular TiH2 particles and their finer fragments, and, 
hence, better water penetration in caves and channels between irregu-
lar fragments. 
 Subsequent vacuum heating up to 800°C with 2 hours isothermal 
exposure led to noticeable changes in microstructure of both compacts 

(Fig. 4, a, b) due to final debinding, dehydrogenation of titanium hy-
dride and sintering beginning within noted temperature range. After 

vacuum debinding stage, binder remnants were not observed between 

  
a b 

Fig. 2. XRD patterns of Ti–6Al–4V (a) and TiН2 + 3Al–2V (b) feedstock sam-
ples in initial compacted condition (1) and after debinding and sintering at 

1250°C for 3 hours (2). 
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powder particles, while carbon content up to 2.1% (wt.) was still de-
tected at the cleaned particle surfaces (Table 1). The mass loss in-
creased to 11.2% for Ti–6Al–4V powder compared to corresponding 

green feedstock, while for TiH2 + 3Al–2V powder blend mass loss 

achieved 22% due to debinding development and emission of 3–4% 

(wt.) hydrogen on TiH2 → Ti + H2 (gas) transformation. 
 At this heating stage, obvious features of sintering beginning are 

revealed. Sintering necks are formed between spherical Ti–6Al–4V 

particles (Fig. 4, a), while formation of necks and smoothing of surface 

relief (Fig. 4, b) for irregular dehydrogenated titanium particles are 

observed. Sintering processes were developed even more intensive dur-
ing subsequent heating up to 900°C (Fig. 4, c, d). Sintering develop-
ment at 800–900°C ensures appearance of sufficient bonding forces 

between particles and, hence, improved strength of compacts. Crush-
ing of compacts allows observation of fractured necks between parti-
cles, traces of fractured necks are especially visible at smooth surfaces 

of spherical particles (Fig. 4, a, c). Densification and shrinkage of de-
hydrogenated compacts (Fig. 4, b) became clearly observed at this heat-
ing stage, despite porous channels between particles still presented. 
Contrary, densification and shrinkage of Ti–6Al–4V powder compacts 

was slightly developed (Fig. 4, a). Since sintering beginning stage and 

formation of necks between particles is controlled by surface diffu-
sion, while volume diffusion is responsible for shrinkage and densifi-
cation, it can be concluded activation of surface diffusion for Ti–6Al–
4V powder and noticeable activation of both surface and volume diffu-

  
a b 

Fig. 3. Microstructure of compacts after first debinding stage (washing in hot 

water): Ti–6Al–4V (a), TiH2 + 3Al–2V feedstock (b). 
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sion for dehydrogenated titanium powder before 800–900°C. 
 Average chemical composition of the powder surfaces at different 

debinding and heating stages was presented for analysis in Table 1. De-
spite significant variation in local element content at the powder sur-
faces detected with Brucker EDX analyser, data presented in Table 1 

allow making general conclusion about debinding and surface process-
es for both pre-alloyed Ti–6Al–4V particles and TiH2 + 3Al–2V powder 

blend. Variation of measured values was caused with different thick-
ness of binder layer preliminary covering the powder particles and dif-
ferent opportunities for binder evacuation through pore channels of 

various thicknesses. 
 Significant amount of binder remains at the particle surfaces after 

washing in hot water. Surfaces are characterized with high local con-

  
a b 

  
c d 

Fig. 4. Microstructure of Ti–6Al–4V (a, c) and TiH2 + 3Al–2V (b, d) powder 

compacts after debinding at 800°C, 2 hours (a, b) and subsequent heating to 

900°C (c, d). 
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tent of carbon (average values are about of 10–12%, however, it 

achieves up to 41% in some locations due to thicker binder layers re-
maining at the surfaces) and oxygen (about of 3%). Relatively-slow 

vacuum heating used in present study (5°C/min) and 2 hours exposure 

at 800°C resulted in binder removal accompanied with noticeable re-
duction of carbon (2.1–1.9%) and oxygen (0.5% and even lower, being 

below error value) contents. 
 For TiH2 + 3Al–2V powder blend, completed dehydrogenation of ti-
tanium hydride and hydrogen evacuation took place during heating to 

800°C. Among particles of TiH2 + 3Al–2V powder blend, surface com-
position of dehydrogenated titanium particles was investigated only 

(Table 1) due to relatively low amount of Al–V master alloy particles in 

the blend. Diffusion activation at 800–900°C, in addition to sintering 

beginning, led to redistribution of Al from Al–V master alloy particles 

and increase in Al content at the dehydrogenated titanium particles, 
while diffusion redistribution of vanadium is much slower and do not 

observed at 800°C. As expected, noticeable changes in Al and V content 

in pre-alloyed Ti–6Al–4V powder do not occur. All diffusion-
controlled processes were less developed during continuous heating to 

900°C (no exposure at 800°C); thus, some higher O content and lower 

Al content were detected at the surface of dehydrogenated Ti particles. 
Earlier investigation of both titanium and titanium-hydride powder 

surfaces [10] revealed that they demonstrate quite similar surface 

structures. Titanium oxide layers (TiO2 and oxides with lower titanium 

oxidation degree TiOX, X < 2) as well as absorbed atmospheric moisture 

(H2O, OH groups) were detected on the surface. Current results sug-
gest not only binder removal from the powder surfaces during vacuum 

TABLE 1. Average values of element content at the surfaces of Ti–6Al–4V 

and TiH2 (dehydrogenated Ti) powder particles at different processing steps 

(N/M—measured value is below error value/element was not detected). 

Element, 
% wt. Ti–6Al–4V powder surface TiH2/dehydrogenated Ti powder surface 

 
washed 

in hot 

water 

800°C, 

2 hours 

exposure 

800°C, 2 

hours 

exposure 

+ heated 

to 900°C 

washed 

in hot 

water 

800°C, 2 

hours 

exposure 

800°C, 2 

hours ex-
posure 

+ heated 

to 900°C 

continuous 

heating to 

900°C 

Ti balance balance balance balance balance balance balance 
Al 5.9 6.0 6.2 0.4 0.7 1.3 0.2 
V 3.9 3.8 3.8 N/M N/M 0.5 N/M 

C 10.4 (up 

to 41.0) 2.1 2.1 12.5 1.9 1.1 1.1 

O 2.5 0.5 N/M 3.2 N/M N/M 0.5 
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heating to 800–900°C. Sufficient contribution into decreased O con-
tent observed at these heating stages for surfaces of both Ti–6Al–4V 

and dehydrogenated TiH2 powders (Table 1) was also caused with dif-
fusion dissolution of surface oxides at high temperatures [2, 11]. It 

should be noted obvious advantage of titanium hydride powder, be-
cause of emission of atomic hydrogen promotes surface cleaning of de-
hydrogenated titanium particles [2, 10] and, thus, gives contribution 

into reduction of C and O contents compared to unhydrogenated Ti–
6Al–4V powder at this heating stage (Table 1). 
 All described surface processes make contribution into activated 

sintering of powder particles already at 800°C (Fig. 4). Moreover, de-
hydrogenation of titanium hydride increases density of crystal defects 

in titanium, which accelerates volume diffusion providing more devel-
oped sintering and homogenization of Ti + 3Al–2V powder blend. As a 

result, bulk sintered and chemically uniform alloys were produced for 

both studied MIM compacts. Both sintered alloys (Fig. 5, a, b) demon-
strated typical lamellar α + β microstructures with some coarser α-
phase lamellae (up to 20 µm thickness) for Ti–3Al–2V alloy due to low-
er content of alloying elements. 
 The XRD patterns of sintered samples (Fig. 2) show the complete 

disappearance of peaks corresponding to the organic binder, indicating 

its full removal during thermal processing for both materials. In the 

Ti–6Al–4V sample (Fig. 2, a, curve 2), the diffraction peaks of the α-
phase of titanium and traces for β-phase peaks confirms transfor-
mation of initial martensite phase into stable α + β structure on sinter-
ing. The diffraction pattern of the TiH2 + 3Al–2V material (Fig. 2, b, 
curve 2) shows a complete disappearance of peaks corresponding to ti-
tanium hydride, while peaks of the α-phase Ti appear confirming the 

entire release of hydrogen during sintering. Content of vanadium (2%) 
in the alloy is obviously too low to detect weak β-phase peaks in pro-
duced α + β structure. The results once more confirmed the feasibility 

of using TiH2 as an alternative titanium source with controlled dehy-
drogenation. 
 Formation of bulk materials accompanied with significant shrink-
age of powder compacts. Ti–6Al–4V compacts demonstrated 12% line-
ar shrinkage due to sintering only, while linear shrinkage for TiH2-
based Ti–3Al–2V compacts achieved 18% owing to additional shrink-
age of TiH2 particles on dehydrogenation. The measured densities of 

sintered materials are 4.17 g/cm3
 for Ti–6Al–4V alloy and 4.18 g/cm3

 

for Ti–3Al–2V alloy, which both correspond to approximately 6% of 

residual pores in materials. So, for both alloys, similar level of residual 
porosity and pores of similar sizes demonstrating close to spherical 
shape are observed. However, pores are not quite uniformly redistrib-
uted over the sintered materials. Noticeably-higher amount of pores 

was observed for surface and subsurface layers (Fig. 5, c, d) than for 
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nearly-dense compact depth; this tendency was especially manifested 

for Ti–3Al–2V material (Fig. 5, d). 
 Increased porosity observed within subsurface layers up to 200 µm in 

depth was explained with presence of binder remnants, which obviously 

negatively affect densification. Despite used EDX method does not al-
low reliable and accurate measurement of local carbon and oxygen con-
tents at polished and etched alloy surfaces, it allows qualitative deter-
mination of the element distribution regularities. For both sintered al-
loys, increased content of carbon and oxygen (Table 2) as well as parti-
cles with especially-high content of noted impurities (identified as Ti–
C–O titanium oxycarbides) were observed in subsurface layers 200–
250 µm in depth (Fig. 5, c, d). At the same time, Ti–C–O precipitations 

  
a b 

  
c d 

Fig. 5. Microstructure images (light optical microscopy) of sintered (1250°C, 
3 hours) Ti–6Al–4V (a) and Ti–3Al–2V (b) alloys, as well as more detailed 

SEM images (c, d) of surface and subsurface layers of corresponding alloys. 
Ti–O–C particles are shown by arrows in (c), while points and areas used for 

local chemical analysis (see Table 2) are shown by numbers in (c, d). 
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were not observed in deeper part of material volume at generally lower 

C and O contents detected in alloy matrixes. Oxygen content measured 

at polished and etched surfaces (Table 2) looks noticeably higher than 

real oxygen content in material volume due to surface preparation pro-
cedures and additional surface oxidation during polishing and etching. 
Higher content of oxygen measured at the polished Ti–3Al–2V alloy 

surface than for Ti–6Al–4V one (Table 2) is unexpected result, because 

of materials produced via hydrogenated powder approach usually are 

characterized with lower oxygen content. However, in present case, 
raw materials were produced with absolutely different methods, hence, 
contained different starting content of impurities. 
 Hardness measurements confirmed hypothesis about preservation 

of impurity content at admissible level in the depth of sintered alloys. 
Average hardness value within the volume of Ti–6Al–4V alloy was of 

304 HV (individual values were within 289–320 HV in various loca-
tions), which is lower than hardness value for corresponding conven-
tional material (342 HV) due to residual porosity. Average hardness 

for Ti–3Al–2V material volume was some higher: 308 HV (291–
331 HV), this result can be explained with higher impurity content (O, 
C) despite lower content of alloying elements (aluminium and vanadi-
um). Unfortunately, there was no possibility to measure the hardness 

of subsurface layer with Ti–O–C particles due to its low thickness. At 

the same time, the fact that volume hardness of both sintered materi-
als with ≅ 6% residual pores are quite below hardness value for conven-
tional cast and wrought Ti–6Al–4V material means total content of all 
reinforcing impurities are close to those required by standards (O be-
low 0.2%, C below 0.08%, N below 0.05%) and, hence, markedly lower 

than those detected on the surfaces (Table 2). 
 As important peculiarity of sintering process for both used MIM ti-
tanium compositions, it should be noted development of their sintering 

at relatively low temperatures (already at 800°C), which is noticeably 

lower then temperatures for sintering activation of nickel-based In-

TABLE 2. Content of alloying elements and impurities (% wt.) measured in 

various locations at the polished and etched surfaces of sintered alloys (see 

Fig. 5, c, d). 

Ele-
ment 

Ti–6Al–4V (Fig. 5, c) Ti–3Al–2V (Fig. 5, d) 
Subsur-
face, ar-

ea 1 

Subsur-
face, 

point 2 

Material 
volume 

Subsur-
face, par-

ticle 1 

Subsur-
face, ar-

ea 2 

Surface, 

particle 3 
Material 
volume 

Al 5.9 0.2 6.0 0.2 2.0 0.1 2.7 
V 3.5 0.0 3.3 0 0 0 1.3 
C 2.1 10.2 1.8 7.1 2.7 8.6 2.0 
O 1.7 4.2 1.7 5.7 5.6 4.3 3.4 
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conel 718 powder previously studied in similar MIM compacts [12]. 
Such difference in sintering activation temperature for titanium and 

nickel-based powders results from different processes occur at their 

surfaces, which, in turn, depends on stability of passivation surface 

oxide films and diffusion mobility of base elements. Titanium-based 

and titanium-hydride particles are covered with TiO2 films [10, 11], 

which are barriers for diffusion and prevent sintering. On heating and 

diffusion activation, surface titanium oxides either dissolute at tem-
peratures above 600°C [11] or can be reduced with atomic hydrogen 

emitted from the TiH2 powder above 300–350°C [10]. Disappearance of 

surface titanium oxide layers for Ti–6Al–4V and dehydrogenated tita-
nium particles owing to both noted reasons leads to surface activation 

with accelerated surface diffusion and formation of sintering necks 

between particles. Nickel surface is characterized with bilayer struc-
ture consisted of nickel hydroxide Ni(OH)2 outer layer and oxide NiO 

inner layer [13]. For nickel-based Inconel-718 powder sintering was 

not developed up to 900°C and higher [12] suggesting the passivation 

effect of surface layer is more stable than for titanium. In addition, 

another reason for different sintering kinetic is difference in diffusion 

mobility of base elements: for example, self-diffusion of Ti is 

10−17
 m2⋅s−1

 at 800°C [1], while this parameter for nickel is approxi-
mately one order of magnitude lower (≅ 10−18

 m2⋅s−1
 at 800°C [14]). 

 Therefore, comparative analysis of results obtained for both types of 

model MIM samples suggests the MIM powder approach has promising 

potential for manufacturing titanium-alloy products using both blend-
ed elemental and pre-alloyed powders. Both spherical and irregular 

powder particles can be quite successfully used in press-and-sintering 

process to form comparable nearly-dense sintered microstructures with 

similar levels of residual porosity. Using hydrogenated powder (TiH2 

one in present study) obviously brings additional advantages into sin-
tering and homogenization (if any) processes, namely, ensuring useful 
activation of diffusion in powder system at lower temperatures com-
pared to conventional unhydrogenated titanium powder (Ti–6Al–4V 

one used in present study) (see Fig. 4). Following earlier results [2, 10], 
TiH2 powder also promotes effective cleaning of powders with atomic 

hydrogen emitted on vacuum sintering. At the same time, using hydro-
genated titanium led to higher shrinkage values of powder compacts 

that should be taken into consideration on product manufacturing. 
 Die-compaction at relatively high pressure (620 MPa) and subse-
quent sintering of both tested powder plus binder feedstocks ensure 

formation of low-porous uniform alloys with rather acceptable impuri-
ty content in the material depth, which follows from the obtained 

hardness characteristics comparable with hardness of conventional Ti–
6Al–4V alloy. It is worth to note the presence of oxycarbide particles 

Ti–C–O in surface and subsurface layers of final alloy products, which 
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is consequence of the reaction of titanium and binder remnants at not 

optimized debinding conditions. Titanium-oxycarbide particles were 

formed on sintering either due to premature closing open porous chan-
nels between powder particles that prevents completed binder remov-
ing or due to deposition of volatile binder remnants on the compact 

surface in heated vacuum chamber. Despite Ti–C–O particles in alloy 

matrix are harmful for ductile characteristics, they create composite 

structure useful for higher strength–hardness characteristics of the 

surface and, hence, useful for wear resistance improvement. For the 

reasons above, optimization of debinding and sintering regimes is nec-
essary in future to achieve set of mechanical characteristics required 

for each specific application. 
 No doubts, relatively-high compaction pressure (620 MPa) used in 

present experiments promotes reduction of porosity of green MIM 

compacts and final sintered products, as well as sufficient strength of 

powder compacts at all processing stages allowing easy handling even 

at the absence of binder. Classical MIM powder approach usually uses 

noticeably lower pressures (20–150 MPa) [3–5] but higher tempera-
tures (up to 200°C) for feedstock compaction. Low compaction pres-
sure results in higher shrinkage of compacts on sintering, which often 

is problematic issue. Moreover, at low compaction pressure when con-
tacts between adjacent powder particles are less deformed and weakly 

bonded, there is a risk for fracture of powder compacts within 450–
800°C interval, for which binder is already removed, but sintering not 

developed yet. The problem of compact fracture at intermediate pro-
cessing stage was successfully overcome in present study for press-
and-sintered titanium-based compacts. However, obviously, all noted 

problematic issues require further modification of debinding and sin-
tering parameters to achieve nearly-dense net-shape titanium products 

with classic MIM approach. 

4. CONCLUSIONS 

1. MIM feedstocks based on spherical Ti–6Al–4V pre-alloyed powder 

and TiH2 + Al–V irregular powder blend (corresponding to Ti–3Al–2V 

composition) with PolyMIM binder were comparatively studied in 

press-and-sinter approach to determine main features of MIM compact 

transformation into bulk titanium alloys. 
2. Washing in hot water and subsequent vacuum heating ensured near-
ly completed debinding before 800°C, while sintering begun simulta-
neously at this temperature for both powder compacts. Dehydrogena-
tion of TiH2 powder led to more active sintering development for corre-
sponding compacts at 800–900°C and higher shrinkage value (18%) 

than that for not hydrogenated Ti–6Al–4V powder (12%). In addition 

to accelerated sintering, raw hydrogenated powder is useful for reduc-
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tion of impurity content in final alloy products. 
3. Both types of used powders allow formation of similar nearly dense 

(6% pores) and uniform microstructure of titanium alloys. Surface 

layer of both sintered compacts contains disperse inclusions (up to 10–
20 µm), which were identified as Ti–O–C titanium oxycarbides formed 

due to reactions of titanium matrix and binder remnants. Despite 

presence of oxycarbides is useful for improvement of surface charac-
teristics (wear resistance, hardness), it suggests optimization of 

debinding regimes. 
4. The hardness values (of 304–308 HV) of sintered alloys are compara-
ble to the hardness of the conventional Ti–6Al–4V material that allows 

us to recommend the MIM method as promising for manufacturing ti-
tanium-based products with sufficient mechanical characteristics. 

 This work was supported by a grant No. 2023.04/0058 of the Na-
tional Research Foundation of Ukraine. 
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