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copper. Concentration curves are plotted for the Al–Cu interaction zone dur-
ing explosion welding, in which there are no intermetallic phases correspond-
ing to the equilibrium diagram of state. The coefficient of mutual mass 

transfer turns out to be several orders of magnitude higher than the hetero-
diffusion coefficient of the same elements under diffusion-annealing condi-
tions. The explosion welding is performed using a coaxial scheme by throw-
ing a copper tube on an aluminium rod. 

Key words: aluminium, copper, explosion welding, mass transfer, diffusion, 

interaction zone. 

Вивчено формування перехідної зони під час зварювання вибухом алюмі-
нію з міддю у вакуумі та на повітрі. За розподілом концентрації елементів 

визначено коефіцієнт взаємного масоперенесення у нерознімному 

з’єднанні Al–Cu. Виявилося, що масоперенесення Купруму в алюміній за 

умов зварювання вибухом відбувається на більші глибини порівняно з 

глибиною проникнення Алюмінію у мідь. Це пояснюється тим, що при-
рода проникальних атомів не має такого сильного впливу, як в умовах 

дифузійного відпалу, а визначальним є період ґратниці, який у алюмінію 

є більшим, аніж у міді. Концентраційні криві побудовано для зони взає-
модії Al–Cu під час зварювання вибухом, в якій відсутні інтерметалеві 
фази, що відповідають рівноважній діяграмі стану. Коефіцієнт взаємного 

масоперенесення виявився на кілька порядків вищим, аніж коефіцієнт 

гетеродифузії тих же елементів в умовах дифузійного відпалу. Зварюван-
ня вибухом виконували за коаксіяльною схемою шляхом метання мідної 
трубки на алюмінійовий стрижень. 

Ключові слова: алюміній, мідь, зварювання вибухом, масоперенесення, 

дифузія, зона взаємодії. 
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1. INTRODUCTION 

Explosive welding [1–3] attracts the attention of researchers and tech-
nologists due to the presence of a number of advantages over other 

types of welding. The most important of them is the possibility to ob-
tain reliable joints of a wide range of metals, which may differ in hard-
ness, melting point, the possibility of the formation of solid solutions 

and intermetallides, linear expansion and mass-transfer coefficients. 
The use of the term ‘diffusion’ in explosion welding is not quite cor-
rect. The term ‘mass transfer’ is more accurate, since the process takes 

place under conditions far from equilibrium. Under such conditions, 
the phenomenon of accelerated mass transfer in the solid phase [4–6], 
which is realized in shock waves [7–10] and in other types of pulse pro-
cessing, such as shock welding [11, 12], pulse laser processing [13, 14], 

martensitic transformations [15–17], elastic compression waves [18, 
19], ultrasonic shock processing [20] and other ones [21], is manifested 
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during high-speed deformation. 
 An important circumstance is also the fact that explosion welding 

can combine obtaining a joint with simultaneous strengthening of the 

base metal and the joint zone. 
 Consequently, for the selection of welding, modes should be based on 

the concepts of the interaction of metals in the solid phase, because the 

presence of a liquid phase can lead to the formation of brittle interme-
tallides. This approach allows us to establish the role of the main fac-
tors affecting the course of solid-phase reactions, namely, the defects 

in the crystal structure and the mutual mass transfer of the compo-
nents to be joined. 
 The process of joint formation during explosion welding of copper 

with aluminium, including coaxial joints, is greatly influenced by the 

heated shock-compressed gas filling the gap between the surfaces due 

to the low melting point of aluminium and the formation of a low-
melting (Tmelt = 548°C) Al2Cu + κ eutectic [22]. To eliminate the influ-
ence of shock-compressed air during explosion welding, vacuuming of 

the welding gap is used. 
 Therefore, the purpose of this work is to study the peculiarities of 

mutual penetration of copper and aluminium and the influence of mass 

transfer on the formation of an unbreakable Al–Cu coaxial joint dur-
ing explosion welding, including vacuumization of the welding gap. 
 Let us consider the equilibrium diagram of the states of this pair 

[23]. As follows from the above diagram, the solubility with the for-
mation of a solid solution of Cu in aluminium and aluminium in Cu is 

very different. At room temperature, Cu dissolves into Al in an 

amount of 0.2% wt. (0.1 at.%) and the maximum solubility is of 

5.65% wt. (2.48 at.%) at eutectic temperature. At the same time, the 

face-centred cubic lattice (f.c.c.) parameter of aluminium decreases 

from 0.4049 nm to 0.4038–0.4041 nm. 
 At room temperature, Al is dissolved in copper in an amount of 

7.1% wt. (3.2 at.%). At the same time, the f.c.c. lattice parameter of 

Cu increases from 0.36151 nm to 0.36633 nm. 
 A comparison of the above data indicates that the solubility of Al in 

Cu with the preservation of a solid solution is about 35 times higher as 

compared to the solubility of Cu in Al. Analysis of diffusion data 

showed that this affects the diffusion rate of aluminium and copper 

atoms [24, 25]. 
 Comparison of diffusion coefficients of copper in aluminium and 

aluminium in copper in works [26, 27] showed that, when the reduced 

temperature is equal (Tanneal/Тmelt.), where Tanneal is the diffusion anneal-
ing temperature, Тmelt. is the melting temperature of the metal, in 

which diffusion takes place, the diffusion coefficients are equal. 
 Diffusion (mass transfer) processes in metals and alloys under con-
ditions of explosion processing are currently insufficiently studied. 
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This information is necessary for the development of explosion weld-
ing modes for new combinations of materials. In particular, we can cite 

the works [5, 6, 9, 11], in which the authors considered these issues. In 

Ref. [30], they studied the processes of diffusion interaction in the 

boundary layer of the Cu–S235 (analogue of steel 3) bimetal. It was 

found that the mutual penetration of copper and iron is directly de-
pendent on the pressure in the contact zone. Thus, at pressure P = 4 

GPa, the effect of copper penetration into S235 and back within the 

sensitivity of the method is not detected, and at P = 21 GPa, the depth 

of the interaction zone is of about 7 microns. 
 The estimated value of the coefficient of mutual diffusion (mass 

transfer) in the system Cu–S235 is of the order 10−2–10−3
 cm2/s. This 

value is much higher than the values of the diffusion coefficients of 

copper in iron and iron in copper under steady-state conditions. Thus, at 

normal pressure, DFe→Cu = 1.32⋅10−13
 cm2/s and DCu→Fe = 2.7⋅10−13

 cm2/s 

[29]. Possible mechanisms of such excess at explosion welding of Cu–
S235 compared to diffusion under steady state conditions are considered 

in Refs. [5, 31]. 
 However, under the conditions of explosion welding, as noted above, 

this issue is practically not studied. Among other things, it concerns 

the Al–Cu bimetallic pair. This metal pair is of practical interest for 

the fabrication of bimetallic conductors (copper sheath on an alumini-
um base with low density). 
 To avoid confusion, the following terminology will be adopted in 

this paper. The processes of atom transfer due to concentration gradi-
ents under conditions close to equilibrium will be called as ‘diffusion 

processes’. The term ‘mass transfer’ will be used to describe the pro-
cesses occurring in nonstationary conditions and accompanied by plas-
tic deformation. Calculations of the corresponding coefficients for 

these processes occurring at the atomic level will be performed by simi-
lar methods, taking into account the process time. 

2. EXPERIMENTAL AND THEORETICAL DETAILS 

2.1. Description of Materials 

In this work, aluminium (1230) and copper (11000) were used as weld-
able materials. The choice of these materials is primarily due to their 

use as basic or cladding elements of composite materials for electrical 
applications. 
 Explosion welding was carried out according to the coaxial scheme 

by throwing a copper tube of 28 mm diameter with a wall thickness of 1 

mm onto an aluminium rod of 24 mm diameter. The length of the weld-
ed blanks was 1000 mm. Explosive welding of the tubes was performed 

at an impact velocity of 320 m/s, with and without vacuumization of 
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the welding gap. 
 The chemical composition of aluminium and M1 copper is presented 

in Tables 1, 2. 

2.2. Preparation of Specimens for the Study 

After fabrication of the bimetallic rod by explosion welding, cylindri-
cal specimens (up to 17 mm in length) were cut from it for microstruc-
ture study. These specimens were then cut in half in the longitudinal 
direction so that the cutting line passed through the centre of the spec-
imen, taking into account the thickness of the cutting tool. 
 After cutting and polishing, the obtained specimens were washed in 

ethyl alcohol using an ultrasonic cleaning machine. The study was car-
ried out on non-polished specimens. 

2.3. Obtaining Concentration Curves 

The main studies of the structure and chemical composition of the 

compound zone were carried out on the Auger microprobe JAMP-
9500F of the ‘JEOL’ company (Japan). 
 The Auger-microprobe JAMP-9500F combines the properties of a 

high-precision Auger-analyser with energy resolution (∆E/E = 0.05%), 

and a good scanning electron microscope with secondary electron reso-
lution, which is not worse than 3 nm on a 24-millimeter working sec-
tion. 
 Concentration curves of the transition zone of a copper–aluminium 

joint obtained by explosion welding in air and in vacuum were plotted 

as a result of the research. 
 The penetration depths were determined by the corresponding con-
centration curves, and the interface between the two materials was 

TABLE 1. Chemical composition of aluminium 1230. 

Al (not less), % 
Impurities (no more), % 

Ti Mg Cu Mn Zn Si Fe 

99.3 0.15 0.05 0.05 0.025 0.1 0.3 0.3 

TABLE 2. Chemical composition of copper 11000. 

Cu 

(not less), % 
Impurities (no more), % 

Bi Sb As Fe Ni Pb Sn S O Zn 

99.90 0.001 0.002 0.002 0.005 0.002 0.005 0.002 0.004 0.05 0.004 
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taken as the origin of the co-ordinates. 

2.4. Method of Layer-by-Layer Analysis 

This method is used, when using radioactive isotopes [5], as well as 

when using other methods, by means of which the concentration of the 

diffusing element at a certain depth of the diffusion zone is deter-
mined. Thus, according to the measured values of the activity of la-
belled atoms or their concentration, the concentration curve of the el-
ement distribution in the diffusion zone is constructed, which is the 

basic curve for determining the values of mass-transfer coefficients. 
 The concentration distribution curves of diffusing elements in the 

sample serve as an experimental basis in this case. The essence of this 

method is described in Refs. [4, 31]. 
 The calculation formula for determining the value of the mass-
transfer (diffusion) coefficient has the following form: 

  (1) 

or, on the other hand, when passing to the decimal logarithm), 

 M

0.1086

tg
D = −

τ α
; (2) 

τ is processing time, tgα is angle of inclination of the tangent to the 

concentration curve. 

2.5. Boltzmann–Matano Analysis 

This method is used to calculate the coefficient of mutual diffusion, 

which depends on concentration [32]. The concentration curve in the 

co-ordinates c = f(x) corresponds to a certain mass-transfer (diffusion) 
time. Hence, τ = const. Then, 

 mut.

0

1

2

cdx
D xdc

dc
= −

τ ∫ . (3) 

The influence of concentration on the diffusion coefficient must be 

taken into account, when the metals to be welded have a whole set of 

intermetallic compounds. Such metals include Al–Cu pair, Fe–Ti, Al-
stainless steel, and many others, which also find application in various 

fields of science and technology. 
 It should also be noted that, in explosion welding, the problem of ex-
perimental and theoretical assessment of the temperature in the joint 

zone is difficult. 
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 This factor should be taken into account, when developing the weld-
ing mode, since it has a significant impact on the formation of phases 

(including the formation of intermetallides) and the structural state of 

the welded joint material, as well as on the diffusion characteristics of 

the components of this joint. The temperature factor is especially im-
portant in the case of the explosion welding of metals with very differ-
ent melting points. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Explosion Welding of Copper with Aluminium with Vacuuming 

of the Welding Gap 

The distribution curves of copper in aluminium and aluminium in cop-
per after explosion welding are shown in Fig. 1. 
 In the above graphs, we can see that the depth of aluminium pene-
tration into copper (0.7 µm) is smaller than the size of the copper–
aluminium interaction zone (approximately 1.8 µm). 
 It should be noted that, according to the equilibrium diagram, the 

solubility of the elements in the Cu–Al system is different. According 

to Ref. [23], at room temperature, copper dissolves in aluminium in 

the amount of 0.1 at.%. Under these conditions, the amount of alu-
minium in copper reaches 18 at.%, i.e., much more. 
 In addition, the shape of the concentration curves (Fig. 1) and the 

microstructure photograph (Fig. 2) indicate that there are no interme-
tallics in the area of interaction between copper and aluminium, which 

are formed in this system in a wide range of concentrations under equi-

 

Fig. 1. Concentration curves of copper in aluminium and aluminium in copper 

after vacuum explosion welding. 
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librium conditions. In this case, a solid solution of aluminium in cop-
per is formed and vice versa. This can be explained by the short time of 

the pulse action and rapid cooling due to effective heat removal from 

the zone of elevated temperatures. In other words, the duration of the 

elevated temperature is shorter than the latent period of intermetallic 

formation. It should be noted that the copper distribution curves in 

aluminium were determined both in areas with and without interme-
tallics. In our publication, we present the curves in the areas without 

intermetallics, while the area next to it, which is not visible in the pho-
to, has intermetallics. 
 In Figure 2, the dots show the places where the concentration of el-
ements was determined. 
 From the graphs shown in Fig. 1, it is possible to determine the coef-
ficients of mutual diffusion in the Cu–Al system by the Matano–
Boltzmann method [32]. Mutual diffusion—mutual penetration of at-
oms or molecules at contact of two environs (solid, liquid, gaseous). 
Mutual diffusion coefficient D12 is related to partial self-diffusion co-
efficients D1 and D2 (n1, n2 are concentrations of corresponding ele-
ments): 

 2 1 1 2
12

1 2

D n D n
D

n n

+
=

+
. (4) 

In this case, the value of the Cu–Al mutual mass-transfer coefficient 

 

Fig. 2. Microstructure of the contact zone after vacuum explosion welding of 

copper with aluminium (×150, back (secondary) electrons). 
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was equal to Dmut. = 1.0⋅10−2
 cm2/s. At the same time, during the sta-

tionary annealing of this pair (523 K) [29], Dmut. is of 1.2⋅10−12
 cm2/s. 

Their ratio is 8.3⋅109. Thus, an increase in the coefficient of mutual 
mass transfer by almost 10 orders of magnitude is observed during ex-
plosion welding of copper with aluminium that indicates the realisa-
tion of the phenomenon of anomalous mass transfer. 
 To determine the values of the partial mass-transfer coefficients of 

copper into aluminium and aluminium into copper, the corresponding 

branches shown in Fig. 1 were used. The mass-transfer coefficient was 

calculated according to the Gruzin method using the data from Fig. 1 [4]. 
 As can be seen in Fig. 3, the graphs represent a straight line, which 

suggests that this transfer process is realised in the volume, which re-
sembles the classical diffusion transport. As can be seen in Fig. 3, the 

atoms penetration of aluminium into copper in comparison with copper 

into aluminium occurs at greater depths, despite the fact that the solu-
bility, according to the diagram of states, is greater for aluminium in 

copper [23]. The calculated mass-transfer coefficients are 

7.4⋅10−4
 cm2/s and 4.3⋅10−3

 cm2/s, which is practically equal to or even 

higher than the coefficients of atomic diffusion in the liquid metal 
[33]. Under equilibrium conditions, the values of the heterodiffusion 

coefficients at the deposition temperature of 973 K are 1.6⋅10−11
 cm2/s 

and 6.7⋅10−9
 cm2/s at 903 K [29]. The excess of the mass-transfer coef-

ficients of aluminium atoms into copper in comparison with the heter-
odiffusion coefficient is approximately 8 orders of magnitude, and of 

copper atoms into aluminium is 6 orders. 

 

Fig. 3. lg(C/x) = f(x2) dependence: transport Al to Cu (1) and Cu to Al (2) at 

explosion welding in vacuum. 
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 The obtained result can be explained by the fact that the nature of the 

penetrating atoms does not have such a strong influence at the values of 

the mass-transfer and diffusion coefficients, as in conditions of diffu-
sion annealing, and the determining factor is the lattice period, which is 

larger in aluminium. Under conditions of mass transfer, a major role is 

played by mobile dislocations, which can entrap the penetrating copper 

atoms. This leads to the fact that the deformation and mass-transfer 

processes are easier in less strong aluminium. As can be seen, the in-
creased solubility of Al in Cu according to the equilibrium state diagram 

[23] has no effect on the mass-transfer coefficients during blasting. 

3.2. Explosive Welding of Copper with Aluminium in Air 

The welding parameters in air are identical to those used for welding in 

vacuum except for the temperature in the contact zone, which was 

higher in air due to heating by shock-compressed gas. 
 Concentration-distribution curves of Al in Cu and Cu in Al obtained 

in the study of the welded joint of the Al–Cu-metal system are present-
ed in Fig. 4. 
 From the comparison of the presented curves, it follows that the siz-
es of the zones of penetration of the mentioned elements into each oth-
er are significantly different. Thus, the size of the Al → Cu zone is of 

about 0.7 µm, and for the Cu → Al zone, it is of 2.6 µm. 
 From comparison of the shape of concentration curves (Fig. 4) and 

microstructure (Fig. 5), it follows that there are no intermetallides in 

the zones of copper–aluminium interaction (as well as in the case of 

 

Fig. 4. Concentration distribution curves of copper in aluminium and alumin-
ium in copper after explosion welding in air. 
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welding in vacuum). 
 Figure 5 shows the contact zone of the welded element Cu–Al. 
 The coefficient of mutual mass transfer in the Cu–Al system is 

Dmut. = 1.0⋅10−2
 cm2/s during air blast welding. Consequently, in the 

case of explosion welding in air of copper and aluminium, there is ob-
served (as well as in the case of welding in vacuum) an increase in the co-
efficient of mutual mass transfer by more than 9 orders of magnitude. 
 For the determination of the values of the mass-transfer coefficients 

of copper to aluminium and aluminium to copper at welding by explo-
sion in air, the corresponding concentration curves (to the right and 

left from the zero axis x [µm], Fig. 4) were used. Figure 6 presents con-
centration curves of distributions of copper in aluminium and alumin-
ium in copper, which are rearranged in lg(C/x) = f(x2) co-ordinates. 
 For the explosion welding of Cu–Al in air, the volumetric character 

of the mass-transfer process is observed, as well as for the welding of 

this pair in vacuum. 
 Calculation of the mass-transfer coefficients in this case gives the 

values (Dm)Cu→Al
 = 7.2⋅10−3

 cm2/s and (Dm)Al→Cu
 = 1.03⋅10−3

 cm2/s. These 

values of Dm slightly exceed the values of diffusion coefficients in Cu–
Al vapour in the liquid state [33]. 
 Comparing the mass-transfer coefficients at explosion welding in 

air with the case of stationary annealing at temperatures of about 

900 K (see data in the section on explosion welding in vacuum), we ob-
tain that the increase in the mass-transfer coefficient of copper to al-
uminium is about 6 orders of magnitude, and for aluminium to copper, 

it is about 8 orders of magnitude. 

 

Fig. 5. Microstructure of Cu–Al contact zone after explosion welding in air 

(×150, back (secondary) electrons). 
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 In the case of explosion welding in air, the depth of mass transfer of 

copper to aluminium is greater, which can be explained by the higher 

temperature compared to vacuum welding. As can be seen from Table 

3, the mutual mass-transfer coefficient does not depend on the atmos-
phere used at welding. Since the heating temperature during explosion 

welding is higher on air, and Dmut. are equalled for both atmospheres, it 

can be concluded that heating due to the presence of air can be neglect-
ed, and the main contribution to mass transfer is made by the move-
ment of atoms under the action of the driving force. 
 As mentioned above, the experimental results on mass transfer in 

copper–aluminium explosion welding indicate its high speed and vol-
umetric nature. Usually, atomic migration can be associated with vari-
ous diffusion mechanisms: vacancy, dislocation, internodal, etc. Con-
sideration of these mechanisms has shown that migration through va-
cancies or along dislocation tubes cannot provide the available penetra-

TABLE 3. Values of the diffusion and mass-transfer coefficients. 

Dmut., cm2/s (Cu–Al) Dgetero, cm2/s DM, cm2/s 

Explosion 

welding in 

vacuum 

and air 

Diffusion 

annealing 

(523 K) 

Cu → Al 
(903 K) 

Al → Cu 

(973 K) 

Explosion 

welding in 

vacuum 

(Cu → Al) 

Explosion 

welding in 

vacuum 

(Al → Cu) 

Explosion 

welding in 

air 

(Cu → Al) 

Explosion 

welding in 

air 

(Al → Cu) 

1.0⋅10−2 1.2⋅10−12 6.7⋅10−9 1.6⋅10−11 4.3⋅10−3 7.4⋅10−4 7.2⋅10−3 1.03⋅10−3 

 

Fig. 6. lg(C/x) = f(x2) dependence: transport Al to Cu (1) and Cu to Al (2) at 

explosion welding on air. 
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tion rates and depths. As for the internodal mechanism, despite the 

erroneous statement of the author of Ref. [34] about the high energies 

required for the creation and movement of its own (or substituted) in-
ternodal atom, this assumption of the internodal mechanism has the 

right to exist since the creation of this defect occurs at the expense of 

the energy of impulse deformation, and for its movement, the required 

energies are by 1–2 orders of magnitude lower than for the movement 

of the vacancy. 

4. CONCLUSIONS 

The main conclusions are as follow. 
 1. The coefficient of mutual mass transfer in an unbreakable Cu–Al 
joint obtained by explosion welding has been determined. The coeffi-
cients of mass transfer at vibe welding exceed their values at diffusion 

welding by ≅ 7–10 orders of magnitude and by ≅ 11–12 at isothermal 
falls. 
 2. Despite the higher solubility of aluminium in copper, according to 

the equilibrium diagram of state, it turned out that the mass transfer of 

copper to aluminium in the conditions of explosion welding occurs at 

greater depths compared to the depth of penetration of aluminium into 

copper. This is explained by the fact that the nature of the penetrating 

atoms does not have such a strong influence on the conditions of thermal 
annealing, and the determining factor is the lattice period, which is larg-
er in aluminium than in copper. In addition, under conditions of mass 

transfer, mobile dislocations play an important role, which can entrain 

penetrating atoms. This leads to the fact that, in less durable aluminium, 
deformation processes occur much more easily, and this leads to the fact 

that deformation processes are much easier in less strong aluminium. 
 3. In the explosive welding of copper with aluminium, the mutual 
mass-transfer coefficient does not depend on the atmosphere. Since the 

heating temperature of the surface layer of the metals being joined is 

higher when air is used, this indicates that heating due to the presence 

of air can be neglected, and the main contribution to mass transfer is 

made by the movement of atoms under the action of the driving force. 
It should be taken into account that the temperature in the joining 

zone is a determining factor that causes the formation of brittle inter-
metallic phases and fusible eutectic. 
 This contribution was created under the partial support of project 

No. 0122U002366. 
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This study presents a comparative investigation of the tribological behaviour 

and microstructural characteristics of two different alloys, namely, 

77.3% Al–1.8% Fe–16.7% Si (Al–Si-based alloy) and 62.9% Al–14.4% Fe–
16.9% Si (Al–Fe–Si-based alloy). High temperature alloys are fabricated by 

stir-casting technique. Tribology analysis is conducted to assess wear, crack 

formation, and cavity zones for both alloys using scanning electron micros-
copy. In addition, optical micrography is used to examine their microstruc-
tures. The results reveal significant differences between the two alloys: with 

the high concentration, Si-alloy specimen exhibits higher Vickers hardness 

and superior wear resistance compared to the low-concentration Si-alloy spec-
imen. Optical micrographs confirm a well-defined grain distribution for the 

former alloy and a similar homogeneous microstructure for the latter. 
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ysis, surface damage. 

В роботі представлено порівняльне дослідження трибологічної поведінки 

та мікроструктурних характеристик двох різних стопів: 77,3% Al–
1,8% Fe–16,7% Si (стоп на основі Al–Si) та 62,9% Al–14,4% Fe–16,9% Si 
(стоп на основі Al–Fe–Si). Високотемпературні стопи виготовлено мето-
дою лиття з перемішуванням. Трибологічну аналізу проведено методою 

сканувальної електронної мікроскопії для оцінки зносу, утворення трі-
щин і порожнин для обох стопів. Крім того, для дослідження їхньої мік-
роструктури було використано оптичну мікрографію. В результаті вияв-
лено значні відмінності між двома стопами, причому зразок стопу з висо-
кою концентрацією Силіцію має вищу твердість за Віккерсом і більш ви-
соку зносостійкість порівняно зі зразком стопу з низькою концентрацією 

Силіцію. Оптичні мікрофотографії підтверджують чіткий розподіл зерен 

для першого стопу та подібну однорідну мікроструктуру для другого. 

Ключові слова: матеріялознавство, лиття з перемішуванням, виготов-
лення стопів, трибологічна аналіза, пошкодження поверхні. 

(Received 5 December, 2023; in final version, 9 July, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

Tribology, the study of friction, wear, and lubrication of materials, 

has garnered significant interest in recent years, especially in the con-
text of Al–Fe–Si based alloys. These alloys are renowned for their ex-
cellent mechanical properties and potential applications in various in-
dustries. Their tribological behaviour has been the subject of extensive 

research, aimed at understanding their performance under different 

conditions. 
 Aluminium–silicon (Al–Si) alloys stand out as the most extensively 

utilized among the three types of cast aluminium alloys. These alloys 

demonstrate superior wear resistance, a low coefficient of thermal ex-
pansion, and excellent casting properties, including good fluidity, 

minimal shrinkage rate, and a reduced hot crack tendency [1–4]. Con-
stituting 85–90% of all aluminium castings, Al–Si alloys play a pivot-
al role in moulding castings. In aerospace applications, these alloys 

find extensive use in electronic packaging materials, engine compo-
nents, and various non-structural parts such as valve housings, tur-
bine impellers, cooling fans, fixtures, rollers, pulleys, bucket bars, and 

manifolds. Notably, the representative A357 (Al–Si7–Mg) grade of 

Al–Si alloy is prominently employed in the body and fuel tank of the 

Alcoa AGM-86B cruise missile. The fuel tank comprises four large 

A357-T6 Al alloy castings, distinguished by their significant size, 
high precision, and complex shapes, constituting 80% of the projectile 

body, including components like the head cone, inertial navigation de-
vice cabin, engine inlet, conical wing, and various brackets [5]. 
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 Al–Si binary alloys, by nature, cannot be strengthened through heat 

treatment. To enhance their overall properties, alloying elements such 

as Mg, Mn, and Cu are commonly added, transforming the alloy into a 

heat-treatable and strengthened variant. Each element contributes 

distinct advantages and drawbacks; for instance, Cu improves heat re-
sistance and tensile properties but may reduce casting and corrosion 

resistance. Meanwhile, Mg enhances mechanical strength and corro-
sion resistance but can compromise casting performance, and Mn 

forms compounds with Fe to enhance heat resistance. Conventional 
cast Al alloys often exhibit needle-like eutectic Si and coarse primary 

Si in their microstructure, leading to diminished strength and plastici-
ty. Therefore, inoculants like Nb, B, Na, Sr, and Sb are frequently in-
corporated to refine the microstructure and enhance the comprehen-
sive properties of Al–Si alloys [6, 7]. For instance, Bolzoni et al. (2015) 
introduced Nb–B inoculants to an Al–Si alloy, resulting in a signifi-
cant reduction in the size of α-Al and eutectic phases, thereby improv-
ing mechanical properties. The yield strength (YS) of Al–Si alloys gen-
erally falls within the range of 150 to 350 MPa. 
 In comparison to Al–Si alloys, aluminium–copper (Al–Cu) cast al-
loys boast higher mechanical properties, improved cutting perfor-
mance, high-temperature capabilities, and effective age hardening, 

attributed to the Al2Cu reinforced phase. This makes them suitable for 

structural components operating at elevated temperatures or handling 

larger loads at room temperature. Among Al–Cu alloys, AlCu5MnCdV 

stands out for its high strength and plasticity, alloyed primarily with 

Cu, Mn, Ti, and trace elements Zr, Cd, V, and B. As one of the strong-
est Al–Cu alloys, AlCu5MnCdV finds extensive application in the aero-
space sector, excelling in mechanical performance at both high and 

room temperatures, making it the preferred material for aircraft 

frame components [8]. 
 Aluminium–magnesium (Al–Mg) cast alloys are characterized by 

excellent corrosion resistance, weldability, moderate strength, and 

high ductility. Among them, AlMg5Si1Mn, incapable of strengthening 

through heat treatment, is widely employed in aerospace applications 

due to its exceptional weldability and heat resistance. This alloy is 

commonly used in aircraft engines, missiles, internal combustion en-
gines, chemical pumps, petrochemical pump shells, rotors, blades, and 

other critical components [9, 10]. Researchers have explored the ef-
fects of alloy composition, heat treatment, and microstructural char-
acteristics on friction and wear properties. Additionally, surface engi-
neering techniques, such as coatings and treatments, have been inves-
tigated to enhance the tribological performance of these alloys. 
 Bharath et al. [11] conducted experiments on synthesizing Al2014 

alloy reinforced with 20 µm Al2O3 particles and studying their micro-
structure and wear behaviour. They employ a two-stage stir casting 



994 H. F. H. MOBARK, A. H. AL-AZZAWI, M. T. M. F. AGHA et al. 

technique with varying weight percentages of reinforcement (9%, 

12%, and 15%). Characterization using XRD and electron microscopy 

shows uniform dispersion of Al2O3 in the matrix. Wear tests reveal 
that both frictional coefficient and wear rate increase with load and 

sliding speed. Electron microscopy and EDS analysis identify oxide 

formation on worn surfaces, aiding in understanding wear mechanisms. 
 Kaiser et al. [12] explored the impact of Fe, Ni, and Cr additions on 

the wear behaviour of hypereutectic Al–Si automotive alloy. They con-
ducted dry sliding wear tests under specific conditions. Fe addition in-
creased wear rate due to needle-like intermetallic formation, while Ni 
showed no significant effect on microstructure. Cr addition trans-
formed intermetallics into modified alpha phases, improving alloy 

strength and wear properties. Scanning electron microscopy (SEM) 
analysis revealed Cr-added alloy exhibited improved wear resistance 

with smooth abrasive grooves filled with oxides. A study conducted by 

Chouki Farsi et al. [13] focused on the application of a high-gradient 

magnetic separation method for the effective separation of weakly 

magnetic particles, specifically in an industrial setting. 
 The researchers explored and implemented high-gradient magnetic 

separation techniques to address the challenges of separating weakly 

magnetic particles from complex mixtures in an industrial context. The 

study likely involved designing and testing a specialized magnetic sepa-
rator to achieve efficient separation of these particles, which have rela-
tively low magnetic susceptibility compared to strongly magnetic mate-
rials. The application of this method could have practical implications in 

various industries where precise separation of weakly magnetic parti-
cles is essential for processing and product quality. The study presented 

experimental results, data analysis, and insights into the performance 

and efficiency of the high-gradient magnetic separation method. 
 Al-Abboodi et al. [14] presents an evaluation of the mechanical prop-
erties of a metallic glass alloy (Fe49.7Cr17.1Mn1.9Mo7.4W1.6B15.2C3.8Si2.4) 

prepared by spark plasma sintering using a three-point bending appa-
ratus. The study achieved notch fracture toughness and Young’s mod-
ulus values of 231 GPa and 4.91 MPa⋅m1/2, respectively, and found re-
liable results for Young’s modulus using Vickers indentation meas-
urements. The proposed method for examining micro-scale mechanical 
properties is applicable to samples with different compositions made 

by other means. 
 Aldeen et al. [15] investigates the effects of isothermal and isochro-
nal ageing on N36 zirconium alloy after β-quenching. The research in-
volves characterization using various microscopy techniques and spec-
troscopy to observe microstructure and second-phase particle (SPPs) 
evolution. The results reveal that the implemented quenching leads to 

a fine interlaced α-plates structure, and after ageing, recrystallization 

occurs with non-uniform grains and a random SPPs distribution. 
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Hardness declines with increasing temperature and time, while rough-
ness and wettability increase with higher ageing temperatures. 
 Kang et al. [16] explores the fabrication of Al–Fe–Cr quasi-crystal-
reinforced metal matrix composites using a laser powder bed fusion 

(LPBF) process. The LPBF-processed Al–Fe–Cr alloy exhibits a mul-
tiscale heterogeneous structure with nanosize Al–Fe–Cr quasi--
crystalline particles distributed in the α-Al columnar grain structure. 
The alloy demonstrates high mechanical strength due to the ultrafine 

multireinforced microstructure-induced Orowan strengthening effect, 

resulting in an ultimate tensile strength of 530.80 MPa, yield strength 

of 395.06 MPa, and elongation of 4.16%. The fractographic analysis 

indicates a combination of ductile-brittle fracture as the dominant 

fracture mechanism. 
 Zhang et al. [17] focuses on a specially designed Al–Fe–Cr alloy fab-
ricated through a laser powder bed fusion (LPBF) process, resulting in 

a multiscale heterogeneous composite structure with high relative 

density and defect-free features. The LPBF-processed sample exhibits 

distinct composite structures in three regions: the inner laser fusion 

zone (LFZ) with ultrafine cellular structures containing spherical Al–
Fe–Cr quasi-crystals, the molten pool boundary (MPB) with coarse 

flower-like quasi-crystal particles and rectangular θ-Al13(Fe,Cr)2–4 par-
ticles, and the heat-affected zone (HAZ) with finer reinforcements dis-
persed in the α-Al matrix. The tribological investigation shows the 

LPBF-processed sample has stable friction coefficients and higher 

wear resistance compared to other LPBF-processed Al alloys, with a 

duplex wear mechanism of adhesive and oxidation wear. 
 Byron Blakey-Milner et al. [18] presented thorough review of metal 
additive manufacturing in the aerospace industry, highlighting its 

significant commercial and performance advantages. The opportuni-
ties in this field include cost and lead-time reductions, novel materials 

and unique design solutions, mass reduction through lightweight de-
signs, and consolidation of components for improved performance and 

risk management. Various high-profile aerospace applications, such as 

rocket engines, propellant tanks, heat exchangers, turbomachinery, and 

satellite components, have already commercially benefited from metal 
additive manufacturing. The paper also addresses challenges and poten-
tial opportunities for using this technology in each application scenario. 
 Leyson et al. [19] presents a quantitative, parameter-free model for 

predicting the flow stress of alloys containing substitutional solutes. 
The model utilizes density functional theory and a flexible-boundary-
condition method to describe accurately the interaction energies be-
tween solutes and dislocations. It successfully predicts flow stresses 

for various Al alloys, including Al–Mg and Al–Mn, and agrees well 
with experimental results for quasi-binary Al–Cr–(Fe) and Al–Cu–(Fe) 
alloys. The model offers a basis for computational design of alloys, fo-
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 The microstructure for the Al–Fe–Si alloy will provide valuable in-
formation for comparison with the Al–Si alloy. In Figure 3, the ar-
rangement and size of the grains in the Al–Fe–Si alloy are revealed. 
The grains appeared to have a defined and uniform distribution, indi-
cating a reasonably homogeneous microstructure. The presence of dis-
tinct grain boundaries indicated the formation of individual grains 

during the alloys solidification process. The presence of various phas-
es, such as aluminium, iron, and silicon phases, contributed to the al-
loys overall properties and behaviour. 

3.2. Hardness Testing 

To assess the materials resistance to deformation, hardness measure-
ments were carried out using the Vickers or Rockwell hardness testing. 
These measurements provided crucial information related to the al-
loy's wear resistance. Figure 4 revealed that the Al–Fe–Si alloy exhib-

 

Fig. 3. Optical micrograph of microstructure of Al–Fe–Si-alloy specimen. 

 

Fig. 4. Vickers hardness values for the Al–Fe–Si-alloy and Al–Si-alloy speci-
mens. 
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ited higher Vickers hardness values compared to the Al–Si alloy, with 

a difference of approximately 20 degrees between the two specimens. 
 The standard deviation formula can be used to appraise the uni-
formity or dispersion of Vickers hardness values from a set of height 

or depth measurements. It is can be calculated using the standard devi-
ation formula: 

 2

1

1
( )

n

i
j

x
n =

σ = − µ∑ , (1) 

where σ indicating the standard deviation, xi represents each value in 

the data set and µ the mean of all the values within that data set, n is 

the number of values in the data set. Table 1 illustrates the standard 

deviation for each alloy specimen. 
 Zhang et al. [26] conducted the friction and wear tests using a ball-
disk reciprocating frictional tester. The samples underwent polishing 

with a diamond grind for the tribological test. The counterpart balls 

included commercial 316L stainless steel, Al2O3, and SiC balls, with 

their respective hardness and associated parameters detailed in Table 2. 

3.3. Tribometer Testing 

Tribometer testing was performed under controlled conditions to 

study the friction and wear behaviour. Different tribometer setups, 

such as pin-on-disk, were utilized, varying the loads, sliding speeds, 

and lubrication conditions. The results demonstrated that the Al–Fe–
Si alloy exhibited lower weight loss for all three test loads (3 N, 5 N, 
and 10 N), whereas the Al–Si alloy experienced higher weight loss un-

TABLE 1. Standard deviation of specimens. 

Specimens σ 

Al–Fe–Si 4.1332 

Al–Si 3.0735 

TABLE 2. The hardness and physical characteristics of the counterpart balls [26]. 

Counterpart Vickers hardness, GPa Roughness Ra, mm 

316L 2 0.01 

SiC 28 0.01 

Al2O3 18 0.01 

Fe–23Al–3Cr 3.49 0.2 
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der the same testing conditions, as shown in Figs. 5 and 6. 

3.4. Surface Roughness Test 

In addition to the base alloys testing, researchers explored surface en-
gineering techniques. Surface roughness tests were performed on the 

Al–Fe–Si alloy and Al–Si alloy specimen, and the results indicated 

that the Al–Fe–Si alloys had higher surface roughness values, while 

the Al–Si alloys exhibited lower and more stable roughness levels as 

shown in Table 3. 

3.5. Scanning Electron Microscopy (SEM) 

The SEM images provided valuable information about the microstruc-

 

Fig. 5. Circular wear test for the Al–Si-alloy specimen. 

 

Fig. 6. Circular wear test for the Al–Fe–Si-alloy specimen. 
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ture of the alloy, showing the arrangement and size of grains. The 

presence of different phases and grain boundaries can influence the 

alloys mechanical properties, such as hardness and strength. 
 The SEM images in Fig. 7 revealed distinct wear patterns on the al-
loys’ surfaces. These wear features included abrasion marks, grooves, 

and microfractures, indicating the effects of frictional forces during 

the tribological tests. The wear resistance of the alloy appeared to be 

promising, as it showed limited wear damage and maintained its integ-
rity under the specific test conditions. In addition, the analysis al-
lowed for the detection and characterization of small cracks that had 

formed on the surface of the alloy. These cracks might have resulted 

from cyclic loading or localized stress concentration during the tribo-
logical tests. The presence of such microcracks did not seem to com-
promise the overall structural integrity of the alloy. 

TABLE 3. Roughness value Ra for the Al–Fe–Si-alloy and Al–Si-alloy speci-
mens. 

Nos. of experiments Al–Fe–Si alloy Ra, mm Al–Si alloy Ra, mm 

1 0.108 0.876 

2 0.118 0.202 

3 0.095 0.237 

 

Fig. 7. The microstructure of Al–Si-alloy specimen revealed by scanning elec-
tron microscope. 
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 The SEM images also showed the presence of minor cavity zones or 

voids on the alloys surface as in Fig. 8. These cavities may have result-
ed from material deformation or the presence of impurities. However, 

they did not appear to have a significant impact on the alloys mechani-
cal properties, indicating its reasonable ductility and ability to with-
stand deformation. 

4. CONCLUSION 

The experimental analysis conducted on two different alloys, 77.3% 

Al–1.8% Fe–16.7% Si and 62.9% Al–14.4% Fe–16.9% Si, revealed 

significant differences in their tribological properties. The investiga-
tion involved SEM and optical micrograph of microstructure to identi-
fy wear, crack, and cavity zones. The Vickers hardness test indicated 

that the Al–Fe–Si alloy exhibited higher values, while the Al–Si alloy 

showed lower hardness, approximately 20 degrees lower. 
 Furthermore, in the circular wear tests conducted with different 

loads (3 N, 5 N, 10 N), the Al–Fe–Si alloy demonstrated less weight 

loss compared to the Al–Si alloy. This suggests that the former alloy 

has superior wear resistance under varying loads. Additionally, the 

roughness test results also favoured the Al–Si alloy, showing higher 

values compared to the Al–Fe–Si alloy, which exhibited lower and sta-
ble roughness, the findings were validated with Refs. [27–30]. 

 

Fig. 8. The microstructure of Al–Fe–Si-alloy specimen revealed by scanning 

electron microscope. 
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 Overall, the experimental findings indicate that the Al–Fe–Si alloy 

outperforms the Al–Si alloy in terms of hardness, and wear resistance. 
These results highlight the potential superiority of the first alloy, 
suggesting its suitability for applications requiring enhanced tribolog-
ical properties. However, further investigations and tests may be re-
quired to gain a more comprehensive understanding of the alloys’ be-
haviour under various conditions and loads, paving the way for poten-
tial engineering applications and industrial usage. The experiment 

could be extended to include surface modification techniques, such as 

coatings or treatments, to enhance the alloys’ wear resistance and re-
duce weight loss during wear tests. This would open up possibilities for 

tailoring the alloys for specific applications. 
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Multilayer Al/Cu foils have a high potential to be used as filler materials for dif-
fusion welding or friction stir welding of difficult-to-weld materials. In this 

work, we study EB-PVD-deposited multilayer Al/Cu foils with the modulation 

periods (sum thickness of one Al layer and one Cu layer) of 50 nm and 1000 nm. 
The total composition for both the foils is of about Al–30 wt.% Cu and the total 
thickness is varied from 20 µm to 30 µm. The phase formations within the foils 

during heating up to 500°C are investigated by x-ray diffractometry, scanning 

and transmission electron microscopies, differential scanning calorimetry, and 

electrical-resistance measurement. The correlation between the modulation pe-
riod and the formation of the Al2Cu, AlCu3, and Al4Cu9 phases is studied. The 

sequence, temperatures, and kinetics of phase transformations, as well as the 

heat of the reactions, are found to correlate significantly with the modulation 

period. Mechanisms of the phase formations within the foils and their mechani-
cal properties are discussed. 
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Багатошарові Al/C-фолії є перспективними для використання як присад-
кові матеріяли для дифузійного зварювання або зварювання тертям мате-
ріялів, що важко зварюються. У цій роботі досліджено багатошарові фолії 
з періодами модуляції (сумарна товщина одного шару Al і одного шару Cu) 
у 50 нм і 1000 нм, одержані методою електронно-променевого осадження. 
Загальний склад для обох фолій становив приблизно Al–30 мас.% Cu, а 

загальна товщина — 20–30 мкм. Фазоутворення у фоліях під час нагрі-
вання до 500°C досліджено методами рентґенівської дифрактометрії, ска-
нувальної та трансмісійної електронних мікроскопій, диференційної ска-
нувальної калориметрії та шляхом міряння електричного опору. Дослі-
джено кореляцію між періодом модуляції й утворенням фаз Al2Cu, AlCu3 й 

Al4Cu9. Встановлено, що послідовність, температури та кінетика фазових 

перетворень, а також тепловий ефект реакцій істотно корелюють із періо-
дом модуляції. Розглянуто можливі механізми фазоутворення у фоліях та 

їхні механічні властивості. 

Ключові слова: багатошарові Al/Cu-фолії, інтерметаліди, текстура, кало-
риметрія, твердість. 
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1. INTRODUCTION 

Multilayer Al/Cu foils with a composition of Al–33 wt.% Cu are be-
lieved to be promising for use as filler materials for welding difficult-
to-weld materials [1]. The advantage of using this Al/Cu multilayer 

system, as compared to Al/Ni and Al/Ti foils, lies in the lower tempera-
ture at which phase transformations begin [2]. In particular, phase 

transformations in such foils with submicron layer thickness were 

found in the temperature range of 130–360°С [3]. In addition, metasta-
ble structures often form during the annealing of multilayer films fab-
ricated by physical vapour deposition, due to the significant density of 

interphase boundaries [4] and the special reaction kinetics in them [5]. 
Particularly, the primary formation of the tetragonal θ-Al2Cu phase, 
and then the cubic γ2-Al4Cu9 [6–9] or monoclinic η-AlCu phase [10, 11] 
was observed during the annealing of multilayer condensates of the 

Al/Cu system. Moreover, Vandenberg and Hamm [12] reported that, in 

addition to the first formed Al2Cu phase in bilayer films, an ordered 

f.c.c. phase β1-AlCu3 with a lattice parameter close to 0.5801 nm 

formed. This high-temperature phase occurs after the Al2Cu phase and 

is a secondary phase throughout the investigated range of Cu concen-
trations (from 33 at.% to 83 at.%). At temperatures above 350°С, the 

phase composition of the films approaches the equilibrium: 
Al2Cu + AlCu. In another study, the authors [13] observed the for-
mation of the β1-AlCu3 and γ2-Al4Cu9 phases during slow (0.4°C/min) 
and rapid heating to the relevant annealing temperatures, respectively. 
It is important to mention that the disordered β-AlCu3 phase (a0 = 0.290 
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nm) serves as the parent structure from which both the β1-AlCu3 phase 

(a = 0.5801 nm ≅ 2a0) and the γ2-Al4Cu9 phase (a = 0.8703 nm ≅ 3a0) 
originate [13]. It is also known that, in massive Cu–Al alloys, depend-
ing on the cooling rate, either the β1- or γ2-phase is formed [14]. 
 On the other hand, the γ2-Al4Cu9 phase is considered in works [15–17] 
as a superstructure of the β-AlCu phase of the structural CsCl type and 

an approximant of icosahedral quasi-crystals of the Al–Cu–Fe system 

[17]. This phase is characterized by a concentration of electrons close to 

quasi-crystals and contains local pseudopentagonal configurations of 

atoms and distorted icosahedrons [15]. The cubic phase γ2-Al4Cu9 is sta-
ble at low temperatures, and its stabilization is associated with the 

Hume-Rothery mechanism, similar to that is observed for the icosahe-
dral phase. At the same time, the number of atoms per unit cell (52 at-
oms) is significantly greater than in ordinary metals but less than in 

most approximants. In addition, besides a cubic γ2-Al4Cu9 phase with a 

lattice parameter aγ2 = 0.860 nm, metastable cubic β and β1 phases with 

lattice parameters a = 0.287 nm and 0.572 nm, respectively, were also 

found [15]. Furthermore, the ratio between the parameters of these cu-
bic phases was noted: aγ2 ≅ 3aβ and aβ1 ≅ 2aβ [15]. Even though the γ2-
Al4Cu9 phase has a complex structure, it is formed in a wide concentra-
tion range. To explain the mechanism of formation of the b.c.c. γ2-Al4Cu9 

phase, Besson et al. [18] proposed a model of its formation from a solid 

solution of f.c.c. Al(Cu) by a shear mechanism, which can be considered 

as a classical (uniaxial) Bain transformation.  
 While phase transformations in the Al/Cu multilayer system were 

extensively investigated, variations in their sequence and kinetics can 

be related to factors such as modulation period, heating rates, grain 

sizes, and the relative orientations between phases. In addition, from 

the point of view of using these foils as the filler materials for diffu-
sion welding, it is of practical interest to study the influence of their 

modulation period on the plasticity coefficient after annealing at dif-
ferent temperatures. Therefore, this work aimed to study the effect of 

the modulation period on the sequence of phase transformations, the 

thermal characteristics of the reactions, and the mechanical properties 

of Al/Cu eutectic foils obtained by physical vapour deposition. 

2. EXPERIMENTAL 

Al/Cu multilayer foils of two types, A and B with a modulation period λ 

of 50 nm and 1000 nm, respectively, were produced by the layer-by-layer 

electron beam deposition of components on a substrate rotating at a con-
stant speed. During this process, evaporation from aluminium and cop-
per sources separated by an impermeable screen occurs [3]. The varying 

intensities of aluminium and copper vapour flow, as well as the sub-
strate rotation rate, allow the deposition of Al/Cu multilayer foils with 



1010 S. POLISHCHUK, A. USTINOV, Ya. MATVIENKO, S. DEMCHENKOV et al. 

different thicknesses of elemental layers. To obtain self-standing con-
densates, a layer of CaF2 salt was first deposited on the steel substrate, 

thus enabling easy separation of the foil from the substrate later on. 
Chamber pressure was 5·10−3

 Pa. Evaporation intensity provided the 

deposition rate of 50 nm/s and substrate temperature during deposition 

was in the range of 90–100°C. The total composition for both types of 

foils was close to the eutectic Al–30 wt.% Cu and the total thickness was 

in the 20–30 µm range. The foils were annealed in a furnace at the resid-
ual pressure of 10−1

 Pa. The temperature intervals of phase transfor-
mations in multilayer foils were determined using the differential scan-
ning calorimetry (DSC). The thermal signal from the samples was rec-
orded using a NetzschDSC 404 F1 Pegasus calorimeter in the tempera-
ture ranges of 20–550°C in the heating mode at a rate of 40, 20, 10, 5 

K/min in an atmosphere of 99.99% helium. X-ray diffraction studies of 

multilayer foils were carried out using a DRON-4 diffractometer using 

CuKα radiation. Lattice parameters of Al were determined according to 

positions of (220), (311) and (222) peaks. The texture analysis of foils 

was conducted using an x-ray DRON-3 diffractometer with a texture 

attachment in CoKα radiation. The measurement was carried out using 

parallel beam geometry and scan angles from 0° to 80° and from 0° to 

360° for α and β, respectively. Data collected on a textureless BaTiO3 

specimen were used to take into account the defocusing effect. The anal-
ysis of the crystallographic texture was carried out by constructing pole 

figures (PFs) using the MTEX MATLAB software package [19]. Micro-
structures of cross-sections of as-deposited and annealed multilayered 

Al/Cu foils were analysed with a TESCAN MIRA facility equipped with 

an In-Beam SE detector. Planar-TEM of the annealed foils was per-
formed using a JEM-2000FXII. Measurements of electrical resistivity 

were performed in automatic mode on foils 50 mm long and 1–2 mm 

wide during their continuous heating with the heating rates of 3°C/min 

in the range from 20°C to 500°C. The reduced temperature coefficient of 

electrical resistance α = R0
−1dR/dT was also determined, where R0 is the 

initial resistance of the foil at room temperature. 
 Mechanical properties of multilayer foils were studied using a uni-
versal differential nanoindenter “Micron-Gamma” at the 30 g loading. 
The Meier microhardness (HM), Young’s modulus (E), and the plastic-
ity coefficient for the material were determined using the indentation 

data [20]. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Changes in the Structure of Al/Cu Multilayer Foils During Annealing 

The cross-sectional microstructures of deposited foils with modulation 

periods of 50 and 1000 nm are shown in Fig. 1. It can be seen that the 
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foils after deposition consist of continuous layers of copper (light) and 

aluminium (dark) with some areas with grey contrast, which can be con-
sidered as the result of mixing of atoms between the layers. From the 

analysis of diffraction patterns of the foils in an as-deposited state and 

after annealing’s at different temperatures for 30 minutes (Fig. 2), it is 

clear that, in the case of a short modulation period (50 nm), the for-
mation of the Al2Cu phase occurs in the foils even during the deposition 

process, i.e., at temperatures in the 90–100°C range. At the same time, 

parallel growth of the Al2Cu phase and the metastable Al4Cu9 phase is 

already observed at 130°C. 
 The appearance of the Al4Cu9 phase in the foil is accompanied by a 

sharp decrease in the copper phase fraction and further rapid growth 

of this phase is observed until a temperature of 150°C is reached, after 

which its volume fraction decreases and eventually disappears in the 

temperature range from 200°C to 250°C. 
 In foils with λ = 1000 nm, in the initial state, there are no peaks 

from the Al2Cu phase, and the appearance of the weak peaks of both 

Al2Cu and A4Cu9 are observed at T = 135°C, after which their volume 

fractions gradually increase. Moreover, peaks of the β1-AlCu3 cubic 

phase with a lattice parameter a = 0.5801 nm are observed at T 

= 215°C. It should be noted that this phase was previously observed in 

Ref. [12] and its diffraction pattern (Fig. 3) contains intense peaks 

(111) and (311) at angles 2θ = 26.8° and 52.5°, respectively, which dis-
tinguishes it from the Al4Cu9 phase. 

 

Fig. 1. Microstructure of the cross-section of Al–30 wt.% Cu multilayer foils 

of two types: A—with a modulation period, h ≅ 50 nm (a) and B—with h ≅ 1000 

nm (b). 
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Fig. 2. Diffraction patterns from foils with a modulation period of 50 nm (a) 
and 1000 nm (b) after annealing at different temperatures. 



CORRELATION OF THE MODULATION PERIOD AND THE PHASE FORMATION 1013 

 Yet, we can suppose that the foil contains a mixture of these AlCu3 

and Al4Cu9 phases. The mix of the AlCu3 and Al4Cu9 phases grows to a 

temperature of 245°C, after which its volume fraction decreases, and 

at 425°C, it completely disappears. Annealing at higher temperatures 

approach the phase composition of the film to the equilibrium one: 
Al + Al2Cu. 
 From the analysis of changes in the diffraction patterns of studied 

foils during the annealing process (Fig. 2), we can conclude that in 

both cases the θ-Al2Cu phase forms first and grows gradually with 

temperature (Fig. 4). 

 The further γ2-Al4Cu9 phase appears at temperatures of about 130°C 

also for both these foils. For the foil with the ling modulation period 

(1000 nm), in addition to the Al2Cu and A4Cu9, the β1-AlCu3 phase 

forms at the temperature range of 180–215°C. Further rapid growth of 

the A4Cu9 and β1-AlCu3 phases occurs up to temperatures of 150°C and 

235°C, respectively, where their volume fractions are maximal. 

 

Fig. 3. X-ray diffraction patterns of foils with a modulation period of 50 nm 

and 1000 nm after annealing at temperatures of 170°C and 245°C, respectively. 
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 It should be noted that the growth of the γ2-Al4Cu9 and β1-AlCu3 

phases is accompanied by a slight increase in the volume fraction of the 

 

Fig. 4. Change in the relative intensities of diffraction peaks of Cu and the 

Al2Cu, Al4Cu9, and β1-AlCu3 phases depending on temperature. 



CORRELATION OF THE MODULATION PERIOD AND THE PHASE FORMATION 1015 

θ-Al2Cu phase. This suggests that these phases grow in parallel. On the 

contrary, the growth of the γ2-Al4Cu9 and β1-AlCu3 phases is accompa-
nied by a sharp decrease in the copper content in the foils. Thus, we can 

suppose a two-channel transformation scheme in Al/Cu foils: (1) The θ-
Al2Cu phase forms from a supersaturated solid solution of Al(Cu) due 

to the diffusion of copper atoms into aluminium; (2) The remaining 

copper forms a Cu(Al) solid solution, which, through reaction interac-
tion with aluminium, leads to the formation of the γ2-Al4Cu9. In the 

case of the long-period foil, the β1-AlCu3 phase forms additionally. 
 It is known that the formation of intermetallic compounds in Al–Cu 

foils leads to a change in their electrical resistivity [9]. Figure 5 shows 

the dependence of the electrical resistance of studied foils on tempera-
ture at a heating rate of 3°C/min. It can be seen that the change in elec-
trical resistance of foil with a short modulation period occurs at lower 

temperatures compared to foils with a long period. Local maximums of 

electrical resistance are observed at temperatures of 150° and 230–
260°C for the foils with λ of 50 nm and 1000 nm, which corresponds to 

the maximum content of the metastable γ2-Al4Cu9 or β1-AlCu3 phase. 
These metastable phases have an electrical resistance approximately 2 

times greater than that of the Al2Cu phase [21] and their decomposi-
tion leads to a decrease in the temperature coefficient of electrical re-
sistance at temperatures in the 160–190°C range for the foil with λ of 

50 nm and in the 230–300°C range for the foil with λ of 1000 nm. In 

the latter case, there is an additional increase in the temperature coef-
ficient of electrical resistance followed by a subsequent decrease with-
in the temperature range of 300°C to 400°C. This behaviour can likely 

be attributed to the interplay of two factors: the decomposition of the 

β1-AlCu3 phase and an increase in the volume fraction of the θ-Al2Cu 

phase. Above 410°C, the β1-AlCu3 phase vanishes, and the subsequent 

 

Fig. 5. Temperature dependence of electrical resistance (a) and temperature 

coefficient of electrical resistance (b) for foils with modulation periods of 50 

and 1000 nm. 
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behaviour of the temperature coefficient of electrical resistance is in-
fluenced by the phase composition, which closely resembles the equi-
librium Al + Al2Cu composition.  
 From the images of the microstructure of the foil obtained using 

transmission electron microscopy (Fig. 6), it is clear that both alumini-
um and the Al2Cu phase in the foil with λ = 50 nm after annealing at a 

temperature of 150°C have nanostructured grains of 50–100 nm. The 

distribution of reflections in the electron diffraction pattern of this foil 
proves the presence of Al, Al2Cu, and Al4Cu9 phases. It should be noted 

that the presence of a superstructure reflection (210) in the electron 

diffraction pattern indicates the partial ordering of the Al4Cu9 phase in 

the foil [18]. 
 As can be seen from Fig. 7, the foil with λ = 1000 nm after annealing 

at a temperature of 200°C contains aluminium crystallites of 150–300 

nm in size and Al2Cu intermetallic of 70–200 nm in size. 
 The distribution of reflections in the electron diffraction pattern of 

this foil indicates the presence of Al, Al2Cu, and AlCu3 phases. The ab-
sence of reflections of the Al4Cu9 phase for this foil suggests this phase 

 

Fig. 6. Bright field (a), electron diffraction pattern (b), dark field in reflec-
tions of aluminium (c) and Al2Cu phase (d) from the Al–30 wt.% Cu foil with a 

layer period of 50 nm after annealing at 150°C. 
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disappeared after annealing at 200°C.  
 The lattice parameter aAl was calculated from the positions of the 

(220), (311) and (222) peaks of aluminium in the diffraction patterns 

of studied foils in the initial state and after annealing. It was found 

that, for the foil with λ = 1000 nm after annealing at 150°C, it decreas-
es from 0.4049 nm to 0.4044 nm (Fig. 8), which is probably due to the 

formation of a supersaturated Al(Cu) solid solution consistent with the 

Al–Cu phase diagram [22]. To quantify the copper content (cCu) in it, an 

empirical equation from [23] was used. Thus, the value at this stage 

was about 2.5 at.%. Increasing the annealing temperature to 170°C 

leads to a sharp increase in the lattice parameter to 0.4047 nm and a 

decrease in the copper content in the solid solution to 0.6 at.%. A fur-
ther increase in temperature up to 500°C did not significantly affect 

the change in the Al lattice parameter. In contrast, for the foil with 

λ = 50 nm in the initial state αAl = 0.4043 nm, which can be considered 

as the result of mixing atoms between layers and forming a supersatu-
rated Al(Cu) solid solution with a copper content of about 3.1 at.% di-
rectly during the deposition process. Annealing of the foil at a temper-
ature of 150°C leads to a sharp increase in the Al lattice parameter to 

0.4049 nm and decomposition of the Al(Cu) solid solution. A further 

 

Fig. 7. Bright field (a), electron diffraction pattern (b), dark field in reflec-
tions of aluminium (c) and Al2Cu phase (d) from the Al–30 wt.% Cu foil with a 

modulation period of 1000 nm after annealing at a temperature of 200°C. 
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increase in the annealing temperature from 200°C to 500°C had an in-
significant effect on the aluminium lattice parameter in these foils. 
Thus, the data obtained confirm the assumption of a two-channel 
transformation scheme in Al/Cu foils and the formation of the θ-Al2Cu 

phase from Al(Cu) solid solution, as noted above. In addition, the dif-
ferent nature of the dependences of the aluminium lattice parameter 

on the annealing temperature of the studied foils also confirms the da-
ta on the different kinetics of phase formation processes in them. 

3.2. Texture of Formed Phases in Al/Cu Multilayer Foils 

A characteristic feature of films obtained by vacuum deposition is 

their texture. Figure 9 shows the PFs from Al, Cu, and the θ-Al2Cu, γ2-
Al4Cu9, and β1-AlCu3 phases. PFs were constructed using reflections 

(111), (200), and (220) for Al and Cu, (110), (200), and (202) for θ-
Al2Cu, (330), (600) and (721) for γ2-Al4Cu9 and (111), (220) and (311) 

for the β1-AlCu3 phase. It can be seen that in both cases, the original 
Al/Cu multilayer foils had a sharp axial texture <111> of both alumin-
ium and copper layers (Fig. 4), which may be due to the lowest surface 

energy of the (111) planes [24]. At the same time, the resulting phases 

Al2Cu, Al4Cu9, and β1-AlCu3 are also characterized by an axial texture. 

Thus, in foil with λ = 50 nm, the resulting tetragonal Al2Cu and cubic 

γ2-Al4Cu9 phases are characterized by an axial texture <110>. In the 

case of foil with λ = 1000 nm, the resulting tetragonal phase has a weak 

texture, while the cubic phase β1-AlCu3 has a pronounced axial texture 

<110>, which may indicate the formation of this phase directly from 

the textured copper phase. 
 Thus, in the case of foils with a modulation period of 50 nm, the fol-
lowing orientational relationships are observed between the texture 

 

Fig. 8. Changes in the Al lattice parameter for the studied foils during the an-
nealing process. 
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directions and the planes of the original aluminium, copper, and the 

resulting phases θ-Al2Cu and γ2-Al4Cu9: 

directions <111>Cu||<111>Al||<110>θ-Al2Cu||<110>γ2-Al4Cu9, 
planes {111}Cu||{111}Al||{110}θ-Al2Cu||{110}γ2-Al4Cu9. 

 For foils with a modulation period of 1000 nm, the following rela-
tionship is observed between the initial Al, Cu and the resulting β1-
AlCu3 phase: 

directions <111>Cu||<111>Al||<110>β1-AlCu3, 
planes {111}Cu||{111}Al||{110}β1-AlCu3. 

 Several studies previously observed orientation relationships be-
tween copper and the tetragonal phase θ-Al2Cu, as well as copper and 

the cubic phase γ2-Al4Cu9 in Al/Cu films [25, 26]. Thus, using TEM in 

Ref. [24], the following orientation relationships were discovered: 

[110]θ||[111]Cu (zone axis), (001)θ||(11�0)Cu and (1�10)θ||(1�1�2)Cu on the 

(111)Cu surface, 
[110]θ||[110]γ2 (zone axis), (110)θ||(112)γ2 on the (111)Cu surface. 

 The formation of the θ-Al2Cu phase while maintaining the orienta-
tional relationships with the initial Al and Cu can lead to a decrease in 

the interface energy, which significantly lowers the energy barrier to 

nucleation and allows the appearance of very small nuclei, thus facili-
tating the formation of a new phase [24]. Note also that the misfit be-
tween the θ-Al2Cu and Al lattices on the {111}Al||{110}θ plane in the 

[110]θ||[110]Al direction is 1.23%, and in the [001]θ||[112]Al direction, 
it is 1.71% [27]. Similarly, the misfit between the θ-Al2Cu and Cu lat-

 

Fig. 9. PFs from Al, Cu (not shown, similar to PF from Al) and phases θ-
Al2Cu, γ2-Al4Cu9 and β1-AlCu3 for foils with modulation periods of 50 nm and 

1000 nm. 
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tices on the {111}Cu||{110}θ plane in the direction [001]θ||[112]Cu is 

3.09%, and in the [110]θ||[110]Al direction, it is 4.6% [25]. 
 In both cases, the lattice of the θ-Al2Cu phase experiences compres-
sive stress. Finally, it is noteworthy that of the available intermetallic 

compounds of the system, the θ-Al2Cu phase has the chemical composi-
tion closest to aluminium. All these factors indicate a possible decrease 

in the surface energy and the energy barrier for the formation of the θ-
Al2Cu phase in Al/Cu multilayer foils while maintaining the orienta-
tional relationships between the phases. 
 The presence of orientational relationships between the γ2-Al4Cu9, 

β1-AlCu3, and Cu phases also indicates a decrease in the surface energy 

of formation of the γ2-Al4Cu9 and β1-AlCu3 phases, which may facilitate 

their formation in comparison with the η-AlCu phase. The work [25] 
also shows a relatively small level of misfit between the lattices of the 

γ2-Al4Cu9 phase and copper in the {111}Cu||{110}γ2-Al4Cu9 planes under the 

condition [110]Cu||[111] γ2-Al4Cu9. In addition, as can be seen in Fig. 10, the 

Al–Al2Cu transformation leads to a decrease in the specific volume per 

atom by 9.8%, and the Cu–AlCu3 and Cu–Cu9Al4 transformations lead 

to its increase by 3.18% and 7.29%, respectively. 
 Taking into account the fact that both γ2-Al4Cu9 and β1-AlCu3 phases 

can be considered as b.c.c.-derivative structures [13, 28, 29], it is in-
teresting to note that the presence of orientational relationships be-
tween directions of the axial texture of the initial f.c.c. Cu(Al) phase 

with lattice parameter about a = 0.362 nm and the γ2-Al4Cu9 phase 

formed by the b.c.c. phase (a = 0.8703 nm ≅ 3a0, a0 = 0.290 nm) and β1-
AlCu3 phase (a = 0.5801 nm ≅ 2a0) may also be evidence of a shear (or 

diffusion-shear) transformation mechanism, as it was proposed by 

R. Besson et al. in Ref. [18]. Particularly, the observed relationship 

{111}Cu||{110}γ2β1 between directions of the textures of initial f.c.c.-

 

Fig. 10. Changes in the specific volume of crystalline phases during phase 

transformations in the Al–Cu system. 
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based and final b.c.c.-based structures corresponds to Kurdjumov–
Sachs orientation relationship [30], and the schematic mechanism of 

the possible transformation is shown in Fig. 11. 
 It is worth noting that similar relationships between directions of 

textures of the initial f.c.c. phase and final b.c.c.-based phase were also 

observed for multilayer Cu–20 wt.% Al foils with a modulation period 

of 60 nm [31]. We suppose that the formation of the Al4Cu9 phase can 

occur through the following steps: (1) diffusion of Al atoms into the Cu 

layer and the formation of the supersaturated solid solution Cu(Al) 
with a local composition close to γ2-Al4Cu9; (2) chemically induced in-
stability leads to the displacive transformations from f.c.c. Cu(Al) lat-
tice to b.c.c. lattice through the contraction by 34% along a1 axis and 

elongation by 14% along a2 axis; (3) chemical rearrangements and or-
dering of vacancies with formation of b.c.c.-derivative structures, in-
cluding the γ2-Al4Cu9 phase [18].  
 The high degree of texture for both studied foils implies their struc-
ture consists of columnar-like grains. Values of the initial Cu layer 

thickness are about 7 nm and 100 nm for the foils with modulation pe-
riods of 50 nm and 1000 nm, respectively. Therefore, we can assume 

that copper diffuses into aluminium, leading to the formation of the 

 

Fig. 11. Schematic illustration of the Kurdjumov–Sachs orientation relation-
ship between the initial f.c.c. Cu(Al) and derivative from b.c.c. β-phase. 
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Al2Cu phase (Fig. 12). 
 On the other hand, aluminium diffuses into the copper layer, form-
ing a Cu(Al) solid solution, followed by the Al4Cu9 phase. The for-
mation of both Al2Cu and γ2-Al4Cu9 predominantly takes place at the 

interphase boundaries between the Al and Cu layers, and between the 

Al2Cu and Cu layers, respectively. The volume fraction of these phases 

at the interfaces is approximately 20 times greater in the short-period 

foils compared to the long-period foil. This fact, in particular, explains 

the absence or smaller fraction of γ2-Al4Cu9 and Al2Cu phases for the as-
deposited long-period foil (Fig. 2, b). 
 It should be noted that the apparent copper layer thickness in the 

short-period foil appears to be larger due to the formation of Al2Cu 

phase during the deposition. The growth of the γ2-Al4Cu9 phase is re-
stricted by consuming the Cu layer. For the case of the foil with 

λ = 1000 nm, the Cu layer thickness is about 100 nm and the diffusion 

of Al into Cu occurs via boundaries of the columnar-like grains (Fig. 
12), which presumably leads to the formation of the β1-AlCu3 phase at 

temperatures above 180°C. The formation of the γ2-Al4Cu9 or β1-AlCu3 

phases can occur either by the diffusion mechanism of nucleation and 

growth of a new phase, in which the orientation relationships between 

 

Fig. 12. Schematic diagram of initial stages of the phase formation in Cu–Al 
foils with modulation periods of 50 nm and 1000 nm. 
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the phases play an important role or by the Bain shear mechanism of 

transformation of the f.c.c. lattice Cu(Al) into the b.c.c. lattice γ2-
Al4Cu9, as proposed in Ref. [18]. In this case, as shown in [32], the driv-
ing force for such a transformation can be the chemically induced me-
chanical instability of the f.c.c. lattice. 
 It should also be emphasized that the growth of the γ2-Al4Cu9 or β1-
AlCu3 phases should be accompanied by an increase in the specific vol-
ume, while the parallel growth of the Al2Cu phase occurs with a de-
crease in the specific volume. This circumstance, as well as the pres-
ence of excess vacancies [33] in the foils, probably reduces the level of 

elastic stress that arises during the growth of the γ2-Al4Cu9 or β1-AlCu3 

phases. 

3.3. Calorimetric Study of Al/Cu Multilayer Foils 

A study of the obtained foils using differential scanning calorimetry 

(Fig. 13, a) showed that the heat flux as a result of the exothermic re-
action in foils with a modulation period of 50 nm is approximately 2–
2.5 times higher than in foils with λ of 1000 nm. This is apparently due 

to the increase in the number of reaction interfaces per unit volume, 
which increases the rate of heat release from the reaction compared to 

the rate of heat dissipation. This, in turn, leads to an increase in tem-
perature at the interface and an increase in the reaction rate. Similar 

results were observed when the modulation period in multilayer Ni/Si 
films was decreased [34]. The maxima of exothermic peaks in the DSC 

curves taken at a heating rate of 40°C/min corresponded to tempera-
tures of 187.6°C and 267.4°C for foils with short and long modulation 

periods, respectively, which correlates with x-ray diffractometry and 

electrical resistivity data (Fig. 2, Fig. 5). 
 With an increase in the heating rate for both types of multilayer 

foils, a shift of the peaks towards higher temperatures is observed, 

which is characteristic of thermal activation processes. This shift with 

increasing heating rate is related to the activation energy of the reac-
tion and can be described using the Kissinger equation [35]: 

2
p p

ln const
H E

T kT

 
= −  

 
, 

where H is the heating rate, Tp is the peak temperature on the DSC 

curve, k is Boltzmann’s constant, and E is the activation energy. 
 For foil with a modulation period of 50 nm, when heated in the tem-
perature range from 130°C to 150–160°C, two processes occur almost 

simultaneously with the formation of the θ-Al2Cu and γ2-Al4Cu9 phases, 
which is reflected in the nonlinear dependence of the change in the log-
arithm of the reaction rate on temperature (Fig. 13, b). 
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 Assuming the same reaction model for the formation processes of 

the θ-Al2Cu and γ2-Al4Cu9 phases, the effective activation energy, de-
termined from the slope of the Kissinger dependence, for a process 

consisting of two competing reactions will be expressed as follows [36]: 

 

Fig. 13. DSC curves taken at different heating rates v = 5, 10, 20, and 40 

K/min for the foils with a modulation period of 50 nm and 1000 nm (a). 
Change in the logarithm of the reaction rate versus temperature for these 

foils. 
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where E1, k1(T) and E2, k2(T) are the activation energy and the effec-
tive reaction-rate constant for reactions with the formation of θ-Al2Cu 

and γ2-Al4Cu9 phases, respectively. As expected, the obtained Eef value 

lies between reported values [13] of the activation energy for the Al2Cu 

(Ea = 1.21 eV) and Al4Cu9 (Ea = 1.59 eV) phases.  
 In the case of foils with a modulation period of 1000 nm, in the tem-
perature range from 180°C to 245°C, an increase in the β1-AlCu3 phase 

is observed, while the volume fraction of the θ-Al2Cu phase remains 

below 10–20 vol.% (Fig. 4). The low growth rate of the θ-Al2Cu phase 

may be due to the absence of orientation relationships between the 

formed phase and the initial Al and Cu phases (Fig. 7), which increases 

the interface energy and complicates the growth of this phase com-
pared to the β1-AlCu3 phase, for which the orientation relationships are 

observed. In this regard, the activation energy Eef, determined by the 

Kissinger method, for this foil can be associated with the formation 

reaction of the β1-AlCu3 phase. Therefore, we can estimate the activa-
tion energy of the formation reaction of the β1-AlCu3 phase as Еβ1-AlCu3 ≅ 

≅ 141.6 kJ/mole = 1.46 eV. The obtained value is close to the activation 

energy for the γ2-Al4Cu9 phase reported in Ref. [13] and is higher than 

Eef for the foil with λ = 50 nm, which confirms another mechanism of 

the formation for the phase. Moreover, it is worth noting that in foil 
with λ of 50 nm, the formation of a primary layer of Al2Cu intermetal-
lic compound at the interface between the aluminium and copper layers 

was observed during the deposition process (Fig. 2), which could affect 

the kinetics of further transformation. 

3.4. Mechanical Characteristics of Al/Cu Multilayer Foils 

It is known that the hardness of multilayer foils can significantly de-
pend on the layer thickness, orientational epitaxy, interface structure, 
and deposition method. Therefore, it was of interest to study the mi-
crohardness (HM) and Young’s modulus (E) of foils of different modu-
lation periods in the initial state and after annealing (Fig. 14). It can be 

seen that for the foil with λ of 50 nm after deposition HM = 4.7 GPa 

(E = 138 GPa), which is ≅ 3 times greater than for the foil with λ of 

1000 nm (HM = 1.6 GPa, E = 82 GPa). This may be explained by the ac-
tion of the following strengthening mechanisms: reduced layer thick-
ness, grain size effect, and interface alloying [37]. Annealing of the 

studied foils at 150°C leads to the growth of intermetallic compounds, 
which increases the microhardness and Young’s modulus of Al/Cu 

multilayer foils to values of 5.6 GPa and 147 GPa for the foil with λ of 
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50 nm and 2.6 GPa and 92 GPa for the foil with λ of 1000 nm, respec-
tively. The fact that the hardness of foil with a nanoscale modulation 

period (λ = 50 nm) after annealing at temperatures of 150°C, 200°C, 
and 500°C remains approximately 3 times higher than that of foil with 

λ = 1000 nm proves the prevailing role of the grain-boundary strength-
ening mechanism as compared to the interphase alloying strengthen-
ing [37]. 
 From the viewpoint of the possible use of Al/Cu foils as filler mate-
rials for diffusion welding, it is important to study the effect of an-
nealing on their plasticity behaviour. In particular, the plasticity coef-
ficient of the studied foils with λ of 50 nm and 1000 nm in the initial 
state are 0.78 and 0.83, respectively. Annealing of the foil with λ of 50 

 

Fig. 14. Mechanical properties of foils with different modulation periods af-
ter deposition and annealing at different temperatures. 
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nm at temperatures from 150°C to 200°C results in a decrease in plas-
ticity coefficient to 0.74. In contrast, annealing of the foil with λ of 

1000 nm in this temperature range only slightly decreases the plastici-
ty coefficient to 0.82, which can be caused by the fact that the struc-
ture modification due to the formation of intermetallic Al2Cu, Al4Cu9, 

and AlCu3 phases [37, 38] in this foil is compensated by a significant 

contribution to the plasticity of large aluminium grains (see Fig. 6 and 

Fig. 7). A further increase in the annealing temperature up to 500°C 

led to an increase in the plasticity coefficient to 0.77 and 0.89 for foils 

with λ of 50 nm and of 1000 nm, respectively. The observed greater 

plasticity of the foil with λ =1000 nm as compared with the foil with λ = 

50 nm can be due to the greater contribution from the modification of 

their microstructure than the phase composition which was close to the 

equilibrium Al + Al2Cu at the final stage of annealing. 

4. CONCLUSIONS 

1. It has been established that the modulation period, λ, of eutectic 

Al/Cu multilayer foils affects the sequence and temperature range of 

reactions. The observed sequence of reactions can be represented as fol-
lows: 

2100 C 130 C

2 9 4 2200 C

Al Cu Al Cu Al Cu

Al Al Cu + Cu Al Al Al Cu
T T

T

= ° = °

= °

+ → + + →

+ → +
 

for the foils with λ = 50 nm; 

2 9 4 2 3135 C 180 215 C

9 4 2 3 2230 C 390 C

Al Cu Al Cu Al Cu + Cu Al Al Al Cu + Cu Al +

+(Cu Al ) Al Al Cu + Cu Al Al Al Cu
T T

T T

= ° = ÷ °

= ° = °

+ → + + → +

→ + → +
 

for the foils with λ = 1000 nm. 
 The formation of both Al2Cu and γ2-Al4Cu9 predominantly takes 

place at the interphase boundaries between the Al and Cu layers, and 

between the Al2Cu and Cu layers, respectively, while the formation of 

the β1-AlCu3 phase presumably occurs at the boundaries of columnar-
like Cu grains. 
2. It has been shown that, in the case of multilayer Al/Cu foils with 

λ = 50 nm, because of the mixing of atoms between the layers during 

the deposition process, supersaturated solid Al(Cu) with a copper con-
tent of about 3.1 at.% is formed. For foils with λ = 1000 nm, the for-
mation of a solid solution with a maximum copper content of up to 2.5 

at.% is observed when heated up to the reaction onset temperature. Af-
ter the start of reactions for both types of foils, the copper content in 

the solid solution decreases to 0.5–0.6 at.%. 
3. It has been established that the metastable phases β1-AlCu3 and λ2-
Al4Cu9 formed as a result of the reactions, as well as, in the case of the 
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Al/Cu foil with λ = 50 nm, the phase θ-Al2Cu have an axial texture. In 

this case, the following orientational relationships are observed be-
tween the directions of textures of the initial Al and Cu phases and the 

formed phases: 

<111>Cu||<111>Al||<110>θ-Al2Cu||<110>γ2-Al4Cu9 for foils with λ = 50 nm; 
<111>Cu||<111>Al||<110>β1-AlCu3 for foils with λ = 1000 nm. 

 The presence of orientational relationships between the texture di-
rections of the initial Al and Cu phases and the formed θ-Al2Cu, β1-
AlCu3, and γ2-Al4Cu9 phases may indicate a decrease in the surface en-
ergy and energy barrier for the formation of these intermetallic com-
pounds, which facilitates their formation. 
4. It has been shown that the Al–Al2Cu transformation leads to a de-
crease in the specific volume per atom by 9.8%, and the Cu–AlCu3 and 

Cu–Cu9Al4 transformations lead to its increase by 3.18% and 7.29%, 
respectively. Analysis of the orientational relationships between the 

texture directions of the initial Cu phase and the formed β1-AlCu3 and 

γ2-Al4Cu9 phases indicates a possible shear (Bain) mechanism of trans-
formation from f.c.c. copper to structures based on the b.c.c. phase. 
5. A study of the obtained Al/Cu foils using differential scanning calo-
rimetry showed that the heat flux as a result of the exothermic reac-
tion in foils with a short modulation period is approximately 2–2.5 

times higher than in foils with a large period, which is associated with 

an increase in the number of reaction interfaces per unit of volume. 
The Kissinger method was used to determine the activation energy for 

the formation of the β1-AlCu3 phase in foils with λ = 1000 nm: Еβ1-AlCu3 ≅ 

≅ 141.6 kJ/mole = 1.46 eV. For the foil with λ = 50 nm, the effective 

activation energy was determined for a process consisting of two com-
peting reactions with the formation of the θ-Al2Cu and γ2-Al4Cu9 phas-
es: Eef = 124 kJ/mole = 1.29 eV. 
6. It has been established that the increase in the volume fraction of 

the intermetallic phases θ-Al2Cu, β1-AlCu3 and γ2-Al4Cu9 observed dur-
ing the annealing process is accompanied by an increase in the micro-
hardness and Young’s modulus of Al/Cu multilayer foils. It has been 

shown that the hardness of foil with a nanoscale modulation period 

(λ = 50 nm) in the initial state and after annealing at temperatures of 

150°C, 200°C, and 500°C remains approximately 3 times higher than 

that of foil with λ = 1000 nm, which indicates the prevailing role of the 

grain-boundary strengthening mechanism. At the same time, it was 

found that the plasticity of foil with λ = 1000 nm is higher than that of 

nanostructured foil with λ = 50 nm, which is associated with a signifi-
cant contribution to the plasticity of large aluminium grains. 
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Механічна стабільність і крихкість металів і стопів. Ч. 3. Фізико-
механічна концепція міцности та руйнування металів і стопів 

Ю. Я. Мєшков, Г. П. Зіміна

 

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

В роботі запропоновано основи нового підходу до розгляду природи міц-
ности та руйнування металевих матеріялів в умовах напружено-
деформованого стану (НДС) загального виду, що виникає у локальних зо-
нах неоднорідних силових полів під дією концентраторів напружень 

(КН). Розглянуто основи фізико-механічної концепції конструкційної 

міцности (NF) металів і стопів на основі порівняння запропонованого па-
раметра резерву міцности (РМ) в паралельних вимірах — S для однорід-
них силових полів (ОСП) і N для неоднорідних (НСП) з НДС в зоні КН. 
Вичерпання кожного з видів РМ означає перехід до крихкого руйнуван-
ня, що для РМ у НСП проявляється в катастрофічному падінні конструк-
ційної міцности: NF  0,2. Причиною вичерпання резервів міцности S і 
N можуть бути як фізичні чинники (структура стопу, температурні 

умови), так і суто механічні чинники (вид НДС, КН), що спричиняють 

окрихчення металів. Запропоновано спеціяльну механічну характерис-
тику металів — зламостійкість br (базову для однорідного НДС) і brN (конс-
трукційну для неоднорідного НДС), співвідношення між якими реґулює 

закономірності впливу міцности 0,2 (умовна межа плинности) та резерву 

міцности S на такі прояви крихкости металів, як холодноламкість із по-
ниженням температури або «механоламкість» під дією КН за кімнатної 
температури ТК. Наведено приклади застосування параметрів S, N і br, 

brN для аналізи експериментальних даних різних авторів опублікованих 
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наукових джерел. Зроблено висновок про ефективність використання па-
раметрів конструкційної міцности в дослідженнях природи крихкости й 

окрихчення металевих стопів, спричинених надмірним зміцненням їх, 

пониженням температури чи то дією КН (тріщин тощо). 

Ключові слова: криця, міцність, резерв міцности, зламостійкість, крихке 

руйнування, холодостійкість, конструкційна міцність, механостійкість, 

однорідні та неоднорідні силові поля. 

This work offers the fundamentals of a new approach to the nature of 

strength and failure of metallic materials under the conditions of stress–
strain state (SSS) of a general type, which occurs within the local zones of 

non-uniform force fields (NFF) due to the stress raisers (SR). Basic founda-
tion of the physical and mechanical concept of structural strength of metals 

and alloys, NF, is considered based on the comparison of the proposed 

strength margin (SM) parameter for two cases: S for uniform force fields 

(UFF) and N for non-uniform force fields (NFF) near the SR. Exhaustion of 

each type of SM means a transition to brittle fracture, which, for SM at NFF, 

manifests itself in a steep fall in structural strength: NF  0.2. Exhaustion of 

strength margins S and N may occur due to both physical (alloy structure, 

temperature conditions) factors and purely mechanical ones (type of SSS, 

SR), which cause embrittlement of metals. A special mechanical characteris-
tic is proposed—break resistance br (basic one for the uniform SSS) and brN 

(structural one for the non-uniform SSS), the ratio between which governs 

the regularities of influence of strength 0.2 (conditional yield strength) and 

strength margin S on such manifestations of brittleness of metals as cold 

brittleness, when the temperature is decreased, or ‘mechanical brittleness’ 
due to the SR at room temperature TК. Examples of the application of param-
eters S, N and br, brN are given for the analysis of experimental evidence 

published by various authors. A conclusion is made about the effectiveness of 

using structural strength parameters in investigation of the nature of brit-
tleness and embrittlement of metal alloys caused by their extra hardening, 

the temperature decrease, or the SR effect (cracks, etc.). 

Key words: steel, strength, strength margin, break resistance, brittle frac-
ture, cold resistance, structural strength, mechanical stability, uniform and 

non-uniform force fields (UFF, NFF). 

(Отримано 27 березня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 травня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП. ПОСТАНОВКА ЗАДАЧІ 

У попередніх частинах 1 і 2 [1, 2] даного циклу робіт про механічну 

стабільність міцности металів і її зв’язок із крихкістю, що виникає 

у зразках з концентраторами напружень (КН), було встановлено 

закономірності впливу показників міцности 0,2 (межа плинности) 
та SK (істинне напруження руйнування зразка), представлених у 

вигляді параметра Br  SK/0,2, на ефективність окрихчувальної дії 
КН для зразків з різними концентраторами напружень [3]. Виявле-
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но, що за окрихчення криць під дією КН серед показників механіч-
них властивостей найбільших змін зазнає показник міцности руй-
нування зразка з КН NF (номінальне середнє напруження руйну-
вання в нетто-перерізі зразка). Величина NF у порівнянні з показ-
ником міцности руйнування SK гладкого зразка в залежності від 

виду КН і міцности криці 0,2 може впасти нижче рівня межі плин-
ности стопу 0,2. Співвідношення NF  0,2 свідчить про катастрофі-
чну втрату конструкційної міцности NF тіла з КН, що означає не-
стабільність міцности металу в умовах неоднорідности напружено-
деформованого стану (НДС). 
 Причини механічної нестабільности міцности зумовлено специ-
фікою зародження та розвитку процесу руйнування в зоні локаль-
ної пластичности КН. За останні десятиріччя дослідження в цьому 

напрямі досягли значного розмаху в рамках так званого «локально-
го підходу» до руйнування металів в умовах загального виду НДС 

[46]. Проте це не виключає можливости досліджувати закономір-
ності впливу показників механічних властивостей металу у їхньому 

номінальному (середньому) вимірі та чинників НДС на кінцевий 

результат прояву їх у показнику номінальної міцности руйнування 

тіла з КН  в конструкційній міцності NF. Такий підхід було роз-
винуто в низці робіт, присвячених розгляду процесів окрихчення 

криць і титанових стопів під дією концентраторів напружень [710] 
та ін. У підсумковому циклі робіт [1, 2] дійшли висновку, що з фі-
зичного погляду у металевих стопах крихкости не буває за визна-
ченням, але крихка механічна поведінка цілком можлива, що про-
являється лише у вигляді механічної нестабільности номінальної 
міцности руйнування NF у неоднорідних силових полях (NF  0,2) 

навіть за наявности достатньо великої пластичности стопу 

(K  80). Було з’ясовано, що не пластичність (K), а параметер де-
формаційного перенапруження Br  SK/0,2, який відображає дефо-
рмаційний резерв міцности 0,2 в однорідному НДС, повністю конт-
ролює перехід до крихкости зразків з КН. Встановлення закономі-
рностей у впливі параметрів резерву міцности на втрату стабільнос-
ти міцности у крицях конструкційного призначення є задачею да-
ної роботи. 

2. ФІЗИКО-МЕХАНІЧНА КОНЦЕПЦІЯ КОНСТРУКЦІЙНОЇ 

МІЦНОСТИ МЕТАЛЕВИХ СТОПІВ 

Концепція будується на основі показників міцности стопів у їхніх 

середніх (номінальних) величинах, прийнятих для використання у 

практичній інженерно-конструкторській роботі,  0,2 (умовна ме-
жа плинности), SK (істинне напруження руйнування зразка в 

«шийці»), NF (номінальне напруження руйнування зразка з кіль-
цевим надрізом за розтягування), С0 (номінальне напруження руй-
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нування зразка з тріщиною за вигину). На основі вказаних харак-
теристик міцности будуються допоміжні параметри, що відобра-
жають резерви міцности S  SK  0,2 для зразків в однорідному 

НДС і N  NF  0,2 в неоднорідному НДС (вигин, кручення, КН, 
тріщини тощо). 
 Резерви міцности S і N відображають в собі ефективність де-
формаційного зміцнення металу вище межі плинности 0,2, що ав-
томатично враховує вплив пластичности металу на його напружен-
ня руйнування (SK, NF). 
 Між параметрами S і N є складний взаємозв’язок, що реґулю-
ється чинниками природи та структури стопу, температурою та ди-
намікою навантаження для S і виключно видом НДС і мірою його 

неоднорідности для N, що, власне, є задачею даного дослідження. 

  
a б 

Рис. 1. Температурні залежності механічних властивостей -Fe (а) і криці 
У8 (б) в умовах триточкового вигину зразка з тріщиною втоми (0,2  гра-
ниця плинности гладкого зразка, SK  істинне напруження руйнування, 

0,2C  значення міцности за критичної температури ТC, С0  середнє но-
мінальне напруження у місці руйнування зразка, K  пластичність гла-
дкого зразка [11]). 

Fig. 1. Temperature dependence of the mechanical properties of -Fe (a) and 

steel У8 (б) under conditions of three-point bending of a specimen with a fa-
tigue crack (0.2 is the yield strength of unnotched specimen, SK is the true 

fracture stress, 0.2С is the strength value at the critical temperature TC, С0 is 

the average nominal stress at the point of failure of specimen, K is the ductil-
ity of unnotched specimen [11]). 
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 Температурне зростання базової міцности 0,2 супроводжується 

менш інтенсивним зростанням міцности руйнування SK (рис. 1 згі-
дно з [11]), а отже, і зменшенням абсолютної величини резерву міц-
ности S, що означає окрихчення стопу. Більш інтенсивно понижу-
ється резерв міцности в неоднорідному полі напружень 

N  N  0,2, який за певної критичної температури ТС переходить 

позначку N  0 і далі взагалі стає неґативною величиною N  0, 

коли конструкційна міцність NF зразка з КН падає нижче базової 
міцности 0,2. Така ситуація означає катастрофічне руйнування 

елементу конструкції (ЕК) і є неприпустимою в реальній експлуа-
тації виробу. 
 Отже, задачею конструктора є не допускати надкритичного по-
ниження резерву міцности металу S  SC (TC) в межах робочих 

температур виробу. Але для стопів різних класів міцности абсолют-
на величина S відіграє різну захисну роль від окрихчення; тому 

раціонально перейти до нормованої величини S/0,2 (рис. 2): 

 





0,2

r

S
b  (1) 

для однорідних НДС і  

 





N

N

0,2

r
b  (2) 

для зразків з КН. 

 
       T 

Рис. 2. Базові (для ТК  293 К) і критичні (для ТС) механічні характеристи-
ки та параметри металу за низькотемпературного окрихчення під дією КН 

(схема). Для ТК: 0,2, SK, S  SK  0,2, N  NF  0,2; для ТС: 0,2C, SKC, 
SC  SKC  0,2C, N  0. 

Fig. 2. Basic (at ТК  293 K) and critical (at TC) mechanical characteristics and 

parameters of metal during low-temperature embrittlement due to the SR 

(scheme). At ТК: 0.2, SK, S  SK  0.2, N  NF  0.2; at ТС: 0.2C, SKC, 
SC  SKC  0.2C, N  0. 
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 Безрозмірний показник нормального резерву міцности br по (1) 

можна взяти як показник особливої механічної властивости  зла-
мостійкости металу (brbreak resistance), яка поєднує властивості 
пластичности (K) і деформаційного зміцнення Br: 

 


K

0,2

r

S
B . (3) 

 Коефіцієнт деформаційного зміцнення Br відображається Хол-
ломоновою аналітичною залежністю [12]: 

 
 

    
 

K

K 0,2

0,2

n

e
S

e
, (4) 

де eK  ln(1/(1  K)), n  показник деформаційного зміцнення. Між 

показниками br і Br є очевидне співвідношення: 

 br  Br  1. (5) 

 Аналогічним чином з формули (2) випливає, що нормований по-
казник резерву міцности для зразків з КН 

 
 

    
 

N NF

N N

0,2 0,2

1 1
r r

b B . (6) 

 Величину brN можна умовно назвати показником «конструкцій-
ної» зламостійкости металу. 
 Аналізу експериментальних даних доцільно робити з показни-
ками зламостійкости br і brN з доступних джерел, в яких представ-
лено потрібні вихідні характеристики досліджуваних стопів  0,2, 

SK, NF (С0) [11]. 
 Предметом дослідження є взаємозв’язок між br як «фізичним» 

(тобто структурним) резервом міцности самого металу і brN як 

«конструкційним» показником залишкового резерву міцности (що 

залишився в металі на момент руйнування зразка з КН). 
 Можливі два варіянти порівняння ефективности впливу КН (не-
однорідности НДС) на величину brN. 
 Порівняння між собою двох «фізичних» (тобто одержаних в од-
норідному НДС) нормованих резервів міцности: br за кімнатної тем-
ператури ТК  293 К і brс  SKC/0,2C за температури переходу до не-
стабільности міцности TC (умовної крихкости), коли виникають 

умови (рис. 1): 

 NF  0,2C(TC), (7) 

або 
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 N  0, (8) 

і, відповідно, 

 brN  0. (9) 

 В такому випадку співвідношення brс і br можна трактувати як 

коефіцієнт холодноламкости (cold fragility) Kcf: 

 
cf

rc

r

b
K

b
, (10) 

а обернене співвідношення 

 
cr

r

rc

b
K

b
, (11) 

як коефіцієнт холодостійкости (cold resistance). 
 Другий варіянт визначення ефективности окрихчувальної дії КН 

полягає в співставленні показників brN і br за кімнатної температури 

ТК  293 К (або за температури експлуатації виробу Т). В такому ра-
зі ми визначаємо коефіцієнт конструкційної стабільности (design 

stability) або «механостійкости» металу з даним видом КН: 

  N

ds

r

r

b
K

b
. (12) 

 З формул (1) і (2) видно, що Kds  N/S, тобто Kds відображає 

ступінь втрати конструкційного резерву міцности N у порівнянні 
з фізичним, початковим резервом міцности (РМ) S або міру зали-
шку конструкційної стабільности металу після окрихчення під ді-
єю КН. 
 Оскільки N може набувати як позитивних, так і неґативних 

значень, а, відповідно, brN  0, то Kds  0 означає міру конструкцій-
ної стабільности, а Kds  0  міру конструкційної нестабільности 

металу в умовах неоднорідности НДС, створеної даним КН. 
 В формулах (10)(12) представлено основні параметри розгляну-
тої вище фізико-механічної концепції конструкційної міцности ме-
талевих стопів (Kcf, Kcr і Kds), необхідні для подальшої аналізи ре-
зультатів експериментів, наведених у наступних розділах статті. 

3. ЗАЛЕЖНІСТЬ ПОКАЗНИКІВ ХОЛОДНОЛАМКОСТИ КРИЦЬ 

ВІД БАЗОВОЇ ЗЛАМОСТІЙКОСТИ br ДЛЯ РІЗНИХ ВИДІВ НДС 

Раніше в роботі [13] було показано, що критичний показник пере-
напруження Brс по (3) з переходом до крихкости зразка з КН від по-
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ниження температури знаходиться в стійкій кореляційній залеж-
ності від базового показника перенапруження Br різних криць: 

  0,806 0,194r
r

rc

b
B

b
 (13) 

з коефіцієнтом кореляції R  0,710,99 для двох видів КН  кіль-
цевого надрізу та тріщини [13]. 
 Оскільки, згідно з (5), br  Br  1, то подібну ступінь кореляції 
можна очікувати і для співвідношення критичної brс та базової зла-
мостійкости br. 
 В частині 2 [2] даного циклу праць було встановлено, що показ-
ники Br різних криць понижуються зі зростанням їхньої базової мі-
цности 0,2, але стабілізуються на однаковому критичному рівні 
Brс  1,6 (тобто brс  0,6) для криць високоміцного класу (0,2  1000 

МПа) незалежно від коефіцієнта концентрації напружень . 
 Вказаний результат потребує більш детального розгляду ролі, 

яку відіграє вид НДС у ефективності окрихчувальної дії КН у кри-
цях. 
 В роботі [11] представлено результати дослідження низькотемпе-
ратурного окрихчення зразків високопластичного -заліза 

(0,2  140 МПа, K  85, br  4) і малопластичної відпаленої евтек-
тоїдної криці У8 (0,2  340 МПа, K  13, br  1,7). В роботі наведе-
но показники 0,2, SK для гладких зразків і NF (С0) для зразків з КН 

в інтервалі температур 29377 К, з яких нами було розраховано не-
обхідні параметри br, brс і brN та ін. (табл. 1). Концентратори різної 
сили  наносилися на зразках у вигляді тонких пластин (t  1 мм, 
H  40 мм) для реалізації простого напруженого стану (ПНС): 1  0, 

2  3  0 і на циліндричних зразках (діяметер d  8 мм) з кільцеви-
ми надрізами різної гостроти, а також на зразках призматичного 

виду з нанесеною тріщиною втоми для руйнування за триточкового 

вигину в умовах складного напруженого стану (СНС) в зоні КН: 
1  2  3  0. 
 Аналіза параметрів зламостійкости br, brс (ТС) і brN (ТК  293 К) по-
казує, що на тонких пластинах різні КН по-різному впливають у 

зразках -Fe і криці У8 на критичну температуру ТС, але для кож-
ного виду КН реалізується своя відповідна критична зламостійкість 

brс, однакова для двох істотно різних матеріялів (поз. 12, 34, 56 

табл. 1). Це означає, що в умовах ПНС за відсутности жорсткости 

НДС окрихчення реалізується за рахунок лише чинника деформа-
ційного перенапруження по (4) з відповідним для кожного КН пі-
ком пластичної деформації emax (див. brс для поз. 12, 34, 56 у 

табл. 1). 
 Але в умовах СНС (поз. 712), де ступінь деформаційного перена-
пруження зменшується через стиснення пластичности, критичні 
показники brс зменшуються, причому ефект більш відчутний для 
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малопластичної криці У8, аніж для -Fe. В результаті цього вини-
кає дещо парадоксальний ефект: в умовах ПНС зменшення пласти-
чности матеріялу більш відчутно змінює холодноламкість стопу 

(див. Kcf поз. 12, 23, 56), аніж у більш жорстких умовах НДС 

(поз. 78, 910, 1112). Отже, поява в зоні КН чинника жорсткости 

НДС [14] 

 





1

i

j , (14) 

де i  інтенсивність напружень [15], яка сама слугує власним 

ТАБЛИЦЯ 1. Вплив сили КН () і виду НДС (простий напружений стан 

(ПНС), тонкі пластини, складний напружений стан (СНС), кільцеві надрі-
зи, тріщини) на критичні показники руйнування при ТС модельних стопів 

-Fe (0,2  140 МПа, br  4,0) і евтектоїдної криці У8 (0,2  340 МПа, 
br  1,7) (Kds для ТК  293 К),   Нейберів коефіцієнт концентрації на-
пружень [12]. 

TABLE 1. The effect of SR type () and the type of stress–strain state (sim-
ple stress state (SSS), biaxial-thin plates, complicated stress state (CSS), tri-
axial-annular notches, cracks) at TC on the critical characteristics of fracture 

of model -Fe alloys (0.2  140 MPa, br  4.0) and eutectoid steel У8 

(0.2  340 MPa, br  1.7) (Kds for TC  293 K),  is the Neuber stress-raising 

coefficient [12]. 

№ Криця 
КН 
() 

TC, К 0,2C, МПа 
brс 

(SC/0,2C) 
brN 

(N/0,2) 
Kcf 

(brс/br) 
Kds 

(brN/br) 

Вид НДС: ПНС (тонкі пластини) 

1 

2 

-Fe 

У8 

К3 

(2,2) 

100 

200 

500 

500 

0,9 

1,0 

0,2 

0,2 

0,22 

0,59 

0,05 

0,12 

3 

4 

-Fe 

У8 

К4 

(2,8) 

100 

240 

445 

440 

1,2 

1,2 

0,3 

0,4 

0,3 

0,7 

0,07 

0,23 

5 

6 

-Fe 

У8 
тріщина 

130 

293 

350 

340 

1,7 

1,7 

0,2 

0 

0,42 

1,00 

0,05 

0 

Вид НДС: СНС  

(поз. 710  кільцеві надрізи, поз. 1112  тріщини втоми) 

7 

8 

-Fe 

У8 

К3 

(2,8) 

140 

125 

470 

825 

1,0 

0,1 

2,7 

0,8 

0,25 

0,06 

0,67 

0,47 

9 

10 

-Fe 

У8 

К4 

(3,9) 

120 

150 

420 

550 

1,3 

0,5 

4,3 

0,86 

0,32 

0,29 

1,20 

0,50 

11 

12 

-Fe 

У8 
тріщина 

140 

220 

370 

460 

1,7 

1,2 

0,8 

0,14 

0,42 

0,62 

0,20 

0,08 
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джерелом перенапруження в зоні дії КН в умовах СНС, через стис-
нення пластичности металу настільки зменшує ефективність дефо-
рмаційного зміцнення, що в цілому критичний рівень зламостійко-
сти brс і відповідно коефіцієнт холодноламкости Kcf (табл. 1) для 

криці У8 в ПНС зменшується більш відчутно, ніж в СНС. 
 На рисунку 3 представлено вплив зламостійкости br на закономі-
рності зростання під дією КН показника Kcf для зразків в умовах 

СНС (лінії 1, 2) і ПНС (тонкі пластини, лінії 3, 4). Чітко видно, що в 

тонких пластинах холодноламкість (Kcf) спостерігається для більш 

пластичних криць (br  2,02,3), ніж для масивних циліндричних 

чи призматичних зразків (СНС). Звідси висновок тонколистові ви-
роби (труби тощо) з низькоміцних криць (0,2  300400 МПа) більш 

чутливі до дії КН, аніж масивні, для яких холодноламкість стає за-
грозливою лише за невеликих показників br (1,52,0). Показники 

Kcf для рис. 3 одержано з даних табл. 2, які були нами розраховані з 

експериментальних результатів, наведених у [16] і [11]. 
 З результатів, наведених у табл. 1 і 2, випливає загальний висно-
вок про те, що холодноламкість конструкційних криць (Kcf) одноз-
начно реґулюється величиною показника зламостійкости br криці, 

 

Рис. 3. Залежність холодноламкости Kcf криць на зразках з КН 

(1  кільцевий надріз, 2  тріщина втоми) від параметра зламостійкости 

br: 12 масивні зразки в умовах СНС, 34 тонкі пластини в умовах ПНС 

(табл. 1, 2) (за даними [12, 16]). 

Fig. 3. Dependence of the cold fragility Kcf of steels (specimens with SR, 1 is 

annular notch, 2 is fatigue crack) on the break-resistance parameter br: 12 

are bulk specimens under the triaxial-stress state, 34 are thin plates under 

the biaxial-stress state (Tables 1, 2) (according to data [12, 16]). 
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але по-різному для тонкостінних і масивних виробів. 

4. ВПЛИВ ПОКАЗНИКА ЗЛАМОСТІЙКОСТИ br НА ТРИВКУ 

МІЦНІСТЬ (МЕХАНОСТІЙКІСТЬ) ЗРАЗКІВ З КН ЗА СТАЛОЇ 
ТЕМПЕРАТУРИ ЕКСПЛУАТАЦІЇ 

Відомо, що ефективність окрихчувальної дії КН залежить не тільки 

від сили концентратора (), але (в більшій мірі) й від властивостей 

стопу [13]. Але проблема полягає в тому, що жоден з традиційних 

ТАБЛИЦЯ 2. Критичні параметри крихкости криць (brс, Kcf, Kds) для КН 

різного виду (група 1 — надріз із D  8 мм [16], група 2  тріщина втоми 

[12]) в залежності від базової зламостійкости br. 

TABLE 2. Critical parameters of brittleness of steels (brс, Kcf, Kds) for SR of 

different types (group 1 corresponds to notch with D  8 mm [16], group 2 is 

fatigue crack [12]) depending on the basic break resistance br. 

№ Криця, оброблення 
Тип 
КН 

0,2, 
МПа 

0,2C, 
МПа 

br brc 
Kcf 

(brc/br) 
Kds 

(brN/br) 

1 Ст.30 

Г
р
у
п
а

 1
.  
К

1
 [
1
6
]  
к
іл

ь
ц
е
-

в
и
й

 н
а
д
р
із

 р
о
з
т
я
г
н
е
н
н
я
 

350 800 1,97 0,31 0,16  

2 30ХГСА (з.в., 200С) 1400 1600 0,58 0,5 0,87 1,13 

3 30ХГСА (ізот.з., 300С) 1500 1600 0,8 0,45 0,57 1,25 

4 30ХГСНА (ізот.з., 200С) 1450 1700 0,77 0,57 0,75 1,85 

5 30ХГСНА (ізот.з., 300С) 1170 1400 1,1 0,36 0,33 0,7 

6 10Х2СВА 1600 1700 0,83 0,59 0,71  

7 У8 (з.а., 400С) 1180 1300 0,58 0,54 0,93 0,2 

8 -Fe 

Г
р
у
п
а

 2
.  
К

2
 [
1
2
]  
в
и
г
и
н

 з
 т

р
іщ

и
н
о
ю

 

140 350 4,0 1,77 0,44 0,28 

9 У8 (відпал) 340 450 1,8 1,15 0,64 0,16 

10 Ст.3сп 160 400 2,1 1 0,47 0,51 

11 10ХСНД 310 420 1,9 1,5 0,79 0,45 

12 АК35 1027 1100 1,3 1 0,77 0,75 

13 
ЗШ 12ХН2МДФ 

(леґування Бором В  0,0) 
640 700 0,97 0,81 0,83 0,66 

14 
ЗШ 12ХН2МДФ 

(В  0,001) 
640 820 0,8 0,46 0,57 1,2 

15 
ЗШ 12ХН2МДФ 

(В  0,0022) 
640 977 1,0 0,5 0,5 1,0 

16 
ЗШ 12ХН2МДФ 

(В  0,004) 
650 968 1,17 0,67 0,57 0,9 
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показників механічних властивостей  0,2, K, KCV та ін. не має 

свого власного порогового значення, перехід за який означав би 

втрату стабільности міцности, тобто крихкість зразка з даним ви-
дом КН, оскільки всі властивості проявляють себе в тісній 

пов’язаності між собою. Тому доводиться визначати для кожного 

стопу свої власні критичні показники переходу до крихкости (0,2с, 
с, KCVс та ін.). 
 Нормований на міцність показник резерву міцности  зламос-
тійкість br по (1) вже враховує вплив властивости міцности 0,2; то-
му можна сподіватися, що для br критичний перехід до крихкости 

може мати ознаки певної порогової величини, принаймні, для пев-
ного виду реґламентованого типу надрізу чи тріщини на зразках із 

КН. 
 На рисунку 4 наведено кілька прикладів залежности конструк-
ційного резерву міцности (N), закладеного в показник «механос-

 

Рис. 4. Залежність коефіцієнта конструкційної стабільности Kds («механо-
стійкости») від базової зламостійкости для TК. 1  зразки з тріщиною на 

вигин [3]; 2  кільцевий надріз (r  0,1 мм, D  10 мм,   600) [12]; 3  

кільцевий надріз (r  0,25 мм, D  8 мм,   450) [17]; 4  кільцевий надріз 

(r  0,1 мм, D  6 мм,   600) [16]; 58  низькотемпературне окрихчення 

за ТС: [12], 6  У8 [12], 7  Ст3сп [12], 8  АК-35 [12]. 

Fig. 4. Dependence of the coefficient of design stability Kds (‘mechanical sta-
bility’) on the basic break resistance at TК. 1 are cracked specimens, bending 

tests [3]; 2 is annular notch (r  0.1 mm, D  10 mm,   600) [12]; 3 is annular 

notch (r  0.25 mm, D  8 mm,   450) [17]; 4 is annular notch (r  0.1 mm, 
D  6 mm,   600) [16]; 58 is low-temperature embrittlement at ТС: [12], 

6У8 [12], 7Ст3сп [12], 8АК-35 [12]. 
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тійкости» Kds по (6) і (12), від зламостійкости металу br за експери-
ментальними даними стосовно показників NF (С0) для різних 

криць за руйнування на триточковий вигин призматичних зразків з 

наведеною тріщиною [3] (табл. 3) та на розтяг зразків з кільцевими 

надрізами [12, 16, 17] (табл. 4). Зазначимо, що всі експерименталь-
ні дані було одержано у випробуваннях зразків за кімнатної темпе-
ратури ТК  293 К. 
 Незалежно від типу КН, максимум механічної стабільности міц-

ТАБЛИЦЯ 3. Вплив механічних властивостей криць (0,2, K, br) на тривку 

міцність (С0), конструкційну зламостійкість brN і механостійкість зразків 

з тріщиною за триточкового вигину [3]. 

TABLE 3. The effect of mechanical properties of steels (0.2, K, br) on the 

bearing strength (С0), the structural break resistance brN and the design sta-
bility of specimens with a crack at three-point bending [3]. 

№ КК Оброблення 
0,2, 
МПа 

K, 
 

br С0,МПа brN 
Kds 

(brN/br) 

1 2 3 4 5 6 7 8 9 

1 АК-35 [2] Стан поставки 1027 75,0 1,26 1820 0,83 0,66 

2 -Fe [2] Г 1323 К, 2 год ПО 138 83,8 4,07 290 1,10 0,27 

3 10ХСНД [2] Г 1373 К, 2 год ПО 312 72,0 1,95 590 0,88 0,45 

4 Ст.3сп [2] Г 1373 К, 2,75. ПО 160 71,7 2,14 307 0,92 0,43 

5 

10Х15Н27Т3В2МР [3] 

Г 1373 К, 1годВП 

1023 К, 16 год; 
923 К, 10 год 

870 23,0 0,82 1220 0,40 0,49 

6 

Г 1373 К, 1годВП 

1023 К,16 год; 
923 К, 10 годН2 

880 10,0 0,64 713 0,19 0,29 

7 15Х12Н2МФАВ [4] 
Г 1393 К, 1годВП 

953 К, 2 год 
940 62,0 1,11 1580 0,68 0,61 

8 03Х12Н10МТ [4] 

1273 К, 1 год, 1023 К, 

2 год+ВП 773 К 

2 год 

940 79,0 1,84 1740 0,85 0,46 

9 03Х12Н10МТ [4] 

Г 1373 К, 15 хв; 
1023 К, 

2 годВП 773 К, 
2 год 

930 76,0 1,50 1655 0,78 0,52 

10 

СШ Х75 [2] 

ПД-АНЗО, 1 шар 430 67,5 1,16 2830 0,92 0,79 

11 ПД-АНЗО, 2 шари 361 60,7 1,17 700 0,94 0,80 

12 ПД-АНЗО, 3 шари 404 51,9 2,10 776 0,92 0,44 
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ности криць спостерігається в межах показника br  1 або для 

криць, у яких резерв міцности S близький за величиною до базової 
міцности 0,2: S  0,2 (див. (1)). Для криць з низькою зламостійкіс-
тю (br  1,0) спостерігається різке пониження конструкційної міц-
ности NF (С0), а на зразках з тріщиною (крива 1, рис. 3) «механос-
тійкість» Kds  0, тобто С0  0,2, що є ознакою катастрофічного руй-
нування зразків з реґламентованою тріщиною. 
 З таблиці 3 видно, що, незалежно від міцности 0,2, всі криці із 

Продовження ТАБЛИЦІ 3. 

Continuation of TABLE 3. 

1 2 3 4 5 6 7 8 9 

13 

СШ 12ХН2МДФ [2] 

КФ 48-АНК-54, В  0 622 59,9 1,00 970 0,56 0,56 

14 те ж, В  0,001 623 55,6 0,86 890 0,43 0,5 

15 те ж, В  0,0022 628 68,1 1,04 1005 0,60 0,58 

16 те ж, В  0,004 642 67,9 1,18 1117 0,74 0,63 

17 20Х [5] ВП 473 К 1150 53,9 0,68 1276 0,11 0,16 

18 

50Х [5] 

Г 1113 КВП 423 К, 2 год 1860 16,5 0,64 930 1,50 2,34 

19 Г 1113 КВП 473 К, 2 год 1920 46,7 0,64 1152 0,40 0,62 

20 Г 1113 КВП 673 К, 2 год 1560 48,6 0,64 1248 0,20 0,31 

21 Г 1113 КВП 773 К, 2 год 1200 57,2 0,65 1080 0,10 0,15 

22 
40С2Х [5] 

ВТМО  ВП 473 К 1760 53,0 0,63 774 0,56 0,89 

23 ВТМО  ВП 573 К 1690 55,0 0,65 900 0,47 0,72 

24 
60С2Х [5] 

ВТМО  ВП 573 К 2205 38,0 0,63 433 0,79 1,25 

25 ВТМО  ВП 773 К 1570 40,0 0,64 723 0,54 0,84 

26 ШХ15 [5] Г 1133 К  ВП 473 К 2120 3,6 0,63 1502 0,93 1,47 

27 24ХН0МФА [5] Г 1153 КВП 913 К, 15 год 765 73,5 1,51 1362 0,78 0,51 

28 65Ф [5] стан поставки 700 28,0 0,69 800 0,14 0,20 

29 10ХСНД [6] уздовж прокату 419 69,7 1,92 1020 1,43 0,74 

30 10ХСНД [6] поперек прокату 445 73,7 2,15 1175 1,64 0,76 

31 
12Г2МФТ [6] 

уздовж прокату 571 65,6 1,26 1050 0,84 0,67 

32 поперек прокату 602 58,4 1,03 975 0,62 0,60 

33 15ХСНД [7] стан поставки 328 68,0 2,19 880 1,68 0,76 

Примітки: Г  гартування; ПО  пічне охолодження; ВП  відпуск; Н2  водне-
ве середовище; ЗШ  зварний шов; ПД  порошковий дріт; КФ  керамічний 

флюс; В  вміст Бору; ВТМО  високотемпературне термічне оброблення. Цифри 

посилань у колонці КК наведено в роботі [11]. 
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зламостійкістю br  0,630,65 (поз. 6, 1826) на зразках з тріщиною 

показують неґативну величину конструкційного резерву міцности 

NF  0, а отже, і brN  0 і Kds  0, тому що у цих криць С0  0,2. 
 Такий самий результат показує і крива 4 на рис. 4 для зразка з 

кільцевим надрізом. На кривих 2 і 3 немає даних про крихке руй-
нування (NF  0,2) зразків з КН, але найменше значення зламостій-
кости br для кривої 2 складає 0,5, що відрізняється від порога у 0,63 

в межах можливої похибки експерименту. В цілому результати на 

рис. 3 можна вважати як попередньо оціночні. Для точного визна-
чення порогового значення критичної зламостійкости brс щодо до-
сягнення крихкого стану від дії КН для ТК  293 К потрібні спеція-
льні експерименти з залученням стопів з малою зламостійкістю 

br  0,5. 
 Наведених вище даних цілком достатньо, щоб дійти висновку 

про те, що конструкційні криці з рівнем зламостійкости br  0,65 

для ТК взагалі не мають схильности до окрихчення за будь-якого 

концентратора напружень (навіть із тріщиною втоми стандартного 

типу [18]). Для криць з br  1 тривка міцність зразків з КН NF (С0) в 

ТАБЛИЦЯ 4. Механостійкість зразків з кільцевим надрізом (D  6 мм, 
  450) для ТК  293 К; розраховано з даних роботи [17]. 

TABLE 4. Mechanical stability of specimens with annular notch (D  6 mm, 
  450, ТК  293 К) (according to data [17]). 

№ Криця Оброблення 
0,2, 
МПа 

br brN 
Kds 

(brN/br) 

1 

Криця 40 

Н 880С 530 1,18 1,18 1,0 

2 Г

  ВП 560С, 1 год, 620 1,61 1,78 1,16 

3 Г

  ВП 380С, 1 год, 785 1,36 1,57 1,15 

4 Г

  ВП 400С, 1 год, 657 1,46 1,50 1,03 

5 В 880С 373 2,39 1,91 0,80 

6 ШТО  ВП 350С 1165 0,75 1,01 1,33 

7 ШТО  ВП 250С 1381 0,68 0,89 1,125 

8 

30ХГСА 

Г

  ВП 300С, 0,5 год, 1502 0,67 0,93 1,38 

9 Н 920С 729 1,11 0,84 0,76 

10 Г

  ВП 400С, 1 год, 1260 0,74 0,89 1,20 

11 Г

  ВП 520С, 1 год, 970 0,91 1,07 1,18 

12 ШТО  ВП 220С 1480 0,77 1,0 1,30 

Примітки: Н  нормалізація; Г

  гартування; ВП  відпуск; В  відпал; ШТО 

 швидкісне термооброблення. 
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основному залежить від рівня br і, в меншій мірі, від сили концент-
ратора () та виду НДС (ПНС, СНС). Проте конкретне значення 

конструкційної міцности (NF) в даному випадку є неістотним, оскі-
льки руйнування відбувається завжди вище рівня плинности мета-
лу 0,2, явно вищого, ніж допустиме розрахункове напруження []. 
 З іншого боку, для криць із br  0,60,7 рівень NF перестає зале-
жати від пластичности металу і цілком реґулюється його базовою 

міцністю та силою КН () (рис. 4). 

5. ОБГОВОРЕННЯ РЕЗУЛЬТАТІВ 

З наведених у розділах 3 і 4 результатів аналізи експериментальних 

даних виникає можливість окреслити основні положення фізико-
механічної концепції крихкого руйнування металевих стопів. 
 Всі металеві матеріяли завдяки їхній пластичності наділені особ-
ливим доповненням до їхньої базової міцности 0,2  резервом міц-
ности S  SK  0,2, який у нормованому вимірі br  S/0,2 тракту-
ється як показник властивости зламостійкости металу. Зламостій-
кість є наслідком властивостей пластичности (K) і деформаційного 

зміцнення металу Br  SK/0,2  (500 eK) (за Холломоном). Резерв 

міцности S і, відповідно, br слугують єдиним засобом захисту ме-
талів від окрихчення та крихкости. Зменшення S (а точніше br) є 

ознакою наближення до крихкости, тобто окрихчення металу. 
 Стан умовної крихкости металу, а насправді стан втрати (або ло-
кального вичерпання під дією КН) резерву міцности S  0 (br  0), 

означає перехід до нестабільної міцности металу 0,2, коли руйну-
вання настає раніше межі плинности NF  0,2 внаслідок дії чинни-
ка неоднорідности НДС (вигин, КН). 
 Пониження величини S (br) можливе від дії двох видів чинників 

 фізичних (структурних, температурних), коли 0,2 зростає шви-
дше, ніж SK, і механічних (жорсткість НДС, j  1), коли 0,2 зростає 

від стиснення пластичности. Отже, шлях до крихкости або окрих-
чення стопу може бути двох принципово різних видів  температу-
рний без зміни початкової структури металу або механічний зі змі-
ною структури металу від пластичної деформації. На практиці для 

пришвидшення стану крихкости в металах часто застосовують 

комбінацію цих двох способів. 
 Але спосіб окрихчення має принципове значення для визначення 

критичного порога зламостійкости brс; тому для механічного порога 

для ТК  293 К маємо для всіх криць один поріг brс  0,630,65 (кри-
ва 1, рис. 3). На тому ж рисунку додатково нанесено критичні дані 
brс для температурного порога крихкости для ТС на зразках з тріщи-
ною для криць із табл. 2: -Fe brс  1,8 (поз. 8), Ст.3сп brс  1,0 

(поз. 10), криця 10ХСНД brс  1,5 (поз. 11), криця АК35 brс  1,0 

(поз. 12) (рис. 3, лінії 58 відповідно). 
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 Як бачимо, критичні рівні brс для температурного окрихчення 

для ТС явно вищі за brс  0,63 для ТК  293 К, і це цілком логічно, то-
му що за низьких температур метал з цією ж структурою має зовсім 

інші механічні властивості  0,2C, SKC, brс, тобто це — вже інший 

матеріял. 
 З’ясування конкретних причин зміни порогових значень brс за 

температурного (ТС) і механічного (ТК) способів окрихчення потре-
бує розгляду певних деталів механізму окрихчення металів, що ви-
ходить за межі поставленого завдання. 

ВИСНОВКИ 

1. Руйнування металевих стопів у неоднорідних силових полях 

(НСП) формується під дією чинників перенапруження (1  0,2) 

двох видів  деформаційного (умовно фізичного) і механічного 

(жорсткости НДС); тому природа конструкційної міцности може 

бути описаною в рамках об’єднаної фізико-механічної концепції 
руйнування металів. 
2. Фізико-механічна концепція міцности та руйнування металів 

будується на визначенні понять резерву міцности S і нормованого 

резерву міцности br (S/0,2), який відображає спеціяльну механіч-
ну властивість  зламостійкість. Показник зламостійкости br за 

своєю природою по суті відображає властивість пластичности мета-
лу, але вираженої у формі додаткової міцности, доданої до базової 
міцности 0,2, тобто резерву міцности S, який виконує функцію 

захисту металу від крихкости в умовах НСП. 
3. Саме в резерві міцности S частково або цілком поглинаються 

місцеві перенапруження в тілі з НСП, створені як деформаційним 

зміцненням, так і жорсткістю НДС в зоні КН. Залишок міцности у 

номінальному вимірі NF являє собою так звану конструкційну міц-
ність тіла в умовах НСП. 
4. Критична величина зламостійкости brс в НСП виникає і в умовах 

повної втрати резерву міцности (в номінальному вимірі N  0) за 

руйнування тіла на межі плинности металу: NF  0,2, що означає 

критичний стан в’язко-крихкого переходу під дією КН за темпера-
тури ТС. 

5. Співмірність величини РМ (S) з базовою міцністю 0,2 відіграє 

вирішальну роль для рівня конструкційної міцности NF. Для най-

кращого прояву конструкційної міцности металу NF для всіх видів 

КН,  від кільцевого надрізу до гострої тріщини,  в умовах окри-

хчення під дією КН за кімнатної температури ТК оптимальним є 

співвідношення S  0,2, тобто 
опт

rb   1. Критичне значення зламос-

тійкости для механічного окрихчення від КН для ТК є сталою вели-

чиною на рівні brс  0,630,64 для криць із міцністю 0,2  8001000 
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МПа. 
6. За низькотемпературного окрихчення криць критичні значення 

brс значно вищі й залежать від рівня br криці, типу КН () і геомет-
ричних розмірів тіла з КН (виду НДС). 
7. Критичні значення зламостійкости за низькотемпературного 

окрихчення кожного типу КН можуть бути прогнозовані відповід-
ними кореляційними співвідношеннями з достатньою для інжене-
рної практики точністю (R  0,90,99). 

 Автори виносять щиру подяку чл.-к. НАН України С. О. Котреч-
ку за плідні дискусії та зауваження стосовно матеріялів даної робо-
ти. 
 Роботу виконано за фінансової підтримки НАН України (реєст-
раційний номер теми 0121U107569). 
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