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шва, як і для схеми PAW1, утворюються значні поздовжні напру-
ження стиску до −890 МПа. 
 Після MAG-зварювання на осі зварного шва, ширина якого скла-
дала ≅ 10 мм (табл. 4) формуються незначні до 81 МПа напруження 

розтягу з переходом у напруження стиску до −454 МПа на ділянці 
стоплення (≅ 5 мм від осі шва). Величина максимальних напружень 

розтягу сягає 486 МПа в основному металі за межами ЗТВ. 
 Характерні відмінності у розподілі поздовжніх напружень в ме-
жах пластичної зони для досліджуваних схем (рис. 7, г) зумовлено 

особливостями перебігу фазових перетворень у швах і перегрітих 

ділянках ЗТВ, а також технікою виконання зварного шва (напрохід 

або двома ділянками від центру до торців). Зокрема, визначений 

для технологічної схеми PAW1 розподіл поздовжніх залишкових 

напружень в перерізі зварного з’єднання за своїми характеристи-
ками є аналогічним до наведених у [8] результатів досліджень на-

 

Рис. 9. Поля залишкових еквівалентних напружень σекв для технологічних 

схем зварювання PAW1 (а), PAW2 (б) і MAG (в) та розподіл їх у середньо-
му поперечному перерізі (г). 

Fig. 9. Fields of residual equivalent stresses σекв for technological welding 

schemes PAW1 (а), PAW2 (б) and MAG (в), and their distribution in the av-
erage cross-section (г). 
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пруженого стану зварних з’єднань гартівних криць, виконаних 

зварювальними матеріялами, що забезпечують LTT-ефект. 
 Визначено, що для всіх трьох технологічних схем в межах плас-
тичної зони у приповерхневій області формуються залишкові попе-
речні напруження розтягу (рис. 8) незначної величини (менше 300 

МПа). У прикінцевих областях на початку та в кінці зварного шва 

утворюються поперечні напруження стиску (подекуди до ≅ −400 

МПа).  

 

Рис. 10. Розподіл залишкових переміщень з площини у середньому попе-
речному перерізі стикового з’єднання для різних технологічних схем зва-
рювання. 

Fig. 10. Distribution of residual displacements from the plane in the average 

cross-section of the butt joint for different welding technological schemes. 

 

Рис. 11. Розподіл залишкових переміщень з площини вздовж осі зварного 

шва стикового з’єднання для різних технологічних схем зварювання. 

Fig. 11. Distribution of residual displacements from the plane along the axis 

of the weld of the butt joint for different welding technological schemes. 
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 Крім того, для зварювання за схемою PAW2 (рис. 8, б) на довжи-
ні у ≅ 28 мм від початку завареної ділянки 1 після завершення зва-
рювання ділянки 2 формується область поперечних напружень до 

−1060 МПа, зумовлена неможливістю розширення металу у попе-
речному напрямку вже охолодженої ділянки 1 і утворенням конце-
нтратора напружень — стику двох ділянок. 
 З наведеного на рис. 8, г розподілу поперечних напружень 

вздовж осей зварних швів видно, що для схеми PAW1 та MAG він 

має рівномірний характер без локальних екстремумів. За винятком 

приторцевих областей, вздовж осі шва PAW1 формуються незначні 
напруження стиску до −88 МПа, вздовж осі MAG-шва — напружен-
ня розтягу не вище 130 МПа. У приторцевих областях швів напру-
ження змінюють знак; водночас, для схеми PAW1 формуються пі-
кові значення поперечних напружень розтягу до 600 МПа, для 

MAG-з’єднання напруження стиску не перебільшують −87 МПа. 
 Для схеми PAW2 величина напружень у середній частині обох 

ділянок шва є меншою за 60 МПа; приторцеві області шва, аналогі-
чно до схеми PAW1, зазнають впливу напружень розтягу у ≅ 550 

МПа. Водночас, на довжині у ≅ 28 мм від початку завареної ділянки 

1 після завершення зварювання ділянки 2 формується область сти-
скальних поперечних напружень стиску до −1063 МПа, наявність 

якої зумовлено неможливістю розширення металу у поперечному 

напрямку вже охолодженої ділянки 1 і формуванням концентрато-
ра напружень — стику двох ділянок. 
 З огляду на те, що в роботі досліджується формування компонент 

напружено-деформованого стану листової конструкції, — симетри-
чного стикового зварного з’єднання невеликої товщини (до 10 мм), 
— визначенням розподілу напружень по товщині σY можна нехту-
вати через їхню незначну роль у можливому тріщиноутворенні. 

Однак, зважаючи на те, що небезпечний стан матеріялу залежить 

не від величини окремих компонент тензора напружень, а від їхньої 
комбінації, для оцінки настання граничного стану необхідно вико-
ристовувати еквівалентні напруження за Мізесом, розрахунок яких 

ґрунтується на оцінці кількости питомої потенціяльної енергії 
формозміни, накопиченої здеформованим об’єктом [22]. Аналіза 

розподілу полів еквівалентних напружень у приповерхневій облас-
ті з’єднань показала, що після зварювання за схемою PAW1 (рис. 9, 
а) максимальні напруження утворюються на осі шва до ≅ 915 МПа, 

що складає ≅ 0,43 від розрахункової границі міцности металу шва 

цього з’єднання (2108 МПа). В межах пластичної зони величина 

напружень швидко зменшується і на межах пластичної зони стано-
вить ≅ 180 МПа; у закріплених під час зварювання областях 

з’єднання еквівалентні залишкові напруження мінімальні і не пе-
ревищують 30 МПа. У областях на початку та в кінці зварного шва 

величина залишкових еквівалентних напружень склала 450 МПа і 
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427 МПа відповідно. 
 Для варіянту зварювання за схемою PAW2 (рис. 9, б) величина 

еквівалентних напружень у приповерхневій області на осі шва ся-
гає ≅ 890 МПа. На межах пластичної зони діють напруження на рів-
ні ≅ 560 МПа. Крім того, на початку 1-ї завареної ділянки на віддалі 

у ≅ 12 мм від стикування 1-ї і 2-ї ділянок формується область під-
вищених напружень до 1480 МПа з піковими значеннями до 1894 

МПа, які становлять ≅ 0,90 від розрахункової границі міцности ме-
талу зварного шва (2108 МПа). У прикінцевих областях ділянок 1 і 

2 напруження становлять 240 МПа і 293 МПа відповідно. 
 Стикове з’єднання напрохід за допомогою MAG-зварювання (рис. 

9, в) приводить до формування у приповерхневій області еквівален-
тних залишкових напружень величиною у 123 МПа. На початку і в 

кінці зварного шва величина еквівалентних напружень сягає 237 

МПа і 336 МПа відповідно. Крім того, для цієї технологічної схеми 

спостерігається різке збільшення до 1098 МПа еквівалентних на-
пружень на віддалях у ≅ 7,8 мм ліворуч і праворуч від осі зварного 

шва. 
 З розподілу залишкових еквівалентних напружень по ширині 

ЗТВ в серединній ділянці зварних з’єднань (рис. 9, г) можна бачити, 
що зварювання за технологічною схемою PAW2 супроводжується 

найвищою концентрацією напружень, яка обмежується виключно 

металом зварного шва. Величина залишкових еквівалентних на-
пружень вздовж осі шва склала 1126 МПа чи то 0,53 від розрахун-
кової границі міцности металу цієї ділянки з’єднання (2108 МПа), з 

двома локальними максимумами до 1227 МПа на віддалі у ≅ 3 мм 

від осі шва ліворуч і праворуч, що сягає 0,58 розрахункової границі 
міцности металу шва. 
 Для технологічної схеми PAW1 в межах зварного шва рівень за-
лишкових еквівалентних напружень змінюється від 975 МПа 

вздовж його осі до 1141 МПа в периферійних ділянках шва або від 

0,46 до 0,54 його розрахункової границі міцности. Також мають 

місце 2 локальних мінімуми залишкових еквівалентних напружень 

у 852 МПа на віддалях у ≅ 4,5 мм по обидва боки від осі шва. Відпо-
відно до результатів мікродюрометрії (рис. 5) зазначеним віддалям 

відповідає ділянка стоплення ЗТВ. Повторне збільшення залишко-
вих напружень утворює ще два локальних максимуми (1057 МПа) 
на віддалях у ≅ 11,5 мм від осі шва в металі ділянки низькотемпера-
турного відпуску ЗТВ (рис. 5), механічні властивості якого незнач-
но відрізняються від властивостей основного металу. 
 У стиковому з’єднанні, виконаному MAG-зварюванням, рівень 

залишкових еквівалентних напружень в межах зварного шва є мі-
німальним і не перевищує 200 МПа або 0,18 від максимальної роз-
рахункової границі міцности металу шва для цієї технологічної 
схеми (1090 МПа). Проте, в межах ЗТВ на віддалях ≅ 8 мм від осі 
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шва утворюються локальні максимуми напружень у 1099 МПа. 
Відповідно до розподілу мікротвердости, це — ділянка максималь-
ного знеміцнення, зумовленого високотемпературним відпуском 

вихідної структури з’єднуваного металу. Розрахункове значення 

границі міцности металу цієї ділянки складає 1275 МПа; таким 

чином, концентрація еквівалентних залишкових напружень в ме-
талі цієї области зварного з’єднання може сягати до 0,86 його роз-
рахункової границі міцности. Проте в крицях з незначною кількіс-
тю елементів-карбідоутворювачів, таких як MARS 600, пластич-
ність металу зазначеної ділянки достатньо висока. 
 Враховуючи встановлену для з’єднання за схемою PAW2 небез-
печну концентрацію залишкових напружень в металі першої діля-
нки шва (рис. 7, б, 8, б, г, 9, б) доцільно також порівняти розподіл 

залишкових переміщень у поздовжніх і поперечних перерізах в 

межах пластичної зони зварних з’єднань. 
 Характер розподілу переміщень з площини по ширині з’єднання 

(рис. 10) свідчить, що під час зварювання за досліджуваними схе-
мами утворюються нульові переміщення з площини для областей, 
де діяло оснащення, а найбільші переміщення формуються на осі 
зварного шва: до 0,4 мм — для схеми PAW2, до 0,16 мм — для схе-
ми PAW1 і до 0,06 мм — для MAG-зварювання. 
 Натомість, з рис. 11 видно, що максимальний вигин зварного 

шва (≅ 0,6 мм) утворюється під час зварювання за схемою PAW2 

поблизу стоплення зварюваних ділянок шва. За MAG-зварювання 

вигин з площини з’єднання є мінімальним (≅ 0,06 мм) і не зміню-
ється на всій довжині шва. Зварювання за схемою PAW1, хоч і при-
водить до формування нерівномірного вигину з площини по довжи-
ні шва, проте його максимальне значення не перебільшує 0,23 мм. 
 Порівняння розрахункових результатів скінченно-елементного 

моделювання та рентґенодифрактометричної аналізи фазового 

складу та напруженого стану зварних швів, утворених PAW- і 
MAG-зварюванням, наведено у табл. 5. 
 За допомогою рентґенофазової аналізи встановлено, що у звар-
них швах утворюються однорідні тверді розчини з гранецентрова-
ною кубічною ґратницею (аустеніт) у випадку MАG-зварювання та 

об’ємноцентрованою кубічною ґратницею за PAW-зварювання. В 

останньому випадку, враховуючи результати аналізи хемічного 

складу металу шва (табл. 1), мікротвердости (рис. 5) і мікрострук-
тури (рис. 6, а), можна остаточно стверджувати про структуру рей-
кового, за класифікацією [23], мартенситу. Наявність другої фази в 

структурі обох швів дифрактометричними дослідженнями не підт-
верджено. Ймовірно, це пов’язане з неоднаковою повнотою фазових 

перетворень у різних областях зварних швів, адже під час дифрак-
тометричних досліджень рентґенівському опромінюванню підля-
гали лише поверхневі шари їх з лицьового боку з’єднань (рис. 1, б). 
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В свою чергу, це дало змогу уникнути долучення до сканованої по-
верхні зразків частини ЗТВ (що було б неможливим у разі дифрак-
тометрії поперечного перерізу з’єднань). 
 Разом із цим, визначені за методою sin2ψ залишкові (в напрямку 

опромінювання) напруження в зварних швах добре узгоджуються 

за порівняння їх з розрахунковими значеннями напружень по тов-
щині σY у точках скінченно-елементних моделів, координати яких 

відповідають розташуванню зразків, вирізаних для структурно-
фазових досліджень (табл. 5). 
 За даними [7, 9] найбільш позитивний вплив на залишковий на-
пружений стан та експлуатаційні властивості, зокрема втомну міц-
ність, стикових з’єднань високоміцних криць мають зварювальні 
матеріяли з LTT-ефектом, що забезпечують температуру початку 

мартенситного перетворення в металі зварного шва біля 190–200°C. 

Застосування параметричного рівняння [24] для розрахунку темпе-
ратури початку мартенситного перетворення MS, °C: MS = 561 − 

474C − 33Mn − 21Mo − 17Ni − 17Cr, де С, Mn, Mo, Ni, Cr — вміст від-
повідних елементів [ваг.%], для хемічного складу металу шва за 

PAW-зварювання й основного металу (табл. 1) дає наступний ре-
зультат: MS (шва) ≅ 187°C; MS (основного металу) ≅ 299°C. 
 Показано, що високі залишкові напруження стиску у зварному 

шві та прилеглих ділянках ЗТВ з’єднань, одержаних плазмовим 

ТАБЛИЦЯ 5. Параметри фазового складу та залишкового напруженого 

стану зразків зварних швів, одержаних PAW- та MАG-зварюванням. 

TABLE 5. Parameters of phase composition and residual-stress state of weld 

samples obtained by PAW and MAG welding. 
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PAW кубічна 2,8756 −83 мартенсит: 93, 
аустеніт: 7 −93 

MАG кубічна 3,5926 −147 мартенсит: 21, 
аустеніт: 79 −132 
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зварюванням, зумовлено низькотемпературним перетворенням 

аустеніту в металі зварного шва, спричиненим високою часткою 

основного металу в ньому. 

5. ВИСНОВКИ 

1. Визначено, що застосування суміші Ar + 20% CO2 для MАG-
зварювання броньової криці MARS 600 зварювальним дротом типу 

G 18 8 Mn може спричиняти часткове перетворення аустеніту в ме-
талі шва з виникненням поодиноких вкраплень мартенситної фази. 
Твердість металу шва водночас щонайменше в 1,7 разів менша від 

твердости основного металу. 
2. Встановлено, що за PAW-зварювання криці MARS 600 аналогіч-
ної товщини завдяки зменшенню витрат зварювального дроту в ≅ 4 

рази частка основного металу у металі шва зростає, внаслідок чого 

шов набуває структури дрібноголчастого рейкового мартенситу з 

твердістю, до ≅ 1,1 рази більшою від твердости основного металу. 
3. Показано, що, незважаючи на мартенситну структуру металу 

шва, PAW-зварювання на визначених раціональних параметрах 

режиму забезпечує якісне формування стикового зварного 

з’єднання без утворення холодних тріщин завдяки особливому ха-
рактеру його залишкового напруженого стану, зумовленому низь-
котемпературним перетворенням аустеніту. Зокрема, за технологі-
чною схемою PAW1 в межах зварного шва, а також ділянок стоп-
лення та перегріву ЗТВ, які в зварних з’єднаннях гартівних криць 

зазвичай виступають осередками холодних тріщин, створюються 

поздовжні напруження стиску. В свою чергу, поздовжні напружен-
ня розтягу діють у віддалених від шва ділянках ЗТВ, метал яких 

внаслідок відпуску вважається стійким до уповільненого крихкого 

руйнування. 
4. Порівняння розподілу еквівалентних напружень у середньому 

поперечному перерізі зварних з’єднань показує, що для технологі-
чних схем PAW1 і PAW2 найвищі напруження формуються у звар-
них швах з локальними максимумами не більше 0,53 і 0,58 від роз-
рахункової границі міцности металу шва відповідно. Для MAG-
з’єднання рівень залишкових еквівалентних напружень у межах 

зварного шва незначний, проте в області ділянки високого відпуску 

ЗТВ їхній рівень може сягати до 0,86 розрахункової границі міцно-
сти металу цієї ділянки, запас пластичности якого водночас вважа-
ється достатньо високим. 
5. Зварювання за технологічною схемою PAW2 (двома ділянками 

від середини з’єднання до торців) приводить до формуванням кон-
центратора напружень — стику двох ділянок і, як наслідок, до 

утворення в осьовій частині зварного шва области великих залиш-
кових напружень стиску як у поздовжньому, так і в поперечному 
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напрямку, величина яких може сягати границі міцности металу 

шва. Як наслідок, вигин з площини металу цієї области шва в 4 ра-
зи більший у порівнянні зі зварюванням з ідентичними параметра-
ми режиму за технологічною схемою PAW1. Таким чином, застосу-
вання схеми PAW2 з метою мінімізації формозміни зварних конс-
трукцій у виробничих умовах є небезпечним з точки зору тріщино-
утворення. 
6. Удосконалена технологія PAW-зварювання криці MARS 600, у 

порівнянні з MАG-способом, має переваги щодо одержання стико-
вих з’єднань з вузьким зазором: зменшення металомісткости скла-
дальних робіт, пониження тепловкладення у зварюваний матеріял, 

заощадження зварювального дроту, завдяки ефекту низькотемпе-
ратурного перетворення аустеніту зумовлює бездефектне утворення 

мартенситної структури в металі шва з високим рівнем твердости та 

міцности. В свою чергу, витривалість подібної структури під впли-
вом високошвидкісних ударних навантажень, з погляду на достат-
ньо високий вміст Карбону в металі шва, потребує додаткових дос-
ліджень. 
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PACS numbers: 43.35.+d, 61.72.Ff, 61.72.Lk, 61.72.Mm, 68.37.Lp, 81.65.-b, 83.50.Uv 

Особливості механізму структуроутворення в поверхневих 

шарах латуні ЛС59-1 за ультразвукового ударного оброблення 

П. Ю. Волосевич, Б. М. Мордюк  

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

Методою трансмісійної електронної мікроскопії досліджено особливості 
формування деформаційних структур і фазового стану зразків латуні 
ЛС59-1 після ультразвукового ударного оброблення (УЗУО) за різних те-
мператур (в арґоні та рідкому азоті) і ступенів деформації. Продемонстро-
вано, що на тлі нерівномірного екстремального подрібнення вихідних 

зерен і формування субструктурних елементів збільшення часу УЗУО 

супроводжується пригніченням механізму деформаційного мікродвійни-
кування, яке активно розвивається в ГЦК-α-фазі на початкових стадіях 

оброблення. Деформація β-фази з ОЦК-ґратницею на цих стадіях відбува-
ється без участи мікродвійникування за активного зростання густини 

дислокацій і збільшення кількости подрібнених виділень олива, що зосе-
реджуються на дислокаційних скупченнях. Обговорено особливості роз-
поділу концентраторів напружень і сприятливі умови для активації ме-
ханізмів релаксації, у тому числі мікродвійникування. Підтверджено 

факт відсутности β-фази за умов значних деформацій, які ведуть до подрі-
бнення усіх структурних елементів, що може бути пов’язане із підвищен-
ням швидкости перебігу дифузійних процесів, спроможних пришвидшу-
вати її перетворення на суміш α-фази (ГЦК) та γ-фази з ГЦК-ґратницею. 
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Ключові слова: Cu–Zn-латунь, мікроструктура, механізми деформації, 
двійникування, ультразвукове ударне оброблення. 

The transmission electron microscopy is used to study the features of the 

formation of deformation structures and the phase state of Cu39Zn1Pb brass 

samples during ultrasonic impact treatment (UIT) at different temperatures 

(in the argon gas and liquid nitrogen) and strain extents. As shown, on the 

background of uneven extreme grain refinement and substructure for-
mation, an increase in the UIT duration is accompanied by the suppression of 

the deformation microtwinning mechanism, which actively develops in the 

f.c.c. α-phase at the initial stages of treatment. At these stages, the defor-
mation of the β-phase with a b.c.c. lattice occurs without the participation of 

microtwinning with an active increase in the dislocation density, and an in-
crease in the number of the refined precipitates of lead concentrated on the 

dislocation tangles/bundles. The features of the stress-concentrators’ distri-
bution and favourable conditions for activation of relaxation mechanisms, 
including microtwinning, are discussed. The fact of the absence of the β-
phase under conditions of significant deformations, which results in the 

crushing of all structural elements, is confirmed, that may be associated with 

an increase in the rate of diffusion processes capable of accelerating its trans-
formation into a mixture of the α-phase (f.c.c.) and the γ-phase with the f.c.c. 
lattice. 

Key words: Cu–Zn brass, microstructure, deformation mechanisms, twin-
ning, ultrasonic impact treatment. 

(Отримано 21 серпня 2025 р.; остаточн. варіянт — 1 вересня 2025 р.) 
  

1. ВСТУП 

Однією з основних вимог до сучасних конструкційних матеріялів є 

оптимальне поєднання їхніх міцности та пластичности. Показано, 
що таке поєднання часто притаманне металам і стопам із ультради-
сперсними або нанорозмірними елементами структури та, як наслі-
док, підвищеною міцністю й задовільною пластичністю порівняно з 

полікристалічними аналогами з мікронним і навіть субмікронним 

(0,1–1,0 мкм) розміром зерна [1–4]. 
 Підвищеними механічними властивостями також характеризу-
ються металеві матеріяли з поверхневими шарами, які мають ґра-
дієнтну структуру, що містить структурні елементи, які змінюють-
ся з віддаленням від поверхні від нано- до субмікро- та мікророзмі-
рних. Зміцнення металевих виробів вдається досягти за рахунок 

формування у їхніх поверхневих шарах ґрадієнтних структур шля-
хом застосування різних метод деформаційного оброблення повер-
хні [5], серед яких — шротоструминне [6], піскоструминне [7], ла-
зерне ударне оброблення [8] та інші. Все ширше використовуються 

ультразвукові методи модифікування поверхні [9, 10], в тому числі 
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ультразвукове ударне оброблення (УЗУО) [11–14]. 
 Останнім часом, із розвитком високочастотної УЗУО з’явилися 

роботи, що стосуються впливу його на формування деформаційних 

структур і фазового складу та зумовлені ними зміни твердости по-
верхневих шарів латуней системи Cu–Zn [13–20]. Аналізувалися 

зміни об’ємної частки фаз і величини зон когерентного розсіяння 

[15–20], а також ймовірність деформаційного двійникування [13, 
16, 19, 20]. 
 Мідні стопи, зокрема латуні системи Cu–Zn, знайшли широке 

промислове використання завдяки високим механічним властивос-
тям і корозійній стійкості. У ряді робіт показано, що застосуванням 

деформації за різних швидкостей і температур можна сформувати 

заданий структурно-фазовий стан латуней, а також досягти опти-
мальне поєднання їхніх міцности та пластичности [1–4, 21–23]. 
Показано також, що структурно-фазові зміни у латуні системи Cu–
Zn можуть відбуватись із залученням різних деформаційних меха-
нізмів, перебіг яких залежить як від хемічного складу, що зумов-
лює величину енергії дефектів пакування (ЕДП) [4, 22], так і зов-
нішніх чинників, а саме: швидкости деформації ε  та/або темпера-
тури Т [3, 4, 23]. Здатність до двійникування та щільність двійни-
ків зростають із пониженням ЕДП (зростанням концентрації Цин-
ку) та температури, підвищенням швидкости деформації, а також 

залежать від розмірів зерен і товщини двійників [3, 4]. 
 Зокрема, латунь ЛС59-1, яка достатньо широко використовуєть-
ся в практиці, містить три структурних складових, межа міцности 

яких за розтягу залежить від виду попереднього оброблення й стану 

структури та змінюється від 335 до 610 МПа [24] за видовження від 

50 до 4% відповідно. Фазовий склад латуней системи Cu–Zn добре 

вивчено у залежності від вмісту Zn (рис. 1) [25]. 
 У відповідності до діяграми станів, за кімнатної температури 

зростання кількости Zn веде до зміни фазового складу в наступній 

послідовності (в дужках вказано концентрацію Цинку) [25]: 

α (≤ 28%) → α + β′ (≤ 47%) → β′ (≤ 51%) → β′ + γ (≤ 59%) → γ (> 59%). 

 Згідно з [24], β- і β′-фази мають однаковий хемічний склад (CuZn) 
і відрізняються лише просторовими групами (Im3m і Pm3m) та 

структурними типами (A2 і B2) своїх ґратниць відповідно. В роботі 
[18] було зазначено, що у зв’язку із малою швидкістю дифузії за 

евтектичної температури перетворення високотемпературної β-
фази (β → β + β′ → α + γ) відбувається за охолодження дуже повіль-
но, завдяки чому β′ не було визначено у попередніх дослідженнях 

[24]. Інші фази мають ГЦК (α-фаза) й ОЦК (β-фаза) ґратниці. Їхні 
параметри 0,36327–0,36898 нм і 0,29498–0,29522 нм залежать від 

вмісту Zn в інтервалах 11,41–33,56 ат.% і 48,23–49,30 ат.% відпо-
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відно [24]. За даними [26] γ-фаза має стехіометрію Cu5Zn8 із склад-
ною кубічною впорядкованою ґратницею, а ε-фаза (CuZn3), що міс-
тить переважальну кількість Zn (> 79 ат.%), — ГЩП-структуру. 
 Зазначається також, що формозміна β-латуні (39–60 ат.% Цинку) 
за певних температурних умов і вмісту Zn може бути пов’язана з 

фазовими перетвореннями мартенситного [24, 26] або бейнітного 

(β ↔ β′) [27, 28] типу. Разом з тим, механізми деформації окремих 

фазових складових латуні ЛС59-1 потребують додаткових дослі-
джень, оскільки поведінка матеріялу під час механічних оброблень 

і наступної експлуатації залежить від структуроутворення та зміц-
нення фазових складових. 
 Метою даної роботи є дослідження особливостей деформаційного 

структуроутворення латуні ЛС59-1 за умов УЗУО, зокрема визна-
чення особливостей двійникування у фазових складових, механіз-
му зменшення кількости β-фази та поведінки Pb. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Дослідження проведено на зразках латуні ЛС59-1, яка містить 

Цинк, Плюмбум і незначні частки інших леґувальних елементів, 
наведені у табл. 1. 
 У відповідності з фазовою діяграмою латунь ЛС59-1 має трифаз-
ний стан (рис. 1). На діяграмі двома вертикальними лініями позна-
чено хемічні склади найбільш поширених з точки зору промислово-

 

Рис. 1. Фазова діяграма системи Cu–Zn [25]. 

Fig. 1. Phase diagram of Cu–Zn system [25]. 
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го застосування латуней цієї системи, а саме, картриджної (черво-
ної) латуні (Cu–30 ваг.% Zn) і так званої зеленої латуні (Muntz metal 
— Cu–40 ваг.% Zn) [25]. Досліджуваний стоп знаходиться на 

діяграмі на межі між однофазною областю існування α-фази й обла-
стей існування сумішей фаз α + β′ і α + γ. Кількість γ- та β-фаз у ви-
хідному стані досліджуваної латуні за результатами рентґеностру-
ктурної аналізи складає 54,1% та 45,3% [15]. 
 УЗУО здійснювалося за однакових режимів із використанням 

двох схем навантаження, перша з яких (УЗУО-1) передбачала роз-
ташування зразка у заглибленні ковадла (рис. 2, а) [15–18]. Оскі-
льки навантаження за цією схемою відбувалось у квазиізостатич-
ному режимі, то зразок зазнавав менших деформацій (розширення 

зразка в радіяльних напрямках було обмежене стінками заглиб-
лення). За оброблення за другою схемою (УЗУО-2) зразок розташо-
вувався на пласкому ковадлі (рис. 2, б) [29, 30], що уможливлює 

одержувати під час оброблення (на повітрі, в захисній атмосфері з 

арґону та за охолодження в рідкому азоті) зразки значно більших 

розмірів, що істотно поліпшує не тільки умови проведення експе-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад латуні ЛС59-1 (ваг.%). 

TABLE 1. Chemical composition of Cu39Zn1Pb brass (wt.%). 

Масова частка елементу, % 

Cu Zn Pb Si Fe Mn Ni Sn 

58,9 39,6 1,05 0,43 0,05 0,03 0,03 0,01 

 

Рис. 2. Схеми УЗУО у квазиізостатичному (УЗУО-1) (а) і нормальному 
(УЗУО-2) (б) режимах. 

Fig. 2. Schemes for UIT in quasi-isostatic (a) and normal (б) regimes. 
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риментів, а й підвищує надійність одержаних результатів, розши-
рюючи можливості використання значно більшої кількости дослід-
ницьких методів, у тому числі й механічних випробувань. Водночас 

частота УЗ-коливань (f = 21,6 кГц) була постійною, частота ударних 

імпульсів складала 0,6–1,2 кГц [29, 30], амплітуда А = 20 мкм і час 

оброблення становив t = 20, 50 і 100 с. 
 Структурні дослідження проводились із використанням світло-
вої та трансмісійної електронної мікроскопій. Зразки у вигляді то-
нких фолій для електронно-мікроскопічних досліджень полірували 

електрохемічною методою у струмені електроліту складу H3PO4 (65 

мл) + H2SO4 (15 мл) + Cr2O3 (6 г) + H2O (14 мл) за Болмановою мето-
дою (платинова (або олив’яна) катода та місце для зразків у тримачі 
з фторопласту) за напруги постійного струму до 80 В та струму 

І = 0,8–1 А. У процесі полірування електроліт охолоджувався про-
точною водою температурою в межах 12–15°С. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Результати досліджень у світловому оптичному мікроскопі зразків 

вихідного стану латуні ЛС59-1 наведено на рис. 3. Аналіза них сві-
дчить про те, що їхній фазовий склад відповідає літературним да-
ним і представлений у вигляді двох γ- і β-фаз за наявности виділень 

олива з ГЦК-ґратницею (а = 0,49505 нм). Мікроструктура містить 

матричну (світлу) γ-фазу та темну β(або β′)-фазу, а також ґлобулярні 
виділення олива розмірами від 0,2 до 10 мкм, розподіл яких на по-
верхні шліфа є практично рівномірним. Стрічки β-фази із незнач-
ними ґлобулярними потовщеннями, розташовані вздовж меж зерен 

γ-фази, мають темний контраст, оскільки ОЦК-β-фаза зазнає під-

 

Рис. 3. Оптично-мікроскопічне зображення структури поверхні латуні 
ЛС59-1 у вихідному стані. 

Fig. 3. Light-optical microscopy image of the Cu39Zn1Pb brass surface 
structure in initial state. 



ОСОБЛИВОСТІ МЕХАНІЗМУ СТРУКТУРОУТВОРЕННЯ В ПОВЕРХНЕВИХ ШАРАХ 1325 

вищеного хемічного щавлення. 
 Наявність означених складових у вихідному стані латуні підтве-
рджується результатами аналізи трансмісійних електронно-
мікроскопічних досліджень структури тонких фолій, а також оде-
ржаних електронограм із визначенням площин віддзеркалення та 

рефлексів від кожної з фаз (рис. 4). Зазначимо, що густина розта-
шування дислокацій втілення в обох фазах вихідного стану лежить 

у межах 5⋅109
 см−2

 за незначної присутности в ГЦК-γ-фазі тонких 

двійників, очевидно, деформаційного походження (рис. 4, а). Про 

приналежність дислокацій до типу дефектів втілення свідчить ная-
вність біля них деформаційного контрасту, завдяки якому вони 

визначаються на електронно-мікроскопічних зображеннях. Подіб-
ні особливості не притаманні дефектам типу вилучення, які на рівні 
вакансій і дислокацій практично не спостерігаються у подібних 

дослідженнях. Відомо, що лише наявність дефектів типу втілення у 

вигляді вакансій і дислокацій може й забезпечує відповідне дефор-
маційне зміцнення за різних видів пластичних деформацій [31, 32].  
 Слід відзначити, що у вихідному стані ріжниця між дислокацій-
ними структурами γ- і β-фаз (за умов, що β-фаза не встигає розпас-
тися на α- і γ-фази) практично не виявляється (окрім мікродвійни-
кування, яке зрідка зустрічається в γ-фазі вихідного стану). Надій-
но розрізнити фази у вихідному стані у дослідженнях за допомогою 

трансмісійної електронної мікроскопії можливо тільки за електро-

 

Рис. 4. ТЕМ-зображення мікроструктури ГЦК-α-фази у площині вальцю-
вання у фолії латуні ЛС59-1 у вихідному стані (а) та електронограма (б) з 

наведеної на (а) ділянки. 

Fig. 4. TEM image of the microstructure of f.c.c. α-phase in the rolling plane 

in Cu39Zn1Pb brass foil in the initial state (a) and the SAED pattern regis-
tered from the area shown in (a). 
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нограмами, хоча наявність деформаційних двійників, які 
з’являються під час УЗУО (незалежно від його видів і режимів), на 

початкових стадіях оброблення лише у структурі зерен γ-фази до-
помагає процесу її визначення. На рисунках 5, 6 наведено структу-
ри зразків латуні ЛС59-1 після її УЗУО в атмосфері арґону впро-
довж 20 та 50 с. 
 Зазначимо, що подібні структурні зміни в латуні спостерігалися і 
за умов УЗУО за схемою 1 [15] упродовж 50 с за оброблення як на 

повітрі, так і за охолодження у рідкому азоті. Водночас активне 

деформаційне двійникування γ-фази спостерігається на початкових 

стадіях оброблення (після 20 с УЗУО). Перебіг двійникування від-
бувається на тлі одночасного формування в ГЦК-γ-фазі комірчастих 

структур із розмірами комірок у 0,02–1,5 мкм, азимутальна дезорі-
єнтація між сусідніми елементами яких в межах монокристалічних 

зерен не перевищує ±2,5°, що підтверджується аналізою електроно-
грам темнопільних і світлопільних зображень (рис. 5). 
 Одержані результати загалом збігаються із висновками робіт [3, 
5] про те, що активне деформаційне двійникування латуней може 

сприяти підвищенню їхньої пластичности, яке також спостеріга-
лось і за умов деформації під час УЗУО [13]. 
 До одержаних результатів слід додати і те, що, на відміну від γ-
фази, в ОЦК-β-фазі деформаційне мікродвійникування не спостері-
гається. Незалежно від середовища оброблення, густина розташу-
вання дефектів втілення у зернах β-фази зі збільшенням тривалости 

УЗУО підвищується до 1011
 см−2. Перебудова дислокацій у комірча-

сті структури в зернах β-фази у порівнянні із γ-фазою відбувається 

 

Рис. 5. ТЕМ-зображення мікроструктури ГЦК-γ та ОЦК-β-фаз у площині 
вальцювання фолії латуні ЛС59-1 після УЗУО (20 с) в атмосфері арґону 
за схемою 1 (а) та електронограма (б) з наведеної на (а) ділянки. 

Fig. 5. TEM image of the microstructure of f.c.c. γ- and b.c.c. β-phases in 
the rolling plane of the Cu39Zn1Pb brass foil after UIT-1 for 20 s in the 
argon-gas atmosphere (a) and the SAED pattern registered from the area 
shown in (a). 
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значно слабше (рис. 5, 7). 
 Результати досліджень структури β-фази у темному полі в реф-
лексах олива (рис. 7, в–д) свідчать про те, що за УЗУО латуні, в то-
му числі й за температур, наближених до рідкого азоту, в ОЦК-
ґратниці відбувається активне подрібнення вихідних ґлобулярних 

частинок олива за одночасного утворення на дислокаціях значно 

дрібніших виділень розміром у 2–20 нм. Ці обставини, очевидно, 
сприяють гальмуванню процесів утворення добре сформованих ко-

 

Рис. 6. Світлопільне ТЕМ-зображення мікроструктури із деформаційни-
ми мікродвійниками ГЦК-γ-фази у площині вальцювання фолії латуні 
ЛС59-1 після УЗУО (50 с) в атмосфері арґону за схемою 1 (а), електро-
нограма (б) з наведеної на (а) ділянки та темнопільні зображення (в, г), 
одержані у віддзеркаленнях від двійників і матриці, позначених на 
електронограмі цифрами 1 та 2 відповідно. 

Fig. 6. TEM bright-field image of the microstructure of f.c.c. γ-phase with 
deformation microtwins in the rolling plane of the Cu39Zn1Pb brass foil 
after UIT-1 in the gas argon atmosphere for 50 s (a), SAED pattern (b) 
registered from the area shown in (a), and dark-field images (в, г) obtained 
in reflexes of twins (1) and matrix (2) indicated in (б), respectively. 
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мірчастих структур у β-фазі, ознак зменшення кількости якої за 

умов УЗУО за менш потужною схемою 1 упродовж 50 с не спостері-
галося. 
 Використання УЗУО за схемою 2, яка забезпечує вищий ступінь 

деформації, істотно змінює особливості формування структур лату-
ні (рис. 8). У першу чергу, слід зазначити значне подрібнення мо-
нокристалічних зерен вихідного стану від середнього розміру в ме-
жах 30 мкм до монокристалічних елементів з розмірами у 2–3,5 

мкм, внутрішні структури яких представлено комірками з розмі-
рами 0,2–0,6 мкм, а їхня азимутальна дезорієнтація в межах моно-
кристалічного утворення в колі 1 (рис. 8, а) не перевищує ±2,5° 

 

Рис. 7. ТЕМ-зображення мікроструктури ОЦК-β-фази у площині вальцю-
вання фолії латуні ЛС59-1 після УЗУО у рідкому азоті за схемою 1 (50 і 
100 с) (а, в), відповідні електронограми (б, г) та темнопільне зображення 

(д), одержане у віддзеркаленні олива, позначеному на (г) стрілкою. 

Fig. 7. TEM image of the microstructure of b.c.c. β-phase in the rolling plane 

of the Cu39Zn1Pb brass foil after UIT-1 in liquid nitrogen for 50 and 100 s (a, 
в), respective SAED patterns (б, г), and dark-field image (д) obtained in reflex 

of lead indicated by arrow in (г). 
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(рис. 8, б). 
 У монокристалічних елементах з розмірами, меншими за 2 мкм, і 
внутрішніми комірками меншими за 0,3 мкм (коло 2 на рис. 8, а) 
електронограма набуває вигляду (рис. 8, в), який свідчить про ази-
мутальну дезорієнтацію комірок, яка сягає ±3,5–4°. Зазначимо, що 

на рис. 8, а присутні місця (коло 3) із структурними угрупованнями 

із розмірами у 0,14–0,2 мкм. Вони визначаються більш чітким чор-
но-білим деформаційним контрастом. Електронограми від таких 

ділянок набувають вигляду, показаного на рис. 8, г, який свідчить 

про різке зменшення елементів структури. Кратне збільшення кі-
лькости віддзеркалень, розташованих у першому колі, свідчить, що 

ці елементи за своїми кристалографічними ознаками відповідають 

монокристалічним дрібним угрупованням і містять всередині 
більш дрібні комірки. Це забезпечує не лише азимутальне, а й раді-

 

Рис. 8. Світлопільне ТЕМ-зображення мікроструктури ГЦК-γ-фази у 
площині вальцювання фолії латуні після УЗУО у рідкому азоті (50 с) за 
схемою 2 (а), електронограми (б, в, г), одержані від областей, позначе-
них на (а) цифрами 1, 2 і 3. 

Fig. 8. TEM bright-field image of the microstructure of f.c.c. γ-phase in 
the rolling plane of the brass foil after UIT-2 in liquid nitrogen for 50 s 
(a), the SAED patterns (б, в, г) obtained from the circle areas indicated in 
(a) by numbers 1, 2, and 3, respectively. 
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яльне розмиття окремих віддзеркалень від означених монокриста-
лічних елементів структури. 
 Описаний комплекс структурних явищ сприяє утворенню на 

електронограмах майже суцільних перших кіл, кожне з яких сфо-
рмоване загальною кількістю розташованих вздовж них віддзерка-
лень від усіх елементів структури, які знаходяться у межах поля 

(кола) огляду, обмеженого проєкційною діяфрагмою електронного 

мікроскопа. Воднораз, радіяльне розмиття рефлексів може свідчи-
ти, зокрема, й про значний напружений стан подібних структур, 
який очікувано має підвищуватися за умов УЗУО за кріогенних 

температур. Крім того, за усіх подібних випадків електронограми 

мають кристалографічні ознаки, притаманні тільки ГЦК-ґратниці 
за практично повної відсутности віддзеркалень від ОЦК-β-фази. Це 

може бути пов’язане зі значними ступенями пластичної деформа-
ції, які сприяють дезінтеґрації ґлобулярних частинок олива з одно-
часним утворенням великої кількости нових більш дрібних части-
нок олива, розташованих на дислокаціях, що може бути свідчен-
ням підвищення швидкости дифузійних процесів. За висновками 

робіт [24, 25] брак швидкости дифузії зменшує вірогідність розпаду 

β-фази на α+γ-фази у той час, як значне підвищення швидкости ди-
фузійних процесів за умов УЗУО може сприяти її розпаду, забезпе-
чуючи появу α-фази з ГЦК-ґратницею. Зростання часу оброблення 

до 100 с у різних середовищах (на повітрі, в арґоні й у рідкому азоті) 
спричиняє значні величини деформацій зразків, що пригнічує де-
формаційне двійникування ГЦК-γ-фази. Окремі його залишки в 

незначних за розмірами ділянках структур (до 3 мкм) зрідка спос-
терігаються на тлі значного подрібнення як монокристалічних еле-
ментів вихідної структури (зерен), так і комірок у їхній середині 
(рис. 8). Ймовірно, що після УЗУО тривалістю ≥ 50 с, незалежно від 

застосованої схеми навантаження, більш істотну роль у перебігу 

релаксаційних процесів відіграє вакансійний механізм. Про це сві-
дчать не тільки зміни деформаційного контрасту, а й надзвичайно 

висока щільність скупчень точкових дефектів типу втілення. 
 Зазначимо, що встановлена послідовність структурних перебудов 

не суперечить загальним принципам участи та послідовности робо-
ти механізмів пластичних і крихкої релаксацій від умов деформа-
ції, зокрема від її швидкости, яка у вигляді параболічних залежно-
стей послідовно реґламентує діяльність (ґенерацію відповідних де-
фектів) усіх механізмів релаксації у полі діяльности вакансійного 

механізму [33–38]. Водночас, оскільки процес деформаційного мі-
кродвійникування може бути віднесений до дислокаційного меха-
нізму, його пригнічення за надзвичайного подрібнення монокрис-
талічних складових полікристалічних структур виглядає вірогід-
ним, тим більш, що це має відбуватися за припинення роботи дис-
локаційного механізму ковзання та передачі провідної ролі за усі 
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релаксаційні явища вакансійному механізму. Означене, згідно 

[38], відбувається за значного збільшення кількости нових, сфор-
мованих за УЗУО концентраторів напружень, віддалі між верши-
нами яких мінімізуються, за рахунок подрібнення елементів струк-
тури та зменшення діючих напружень у кожній із вершин. Це має 

сприяти пригніченню процесу деформаційного мікродвійни-
кування, зародження якого пов’язується із дислокаційним механі-
змом, здатного сприяти релаксації більш далекочинних напру-
жень, які виникають лише у крупнозернистих структурах. 

4. ВИСНОВКИ 

Вперше продемонстровано, що за умов УЗУО зразків латуні ЛС59-1 

на фоні нерівномірного інтенсивного подрібнення вихідних зерен і 
сформованих впродовж деформації субструктурних елементів у 

їхній середині збільшення часу УЗУО до 100 с супроводжується 

пригніченням процесу деформаційного мікродвійникування, яке 

на початкових стадіях оброблення (до 40 с) активно розвивається в 

γ-фазі. 
 Деформація високотемпературної β-фази на цих стадіях відбува-
ється без участи мікродвійникування за активного зростання гус-
тини дислокацій, подрібнення та збільшення кількости виділень 

олива, які зосереджені на дислокаційних скупченнях. 
 Підтверджено, що за умов значних деформацій, які ведуть до 

формування дезорієнтованих нанорозмірних структурних елемен-
тів, в структурі дослідженої латуні відсутня β-фаза, що може бути 

пов’язане із підвищенням швидкости дифузійних процесів, спро-
можних пришвидшувати її розпад на α- та γ-фазу із ГЦК ґратниця-
ми. 
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Підвищення втомної довговічности стопу алюмінію 
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Підвищення ресурсу відповідальних компонентів із алюмінійових стопів 

за циклічних навантажень за допомогою модифікування поверхні є важ-
ливою задачею. У цій роботі досліджено еволюцію мікроструктури та ме-
ханічні властивості алюмінійового стопу Д16Т за циклічного наванта-
ження та високочастотного ударного оброблення (ВЧУО) поверхні. Як 

було виявлено за допомогою рентґенівської дифракції, сканувальної 
(СЕМ) і трансмісійної (ТЕМ) електронних мікроскопій, мікроструктура 

зразків складалася з матриці алюмінію та виділень зміцнювальної фази 

різної дисперсности (≅ 2,5 об.%). Встановлено, що інтенсивна пластична 

деформація під час ВЧУО-модифікування поверхні веде до зростання мі-
кротвердости HV100 поверхні на 46% (1,46 ГПа) та опору втомі на 75% 
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(9,2 103 циклів за σmax = 440 MПa) зразків стопу Д16Т у порівнянні із ви-
хідним станом, що пов'язане із формуванням ультрадисперсних зерен і 
напружень стиснення у поверхневому шарі. Еволюцію деформаційних 

дефектів і мікроструктури аналізували на кількох масштабних рівнях 

дифракційними та мікроскопічними методами, а також моделюванням 

методою молекулярної динаміки (МД). Скупчення дислокацій і точкових 

дефектів навколо сферичного включення, відшарування матриці вздовж 

міжфазних меж із частинками другої фази та смуги ковзання різних сис-
тем, виявлені в ґратниці алюмінію під час МД-моделювання пластичної 
деформації, знайшли свої експериментальні підтвердження на іншому 

масштабному рівні за прямого ТЕМ-спостереження мікроструктури вихі-
дних і модифікованих ВЧУО зразків після циклічного навантаження. За 

даними експериментальної аналізи мікроструктури та результатами мо-
делювання можливими механізмами утворення зародкових тріщин є 

скупчення дислокацій і точкових дефектів навколо частинок другої фази 

з подальшим відшаруванням вздовж міжфазних меж і утворення смуг 

ковзання, які можуть виходити на поверхню впродовж циклічного нава-
нтаження, а формування напружень стиснення в ультрадисперсному по-
верхневому шарі є тими чинниками, що запобігають розповсюдженню 

тріщин і передчасному руйнуванню. Одержані результати свідчать, що 

ВЧУО-модифікування поверхні за допомогою ультразвукового обладнан-
ня може бути ефективно застосоване для підвищення опору втомі стопу 

Д16Т в умовах малоциклової втоми із максимальними циклічними на-
пруженнями, близькими до межі плинности. 

Ключові слова: алюмінійові стопи, малоциклова втома, твердість, диспе-
рсійне зміцнення, лінійні та точкові дефекти, пластична деформація, мо-
лекулярна динаміка. 

Increasing the service life of critical components of aluminium alloys under 

cyclic loading by surface modification is an important task. In this work, the 

evolutions of the microstructure and mechanical properties of the aluminium 

alloy D16T under cyclic loading and high-frequency mechanical impact 

(HFMI) modification of the surface are investigated. As revealed by x-ray 

diffraction, scanning electron microscopy (SEM), and transmission electron 

microscopy (TEM), the microstructure of the samples consisted of an alumin-
ium matrix and precipitates of strengthening phases with different disper-
sion levels (2.5 vol.%). As established, severe plastic deformation during 

HFMI surface modification leads to a 46% increase in surface microhardness 

HV100 (1.46 GPa) and a 75% increase in fatigue resistance (9.2 103 cycles at 

σmax = 440 MPa) of the D16T-alloy samples compared to the initial state that 

is associated with the formation of ultrafine grains and compressive stresses 

in the surface layer. The evolutions of deformation defects and microstruc-
ture are analysed at several scale levels using diffraction and microscopic 

methods, as well as molecular dynamics (MD) modelling. Clusters of disloca-
tions and point defects around spherical inclusions followed by the matrix 

delamination along the second-phase particles’ interfacial boundaries and 

slip bands of different systems detected in the aluminium lattice during MD 

modelling of plastic deformation found their experimental confirmation at 

another scale level by direct TEM observation of the microstructure of the 
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original and HFMI-modified samples after cyclic loading. According to the 

experimental microstructure analysis and modelling results, possible mecha-
nisms for the formation of nucleated cracks are the accumulation of disloca-
tions and point defects around the particles of the second phase with subse-
quent delamination along the interphase boundaries and the formation of slip 

bands, which can reach the surface during cyclic loading, and the formation 

of compressive stresses in the ultra-dispersed surface layer are the factors, 
which prevent crack propagation and premature failure. The results obtained 

indicate that HFMI modification of the surface using ultrasonic equipment 

can effectively enhance the fatigue resistance of the D16T alloy under low-
cycle fatigue conditions, with maximum cyclic stresses approaching the yield 

point. 

Key words: aluminium alloys, low-cycle fatigue, hardness, dispersion 

strengthening, linear and point defects, plastic deformation, molecular dy-
namics. 

(Отримано 26 листопада 2025 р.; остаточн. варіянт — 28 листопада 2025 р.) 
  

1. ВСТУП 

Алюмінійові стопи широко використовуються в аерокосмічній, 
транспортній та інших галузях завдяки своїй низькій вазі та при-
йнятній питомій міцності й ударній в'язкості [1−5]. Стопи серії 

2ххх (система Al−Cu−Mg), 6xxx (Al−Mg−Si), 7ххх (Al−Zn−Mg−Cu) є 

термооброблюваними задля дисперсійного зміцнення та мають ви-
соку міцність і пластичність. Водночас опір втомі алюмінійових 

стопів є характеристикою, що потребує поліпшення задля уник-
нення раннього виникнення поверхневих дефектів і запобігання 

зародженню втомних тріщин на поверхні [6−11]. Таким чином, ак-
туальним є пошук методів поверхневого зміцнення алюмінійового 

стопу 2024 (Д16). 
 Наразі багато методів поверхневого зміцнення нанесенням захи-
сних покриттів [12, 13] або з використанням інтенсивної пластич-
ної деформації, таких як шротоструминне зміцнення [14−16], лазе-
рне ударне зміцнення [14], ультразвукове модифікування поверхні 
[16] та ультразвукове ударне оброблення (УЗУО) [9, 17−19], також 

відоме як високочастотне механічне проковування (ВМП) [20], ши-
роко використовуються в галузі модифікування поверхні метале-
вих матеріялів. Зазвичай ці методи забезпечують модифікування 

поверхні, індуковане деформацією, та підвищують властивості об-
робленого матеріялу завдяки синергетичному впливу зменшення 

шерсткості поверхні, зменшення розміру зерна до нанорозмірів і 
залишкових напружень стиснення у поверхневих шарах 

[9, 10, 14, 16, 20−24]. 
 Загальноприйнято, що, крім зменшення шерсткости поверхні, 
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що сприяє усуненню поверхневих концентраторів напружень і за-
побігає зародженню тріщин, та формування залишкових напру-
жень стиснення, що гальмують розповсюдження тріщин, модифі-
кування мікроструктури також є одним із ключових чинників під-
вищення опору втомі [25−29]. 
 Для зміни мікроструктури поверхні використовують вищезгада-
ні методи поверхневої деформації. 
 Наприклад, дослідження впливу лазерного зміцнення на втомні 
властивості показали, що сприятлива еволюція мікроструктури та 

залишкові стискальні напруження є основними чинниками, що 

сприяють поліпшенню втомних властивостей алюмінійового стопу 

2024-T351 [30]. 
 Збільшення втомної довговічности до 20 разів порівняно з необ-
робленим зразком за рахунок УЗУО поверхні стопу 7075-T651 було 

досягнуто в [31], а можливість усунення залишкової поруватости за 

умов УЗУО показано в [32], що є корисним для виробів адитивного 

виробництва. Ультразвукове модифікування поверхні було засто-
совано для підвищення втомних характеристик алюмінійового сто-
пу 7075-T651 після перебування в корозійному середовищі [33]. 
 Можна очікувати, що значну перевагу матимуть матеріяли з бі-
модальною мікроструктурою, яка полягатиме в наявності твердого 

поверхневого шару з ультрадрібнозернистою зерновою структурою, 
що забезпечуватиме підвищений опір багатоцикловій втомі, та сер-
цевини з основного матеріялу з високою в'язкістю, що сприятиме 

підвищеній стійкості щодо малоциклової втоми [34, 35]. 
 Метою даної роботи є аналіза особливостей еволюції деформацій-
них дефектів і мікроструктури на різних масштабних рівнях і вто-
мної довговічности алюмінійового стопу Д16 за умов циклічних на-
вантажень і ВЧУО різної тривалости. Обговорено мікроструктурні 
чинники зміцнення та підвищення опору втомі. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Хемічний склад досліджуваних зразків зі стопу Д16Т промислового 

виробництва (гаряче вальцювання, гартування та природнє старін-
ня за кімнатної температури) разом із основними механічними вла-
стивостями наведено у табл. 1. 
 Задля зміцнення поверхневого шару зразків їхня робоча частина 

рівномірно оброблялася за допомогою високочастотного ударного 

оброблення (ВЧУО) із використанням приладу USTREAT-4.0 шля-
хом поступового зміщення плаского циліндричного ударника 

вздовж осі зразка. Детально опис методу ВЧУО наведено у [17, 24]. 
В даній роботі обрано наступні параметри ВЧУО: амплітуда та час-
тота коливань торця ультразвукового концентратора  20 мкм і 
21,6 кГц відповідно, тривалість оброблення — 30−60 с, частота уда-



 ПІДВИЩЕННЯ ВТОМНОЇ ДОВГОВІЧНОСТИ СТОПУ АЛЮМІНІЮ 1339 

рів — ≅ 0,5 кГц [36, 37]. 
 Циклічне (втомне) навантаження зразків у режимі малоциклової 
втоми проводили на стандартній установці «INSTRON-8802» в ре-
жимі «циклічного розтягу−стиснення» з частотою у 15 Гц і асимет-
рією циклу R = 0,1 за максимальних циклічних напружень 

σmax = 440 МПа, які більше межі плинности вихідного матеріялу, 
але менші межі циклічної плинности (табл. 1). Розміри робочої час-
тини пласких зразків для втомних випробувань товщиною у 3 мм 

складали 20×10 мм2. 
 Міряння мікротвердости після втомних тестів виконувалося на 

приладі ПМТ-3М за навантаження у 100 г. 
 Моделювання деформаційних процесів за циклічного розтя-
гу−стиснення, а саме, формування лінійних і точкових дефектів 

структури навколо фазових включень у ГЦК-твердому розчині 
(ґратниці алюмінію), проведено методою молекулярної динаміки 

(МД) із використанням програмного забезпечення LAMMPS, а візу-
алізацію й оброблення одержаних даних проведено за допомогою 

пакету OVITO. 
 На основі аналізи літератури обрано найбільш перспективні 
EAM- та MEAM-потенціяли міжатомової взаємодії [38−41]. 
 Мікроструктура та розподіл фазових складових аналізували в 

растровому електронному мікроскопі TESCAN Mira 3 LMU із вбудо-
ваним енергодисперсійним мікроаналізатором OXFORD X-MAX 

80 мм2. Зміни мікроструктури в поверхневому шарі зразків після 

ВЧУО та втомного навантаження досліджували рентґенівською 

структурно-фазовою аналізою із використанням дифрактометра 

Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα, реєстрація дифракційних 

картин в інтервалі кутів 2θ = 25°−105° із кроком у 0,02° та часом ви-
тримки у 2 с). Особливості структурно-фазових перебудов у об'ємі 
зразків поблизу области руйнування аналізували за допомогою 

трансмісійного електронного мікроскопа JEOL JEM-200CX. 

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад і механічні властивості стопу Д16T (ваг.%). 

TABLE 1. Chemical composition and mechanical properties of D16T alloy 

(wt.%). 

 Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Zr Al 

Мін. − − 3,8 0,30 1,2 − − − − решта 

Макс. 0,50 0,50 4,9 0,90 1,8 0,10 0,25 0,15 −  

HV (ГПа) σ0,2 (MПа) E (ГПа) σS (MПа) σc0,2 (MПа) δ (%) K1C (MПа⋅м1/2) 

1,05 325−345 72 470 460 10,0 135,5 

σ0,2  межа плинности, E  модуль Юнґа, σS  межа міцности, σc0,2  межа цик-
лічної плинности, δ  видовження, K1C  в'язкість руйнування. 
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3. РЕЗУЛЬТАТИ Й ОБГОВОРЕННЯ 

3.1. Структурно-фазовий стан у вихідному стані 

Результати аналізи мікроструктури стопу Д16 у вихідному стані 
наведено на рис. 1. Згідно з РЕМ-зображенням (рис. 1, а) та рентґе-
нівськими дифракційними картинами (рис. 1, б), він містить α-
твердий розчин на основі алюмінію з середнім розміром зерен у 

3−5 мкм, а також ряд дисперсних фаз різного складу та форми. На 

рисунку 1, а добре видно частинки S-фази (Al2CuMg) розміром у 

2−5 мкм). Їхня об'ємна частка складає ≅ 2,5% (див. гістограми 

рис. 1, в). Стоп також містить стрижнеподібні дисперсоїди Т-фази 

(Al6FeMn) розміром у 200−500 нм та частинки θ-фази (Al2Cu) розмі-
ром < 100 нм (рис. 1, а), розміри та форму яких визначали за ТЕМ-

 

 

Рис. 1. РЕМ-зображення (а), фраґмент рентґенівського дифракційного 

спектру (б) мікроструктури вихідного зразка стопу Д16Т і гістограма роз-
мірів та об'ємної частки зміцнювальних частинок (в). 

Fig. 1. SEM images (а), fragment of x-ray diffraction pattern (б) of the micro-
structure of D16Т alloy and histogram (в) of the size and volume fraction of 

strengthening particles. 
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зображеннями мікроструктури зразків (рис. 2, а) із застосуванням 

методу контрастування та статистичної аналізи у програмному па-
кеті ImagePro (рис. 2, б). 
 Зображення мікроструктури зразків стопу Д16Т, одержані в рас-
тровому електронному мікроскопі (рис. 1, а), уможливили виявити 

щонайменше два види дисперсних виділень, а саме, мікро- 

(6−12 мкм) і субмікрометрових (< 200 нм) розмірів. Фраґмент 

рентґенівської дифракційної картини (рис. 1, б) також підтверджує 

цей результат, оскільки інтенсивність піків від зміцнювальних фаз 

Θ (Al2Cu), S (Al2CuMg), T (Al6(Fe, Mn)) доволі низька та майже од-
накова. Пряме спостереження мікроструктури досліджуваного 

стопу Д16Т у трансмісійному електронному мікроскопі також свід-
чить про наявність частинок описаних вище фаз різного розміру та 

морфології, які мають когерентні межі з матричним твердим роз-
чином на основі алюмінію (рис. 2, а). 

3.2. Механічні властивості 

На рисунку 3 показано експериментальні залежності втомної дов-
говічности (N) та мікротвердости поверхні (HV) зразків стопу Д16Т 

від тривалости ВЧУО перед втомними випробуваннями. Видно, що 

модифікування поверхні зразків за допомогою ВЧУО чинить пози-
тивний вплив на їхню довговічність. Разом з тим, за умов зростання 

тривалости ВЧУО вище 30 с приріст кількости циклів до руйнуван-

 

Рис. 2. ТЕМ-зображення мікроструктури стопу Д16Т та її контрастування 

задля статистичної аналізи розмірів і форми фазових складових за допо-
могою ImagePro. 

Fig. 2. ТЕМ image of the microstructure of the D16Т alloy sample and its con-
trasting for statistical analysis of the size and shape of phase constituents us-
ing ImagePro software. 
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ня N дещо сповільнюється, а розкид даних зростає. Залежність мі-
кротвердости поверхні зразків поблизу втомного руйнування коре-
лює з одержаними даними щодо їхньої довговічности, істотно зрос-
таючи після ВЧУО впродовж 30 с (у 1,5 рази) і залишаючись на 

приблизно тому ж рівні зі зростанням тривалости ВЧУО. Таким чи-
ном, істотне зміцнення поверхневих шарів стопу Д16Т, яке неодно-
разово спостерігалось і висвітлювалось у літературі [8−10, 18], мо-
же бути дієвим чинником підвищення втомної довговічности в об-
ласті малоциклової втоми, тобто за максимальних циклічних на-
пружень, порівнянних із межею плинности стопу. Цей результат 

розширює раніше одержані дані щодо підвищення втомних харак-
теристик стопу 2024, який є аналогом стопу Д16Т тієї ж системи 

леґування (Al−Cu−Mg) [13, 19]. 
 Важливим чинником, який впливає на втомні характеристики 

металевих матеріялів, є також залишкові напруження у поверхне-
вих шарах. Відомо, що напруження розтягу є загалом неґативним 

чинником, оскільки вони можуть сприяти розповсюдженню зарод-
кових тріщин і призводити до передчасного втомного руйнування 

[25]. Для формування сприятливих напружень стиснення, що запо-
бігатимуть розповсюдженню тріщин у деформаційно модифікова-
ному поверхневому шарі, часто застосовують поверхневі деформа-
ційні методи, в тому числі ВЧУО за допомогою ультразвукових ін-
струментів [19−22]. Напруження у досліджуваних в даній роботі 

 

Рис. 3. Залежності втомної довговічности (N) та мікротвердости (HV) зра-
зків стопу Д16Т від тривалости ВЧУО перед втомними випробуваннями. 

Fig. 3. Dependences of fatigue life (N, cycles) and microhardness (HV) of the 

D16Т alloy samples on prior HFMI treatment duration. 
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зразках виникають внаслідок як поверхневого оброблення (ВЧУО), 

так і завдяки циклічним навантаженням під час втомних випробу-
вань. Ґрунтуючись на даних рентґенівської дифракційної аналізи, 
а саме, спираючись на зареєстровані зсуви рентґенівських макси-
мумів, було оцінено величини залишкових напружень після втом-
них навантажень до руйнування зразків без попереднього поверх-
невого модифікування поверхні робочої частини (≅ 190 МПа) та піс-
ля ВЧУО (≅ 275 МПа). Отже, сформовані ВЧУО напруження стис-
нення виконують захисну роль щодо розповсюдження тріщин, не-
зважаючи на можливу їх релаксацію впродовж циклічного наван-
таження. Це зумовлено еволюцією мікроструктури під час втомних 

випробувань. 
 Мікроструктурні зміни в даній роботі вивчали як експеримента-
льно дифракційним і мікроскопічними методами, так і за допомо-
гою моделювання методою молекулярної динаміки (МД), що дало 

змогу дослідити механізми та динаміку утворення дефектних стру-
ктур у процесі пластичної деформації ГЦК-зразків алюмінію за 

умов циклічного розтягу−стиснення. 

3.3. Моделювання еволюції дефектної структури 

Проведено молекулярно-динамічне (МД) моделювання циклічного 

навантаження стосовно розвитку та ймовірности локалізації дефе-
ктної субструктури навколо зміцнювальної частинки (сферичного 

включення) в монокристалі алюмінію. Для успішного моделювання 

методою молекулярної динаміки було проведено аналізу наявних 

потенціялів міжатомової взаємодії й обрано перспективний потен-
ціял за методом зануреного атома  МЗА-потенціял (ЕАМ). Ство-
рено модель з урахуванням орієнтації ґратниці алюмінію 

<011>{011}, обрано відповідні періодичні крайові умови. Моделю-
вання здійснювалося впродовж одного циклу навантаження за схе-
мою «розтяг−стиснення». У результаті проведених розрахунків бу-
ло виявлено, що в околі зміцнювальної частинки виникає зона під-
вищеної концентрації напружень (рис. 4), яка сприяє розвитку 

пластичних деформацій та утворенню великої кількости дефектів 

кристалічної ґратниці, що понижує міцність матеріялу та за умови 

подальшої локалізації дефектів сприятиме утворенню мікротрі-
щин. 
 Видно, що впродовж циклу «розтягу−стиснення» в зразках із 

орієнтацією <011>{011} спостерігаються зміни напружень у всіх 

кристалографічних напрямках, що мають немонотонний характер. 
З самого початку комп'ютерного експерименту впродовж напівци-
клу розтягу напруження в напрямку розтягу (σYY) стрімко понижу-
ються за рахунок інтенсивного формування точкових дефектів і 

мають від'ємну величину. Зміни напружень в двох інших напрям-
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ках (σXX, σZZ) впродовж циклу навантаження в 3 рази менші, ніж 

зміни у напрямку розтягу. Спостережувані зміни корелюють із 

утворенням і перерозподілом лінійних дефектів за прикладення та 

зняття навантаження (зміни навантаження з розтягу на стиснен-
ня). 
 Здійснено окрему візуалізацію еволюції розподілу лінійних 

(рис. 5) і точкових дефектів (рис. 6) в околі сферичного включення 

впродовж одного періоду навантаження (розтягу−стиснення). Час 

комп'ютерного експерименту відповідає ступеню деформації зраз-
ка: 2 пс  0,67%, 5 пс  1,67%, 8 пс  0,67%, 11 пс  0,33% відпо-
відно. В процесі дослідження було застосовано кілька методів візу-
алізації й аналізи дефектних структур, включаючи методи віртуа-
льної реконструкції поверхонь та об'ємів, що уможливило більш 

детально вивчити просторову організацію й еволюцію дефектів. 
Проведена якісна та кількісна аналіза утворення лінійних і точко-
вих дефектів навколо включення й еволюції дефектних субструк-
тур дає змогу оцінити їхній вплив на механічні властивості. Вста-
новлено, що за обраної орієнтації ґратниці алюмінію <011>{011} 

навантаження сприяє утворенню як лінійних дефектів, а саме, дис-
локацій і смуг ковзання, так і точкових дефектів. 
 Важливим результатом є те, що вже після першого повного цик-
лу розтягу−стиснення виявлено ознаки локалізації лінійних дефек-

 

Рис. 4. Залежність напруження у ґратниці модельного зразка Al зі сфери-
чним включенням від ступеня деформації (часу комп'ютерного експери-
менту) для орієнтації зразка <011>{011}. 

Fig. 4. Dependence of lattice stress in the model sample of Al with spherical 
inclusion on strain extent (time of computer experiment) for sample orienta-
tion <011>{011}. 
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тів кристалічної будови в околі включення для розглянутої орієн-
тації ґратниці (зерна) алюмінію <011>{011} (рис. 5, г), а отже, зрос-
тає ймовірність зародження мікротріщини. 
 Цей результат узгоджується з дислокаційним моделем заро-
дження та росту пор (відшарувань) на міжфазних межах матеріялу 

з дисперсними частинками, запропонованим Броєком [42]. Згідно з 

цим моделем пори утворюються на межі поділу «частин-
ка−матриця» за рахунок формування біля частинок дислокаційних 

скупчень. Утворення пор у [42] описано багатостадійним процесом, 

а саме: за незначних ступенів деформації навколо частинки форму-
ються дислокаційні петлі; більшість з цих петель відштовхуються 

від частинки, крім петлі, найближче розташованої до міжфазної 
межі; далі процес продовжується та на міжфазній межі накопичу-

 

Рис. 5. Візуалізація формування лінійних дефектів за умов комп'ютерного 

експерименту (МД-моделювання) з циклічного розтягу (а, б) і стиснення 

(в, г) зразків Al зі сферичним включенням (не показане) для орієнтації 
<011>{011}; час комп'ютерного експерименту — 2 пс (а), 5 пс (б), 8 пс (в), 
11 пс (г). 

Fig. 5. Visualization of the formation of linear defects during a computer ex-
periment performed by MD simulation on cyclic tension (а, б) and compres-
sion (в, г) of an Al samples with a spherical inclusion (not shown) for the sam-
ple orientation <011>{011}; computer-experiment times are as follow: 2 ps 

(а), 5 ps (б), 8 ps (в), and 11 ps (г). 
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ються дислокації, що веде до зростання локальних напружень до 

критичної величини, яка здатна забезпечити утворення пори (мік-
ротріщини) на міжфазній межі; як наслідок утворення вільної по-
верхні відбудеться релаксація напружень і подальший вихід вели-
кої кількости дислокацій на цю поверхню. 
 Важливими умовами росту пори (мікротріщини) в цьому моделі є 

наявність як високих напружень, так і високих деформацій у лока-
льному об'ємі навколо частинки, які можуть бути забезпечені за 

рахунок множинного формування скупчень дислокацій у кількох 

площинах ковзання. 
 Крім того, впродовж циклу навантаження в ґратниці (зерні) 
алюмінію цієї ж орієнтації формуються точкові дефекти, серед 

яких є вакансії та зміщені зі звичних положень атоми (рис. 6). За 

 

Рис. 6. Візуалізація формування точкових дефектів за умов комп'ютерно-
го експерименту (МД-моделювання) з циклічного розтягу (а, б) і стиснен-
ня (в, г) зразка Al зі сферичним включенням (не показане) для орієнтації 
<011>{011}; час комп'ютерного експерименту — 2 пс (а), 5 пс (б), 8 пс (в), 
11 пс (г). 

Fig. 6. Visualization of the formation of point defects during a computer ex-
periment performed by MD simulation on cyclic tension (а, б) and compres-
sion (в, г) of Al sample with a spherical inclusion (not shown) for the sample 

orientation <011>{011}; computer-experiment times are as follow: 2 ps (а), 
5 ps (б), 8 ps (в), and 11 ps (г). 
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рахунок долучення вакансій до вже сформованої мікротріщини 

може відбуватись її ріст. Тобто зі збільшенням числа циклів наван-
таження приріст вакансій сприятиме збільшенню розмірів тріщи-
ни, поки вона не досягне критичного розміру, достатнього для по-
дальшого її більш швидкого росту, та в кінці кінців не спричинить 

втомне руйнування матеріялу. 
 За умов циклічного навантаження зерен певних орієнтацій у них 

поступово формуються смуги ковзання, які є відомим з літератури 

чинником формування поверхневого рельєфу на циклічно наван-
тажених зразках, а також можуть бути причиною зародження вто-
мних тріщин і подальшого руйнування [27, 28]. 
 На рисунку 7 наведено візуалізацію формування деформаційних 

смуг ковзання за умов комп'ютерного експерименту (МД-
моделювання) зі статичного розтягу зразків алюмінію для орієнта-
ції <011>{011}. 

 

Рис. 7. Візуалізація формування деформаційних смуг ковзання за умов 

комп'ютерного експерименту (МД-моделювання) з статичного розтягу 

зразків Al для орієнтації <011>{011}; час комп'ютерного експерименту — 

4 пс (а), 6 пс (б), 8 пс (в), 10 пс (г). 

Fig. 7. Visualization of the formation of deformation slip bands under the 

conditions of a computer experiment (MD simulation) during static tension of 

Al samples with the <011>{011} orientation; computer-experiment times: 
4 ps (а), 6 ps (б), 8 ps (в), 10 ps (г). 
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3.4. Експериментальна аналіза мікроструктури 

Додатково утворення скупчень лінійних дефектів (дислокацій), 
стійких смуг ковзання і зародкових тріщин в околі частинок другої 
фази, ймовірно, за рахунок залучення точкових дефектів (вакан-
сій), підтверджено прямим спостереженням мікроструктури зраз-
ків після втомних випробувань поблизу области формування втом-
ної тріщини за допомогою ТЕМ (рис. 8). 
 На рисунку 8, а продемонстровано особливості скупчень дефектів 

навколо частинок другої фази у зразках стопу Д16Т, які приводять 

до часткового відшарування матричного стопу, ймовірно, через ко-
агуляцію вакансій і подальший вихід дислокацій на вільну поверх-

 

Рис. 8. ТЕМ-зображення мікроструктури в об'ємі зразків стопу Д16Т після 

втомних випробувань поблизу поверхні руйнування (а, б) та мікрострук-
тури (в) з картиною електронної дифракції (г) поверхневого шару ВЧУО-
модифікованого зразка. Стрілки на (а, б) вказують на міжфазне відшару-
вання матриці. 

Fig. 8. TEM observations of the bulk microstructure of the 2024 alloy speci-
men after fatigue test near the fracture surface (а, б) and microstructure (в) 
with the electron diffraction pattern (г) from the surface layer of HFMI-
modified specimen. Arrows in (а, б) indicate interfacial matrix delamina-
tions. 
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ню (вказано стрілками на рис. 8, а). Мікроструктуру з ознаками 

формування смуг ковзання із відмінною від навколишніх областей 

кількістю дефектів кристалічної будови показано на рис. 8, б. Для 

порівняння на рис. 8, в показано дрібнодисперсну мікроструктуру 

поверхневого шару ВЧУО-модифікованого зразка, картина елект-
ронної дифракції якої (рис. 8, г) містить істотно розсіяні в азимута-
льному напрямку рефлекси алюмінію, що свідчить про істотну дез-
орієнтацію сформованих зерен/субзерен субмікро- та наномасшта-
бного розміру. 
 Таким чином, серед можливих мікроструктурних станів, які 
можуть сприяти формуванню втомних тріщин, можна відзначити 

відшарування матричного стопу на міжфазних межах навколо час-
тинок другої фази (рис. 8, а) та формування смугоподібних струк-
тур (рис. 8, б) у разі виходу окремих смуг ковзання на поверхню з 

подальшим зародженням тріщин. Разом з тим, сформований під 

час ВЧУО зміцнений поверхневий шар із ультрадисперсною дезорі-
єнтованою структурою може слугувати запобіжником виходу на 

поверхню утворених в об'ємі смуг ковзання, що уможливлює відте-
рмінувати зародження тріщин. Сформовані під час ВЧУО залишко-
ві напруження стиснення, в свою чергу, можуть запобігати розпо-
всюдженню тріщин, якщо вони все ж утворюються. Це підвищує 

опір втомному руйнуванню стопу. 
 Про формування нанорозмірних структур у поверхневих шарах 

алюмінійових стопів повідомлено у ряді робіт. Показано, що за ра-
хунок багаторазового та високочастотного ударного навантаження 

й інтенсивної пластичної деформації поверхні відбувається істотне 

подрібнення структурних елементів поверхневого шару, яке веде до 

його зміцнення. Так, автори [21] повідомляють, що за умов ультра-
звукового ударного оброблення (УЗУО) стопу 2024 мікроструктура 

його поверхневого шару товщиною у ≅ 10 мкм містить зерна розмі-
ром у ≅ 8−10 нм, видовжені мікросмуги шириною у ≅ 10−15 нм, а 

також двійникові структури (рис. 7, а). Усі перелічені структурні 
елементи містять значної густини дислокації. Ці дані корелюють з 

результатами ТЕМ-спостереження мікроструктури поверхневих 

шарів стопу Д16 після УЗУО (рис. 6, б) [43]. В цій роботі також за-
фіксовано формування фраґментованої структури з дуже високою 

середньою густиною дислокацій. 
 Важливим є також висновок щодо майже сталої об'ємної частки 

частинок другої фази за умов циклічного навантаження. Цього ви-
сновку можна дійти, враховуючи результати статистичної аналізи 

ТЕМ-зображень мікроструктур зразків після втомних випробувань 

у вихідному стані без ВЧУО поверхні та після попереднього ВЧУО 

(рис. 9). Для кожного зразка аналізувалися зображення двадцятьох 

полів загальною площею у ≅ 200 мкм2. Одержані криві розподілу 

частинок за розмірами (рис. 9, а) та за формою (рис. 9, б) свідчать 
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про неістотні їхні зміни під дією ВЧУО. На рисунку 9, б з урахуван-
ням форми частинок оцінено частки частинок S-фази (CuAl2Mg), 
форма яких вважалася наближеною до сферичної (а/b = 1−1,5) та 

частинок Θ-фази (Al2Cu), які мають переважно видовжену форму 

(а/b > 1,5−1,75). Проведена статистична аналіза свідчить, що обид-
ва параметри не зазнають істотних змін ні за умов ВЧУО, ані під час 

циклічного навантаження, тобто не є основним чинником, який міг 

би впливати на зміну втомних характеристик. 
 Одержаний результат добре корелює зі спостереженнями мікро-
структури стопу Д16T і його аналога 2024Т, оброблених ВЧУО 

(УЗУО) та випробуваних на втому, що повідомлялися в літературі 
[43]. Разом з тим, у стопах алюмінію інших систем упродовж інтен-
сивної пластичної деформації було зареєстровано розчинення час-
тинок другої фази [44]. 
 Рентґенівські дифракційні спектри зразків у вихідному стані 

(без попереднього ВЧУО) та після втомних випробувань (відповідно 

спектри 1, 2 на рис. 10) свідчать, що співвідношення інтенсивности 

основних дифракційних рефлексів відрізняється від табличних 

значень для ізотропного стану. Тобто пластична деформація за умов 

вальцювання веде до формування текстури. Для спектрів, одержа-
них після попереднього ВЧУО (наприклад, спектер 3 на рис. 10), 
характерна зміна співвідношення інтенсивности рентґенівських 

дифракційних максимумів, що свідчить про переорієнтації зерен у 

 

Рис. 9. Розподіл частинок другої фази за розмірами (площею) (а) та за фо-
рмою (ексцентриситет) (б) у мікроструктурі зразків після втомних випро-
бувань без ВЧУО і з попереднім ВЧУО-модифікуванням їхньої поверхні. 

Fig. 9. Distributions of the second phase particles by size (area) (a) and by 

shape (eccentricity) (б) in the microstructure of the D16T alloy specimens af-
ter fatigue test without HFMI and after HFMI surface modification. 
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поверхневому шарі за рахунок інтенсивної пластичної деформації 
під час ВЧУО,  це співвідношення стає узгодженим із табличним. 
 Таким чином, враховуючи зростаюче фізичне розширення 

рентґенівських максимумів після ВЧУО, а також дані ТЕМ, можна 

вважати, що сформована після застосованого ВЧУО мікрострукту-
ра з нанорозмірними субзернами/зернами істотно зміцнює тонкий 

поверхневий шар. Зміцнений ВЧУО поверхневий шар може запобі-
гати утворенню екструзій та інтрузій на поверхні зразка за умов 

циклічного навантаження за рахунок виходу на поверхню стійких 

смуг ковзання, які є характерною особливістю структуроутворення 

у металах за умов циклічного навантаження. 
 В даному дослідженні кілька систем паралельних екструзій та 

інтрузій різної висоти/глибини, які перетиналися під певними ку-
тами, спостерігалися лише на поверхні вихідних зразків, які не за-
знавали попереднього ВЧУО, тоді як вони були відсутні на поверхні 
після втомних тестів втомних ВЧУО-модифікованих зразків. Це 

важливий експериментальний результат, оскільки формування не-
рівномірного мікрорельєфу через утворення екструзій/інтрузій рі-
вноцінне зростанню шерсткости, яка часто є однією з причин заро-
дження втомних тріщин за сприяння концентрації напружень на 

западини рельєфу і передчасного руйнування [10−12, 25−29, 45, 

46]. 

 

Рис. 10. Фраґменти рентґенівських дифрактограм вихідних (1), випробу-
ваних на втому без ВЧУО (2) і після (3) попереднього ВЧУО зразків стопу 

Д16Т. 

Fig. 10. Fragments of x-ray diffraction patterns of the initial (1), fatigue-
tested without HFMI (2) and with (3) prior HFMI of the D16Т alloy specimens. 
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4. ВИСНОВКИ 

Проведені із застосуванням мікроскопічних, дифракційних методів 

і молекулярно-динамічного моделювання дослідження впливу ци-
клічного навантаження та високочастотного ударного модифіку-
вання поверхні за допомогою ультразвукового обладнання на ево-
люцію мікроструктури та механічні властивості алюмінійового 

стопу Д16Т дають змогу зробити наступні висновки. 
1. Встановлено, що інтенсивна пластична деформація під час висо-
кочастотного ударного модифікування поверхні веде до зростання 

мікротвердости HV100 поверхні на 46% (1,46 ГПа) та опору втомі на 

75% (9,2⋅103
 циклів) зразків стопу Д16Т у порівнянні із вихідним 

станом, що пов'язане із формуванням ультрадисперсних зерен і на-
пружень стиснення в поверхневому шарі, виявлених за даними 

аналізи розширення та зміщення рентґенівських дифракційних 

максимумів. 
2. Моделювання методою молекулярної динаміки уможливило ви-
явити особливості зародження та перерозподілу точкових дефектів 

(вакансій або атом-вакансійних комплексів), дислокацій і смуг ко-
взання за циклічного розтягу−стиснення нанокристалу алюмінію з 

ГЦК-структурою зі сферичним включенням. Виявлена локалізація 

дислокацій і точкових дефектів навколо включення другої фази 

може бути причиною формування зародкових втомних тріщин на 

міжфазній межі, що узгоджується з теоретичним Броєковим моде-
лем. 
3. Скупчення дислокацій і точкових дефектів навколо сферичного 

включення, відшарування матриці вздовж міжфазних меж із час-
тинками другої фази та смуги ковзання різних систем, виявлені в 

ґратниці алюмінію під час МД-моделювання пластичної деформа-
ції, знаходять свої експериментальні підтвердження на іншому ма-
сштабному рівні за прямого TEM-спостереження мікроструктури 

вихідних і модифікованих ВЧУО зразків після циклічного наван-
таження. 
4. За даними експериментальної аналізи мікроструктури та резуль-
татами моделювання можливими механізмами утворення зародко-
вих тріщин є скупчення дислокацій і точкових дефектів навколо 

частинок другої фази з подальшим відшаруванням вздовж міжфаз-
них меж і утворення смуг ковзання, які можуть виходити на повер-
хню впродовж циклічного навантаження, а формування напружень 

стиснення в ультрадисперсному поверхневому шарі є тими чинни-
ками, що запобігають розповсюдженню тріщин і передчасному 

руйнуванню. 
5. Одержані результати свідчать, що високочастотне ударне моди-
фікування поверхні за допомогою ультразвукового обладнання мо-
же бути ефективно застосоване для підвищення опору втомі стопу 
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Д16Т в умовах малоциклової втоми із максимальними циклічними 

напруженнями, близькими до межі плинности. 

Роботу виконано за підтримки НАН України (№ держ. реєстрації 
теми 0123U102368). 
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Study of the Stress State in a Wire During Deformation Using 

a New Combined Technology 

A. V. Volokitin, E. A. Panin, and D. N. Lawrynyuk  

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

In this article, the influence of a new combined-processing technology of cop-
per wire on the stress state is investigated. This technology consists in de-
forming the wire in a rotating equal-channel step matrix and subsequent 

drawing. Deformation modelling is carried out at ambient temperature. To 

assess the effect of the workpiece twisting degree on the value of average hy-
drostatic pressure, the matrix-rotation speed is varied within 6, 18, and 30 

rpm; the distance between the two deforming tools also is varied within 100, 
200, and 300 mm. The simulation results reveal an inverse dependence of the 

intensity of compressive stresses on the matrix-rotation speed and a direct 

dependence on the gap magnitude between the deforming tools. Thus, with an 

increase in the matrix-rotation speed, the level of compressive stresses in all 
models is decreased by 1.5−2 times, depending on the gap length between the 

tools. With an increase in the distance between the two deforming tools from 

100 to 300 mm, the level of compressive stresses in all models increases by 

1.5−2 times, depending on the matrix-rotation speed. 

Key words: copper, wire, twisting, drawing, stress state, modelling. 

У цій статті досліджується вплив нової комбінованої технології оброблен-
ня мідного дроту на напружений стан. Дана технологія полягає в дефор-
муванні дроту в рівноканальній ступінчастій матриці, що обертається, та 

подальшому волочінні. Моделювання деформації проводилося за темпе-
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ратури навколишнього середовища. Для оцінки впливу ступеня скручу-
вання заготівки на величину середнього гідростатичного тиску швидкість 

обертання матриці змінювалася в межах 6, 18 і 30 об/хв, віддаль між 

двома деформувальними інструментами також змінювалася в межах 100, 
200 і 300 мм. Результати моделювання показали обернену залежність ін-
тенсивности стискальних напружень від швидкости обертання матриці та 

пряму залежність від величини зазору між деформувальними інструмен-
тами. Так, зі збільшенням швидкости обертання матриці рівень стиска-
льних напружень у всіх моделях понижувався в 1,5−2 рази, залежно від 

довжини зазору між інструментами. У разі збільшення віддалі між двома 

деформувальними інструментами зі 100 до 300 мм рівень стискальних 

напружень у всіх моделях зростає в 1,5−2 рази, залежно від швидкости 

обертання матриці. 

Ключові слова: мідь, дріт, скручування, волочіння, напружений стан, 
моделювання. 

(Received 2 April, 2024; in final version, 6 May, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

The modern market economy imposes fundamentally new require-
ments on product quality. Now, the survival of any enterprise and the 

stable position of its goods and services in the market are determined 

by the level of competitiveness. Competitiveness is related to two indi-
cators: price and product quality. The competitiveness of a product is 

understood as a set of qualitative and cost characteristics of a product 

that meet the specific needs of the buyer at a given time and compare 

favourably with similar products produced by competitors. 
 The main way to increase the competitiveness of wire is to introduce 

innovative developments and technologies into existing production, 

which will allow producing higher-quality wire at lower costs [1−5]. 
Therefore, the current steadily growing demand for high-quality wire 

requires wire manufacturers to take a new approach to further devel-
opment and improvement of drawing technology. 
 The need to develop and introduce into production innovative tech-
nologies for the manufacture of wire with high strength and plastic 

properties determines the relevance of this study. 
 A good option may be the principle of deformation combination, 

when, as a result of combining two processes, it becomes possible to in-
crease the plastic characteristics of the metal [6−10]. It is known from 

the practice of metal forming that the application of the alternating 

strains makes it possible to increase the plastic resource of metals due 

to the grain reorientation, the appearance of new sliding planes and a 

decrease in energy along grain boundaries. This mechanism is because 

the dislocation structure formed under a certain deformation pattern 
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is disrupted when the deformation pattern changes. Such deformation 

treatment does not reduce the dislocation density in the metal, but by 

redistributing them, it changes the dislocation structure. The in-
volvement of additional sliding planes shifts the moment of complete 

embrittlement to the area of increased total compression. As a result, 

the yield strength decreases and the wire ductility increases. This is 

because plasticity and deformability are largely determined by the 

density and distribution of crystalline structural defects (mainly dis-
locations) in the metal volume, which accumulate during progressive 

deformation. Therefore, it is necessary to create such deformation 

conditions so that local peak stresses are always removed, even before 

the crack originates. 
 Nanostructuring processes are one of the most progressive ways to 

improve the complex of mechanical properties of structural materials, 
allowing significant modification of the properties of alloys without 

changing the chemical composition [11−17]. However, the unique 

combination of particularly high strength and at the same time suffi-
cient plasticity of ultrafine-grained materials requires a unique devel-
opment of methods for their production. Therefore, many scientists 

have been trying for a long time to combine traditional drawing with 

methods of severe plastic deformation, which make it possible to ob-
tain an ultrafine-grained and nanostructure [18−22].  
 One of these combined technologies is a technology that combines 

ECAP and traditional drawing (ECAP-drawing) [23−25]. The defor-
mation technology being developed in this article represents a further 

development of the combined ‘ECAP-drawing’ process. In this tech-
nology, the key feature is the rotating ECA matrix. Due to this, the 

workpiece, in addition to deformation at the stages of ECAP and draw-
ing, receives a certain increase in deformation due to twisting in the 

gap between two deforming tools. 
 The practical significance of the study lies in the possibility of in-
troducing improved technology into existing drawing mills by simply 

adding one node, without significant changes in the mill design or de-
formation technology. 

2. EXPERIMENTAL 

The possibility of implementing combined loading using traditional 
drawing was studied using computer modelling. The study was con-
ducted using the DEFORM-3D software package, which takes into ac-
count sufficient resources to solve the tasks and a user-friendly inter-
face that allows you to output data in the form of graphs and images 

with high computational accuracy. 
 Consideration of the stress state is important in the study of any de-
formation technology. From the point of view of the processed materi-
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al, the study of the stress state allows to assess the resulting stress dis-
tribution over the entire workpiece volume and make the necessary ad-
justments to obtain the most optimal distribution picture (for exam-
ple, to reduce the level of tensile stresses and increase the proportion of 

compression stresses). From the perspective of a deforming tool, the 

study of the stress state allows to assess the overall stress level that 

occurs and identify the possibility of equipment failure due to viola-
tion of strength conditions. 
 In addition, in this case, it is necessary to take into account the non-
cumulative nature of all stress state parameters. Unlike the strain 

state, stress parameters tend to reset after the load is removed. There-
fore, the most appropriate way to study the stress state is to consider 

the workpiece at the time of simultaneous deformation in both tools. 

This will allow examining in detail the patterns of stress distribution 

both in the deformation zones and in the gap between the tools. In this 

case, the most advantageous position is the longitudinal section of the 

workpiece, which allows to consider the stresses that arise both in the 

transverse direction (in height) of the workpiece and in the longitudi-
nal direction (in length). 
 The deformation speed v1 applied to the front end of the workpiece 

and equal to 500 mm/s was taken as the initial parameter. In the fibre, 

the initial diameter of 7 mm is reduced to 6 mm. In accordance with the 

law of constancy of second volumes, the velocity v0–1 will be equal to 

367 mm/s. The velocity v0 applied to the rear end of the workpiece is 

280 mm/s. At the same time, it was decided to vary the value of the an-
gular velocity of rotation of the matrix in order to assess the effect of 

the workpiece twisting level on the stress state. The following values of 

the matrix-rotation speed were set: 6, 18, 30 rpm. A geometric param-
eter the distance between two deforming tools was also varied. This 

variation was designed to evaluate the distribution of workpiece twist-
ing intensity in the interval between tools with unchanged kinematic 

parameters. The following values of the distance between the matrix 

and the drawing die were set: 100, 200, 300 mm. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

Figure 1 shows the patterns of stress distribution in the workpiece sec-
tion with a distance between the matrix and the drawing die of 100 mm 

at different matrix-rotation speeds. 
 Comparing the obtained results, it can be noted that the stress dis-
tribution is quite identical both in the deformation zones and in the 

gap between the instruments. At all matrix-rotation speeds, an abso-
lutely identical pattern is formed in the ECAP deformation zone, both 

in terms of the nature of the stress distribution and their values. This 

is because the influence of the matrix-rotation speed in this defor-
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mation zone is practically absent due to the free rear end of the work-
piece, which rotates with the matrix. 
 Due to the presence of tension in the matrix, only small areas of con-
tact between the workpiece and the tool occur, compressive stresses in 

the range of −230–−250 MPa occur in these zones. Zones of tensile 

 
a 

 
b 

 
c 

Fig. 1. Stress distribution in the workpiece section with a distance between 

the matrix and the drawing die of 100 mm at different matrix-rotation 

speeds: 6 rpm (a), 18 rpm (b), 30 rpm (c). 
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stresses in the range of 80−100 MPa are created in opposite sections. 
 In the interval between the tools, the stress values are also approxi-
mately the same, namely, in the stretching zones, the stress level is of 

60–80 MPa, and in the compression zones, the stress level is of −20–
−50 MPa. The main difference here is the nature of the distribution of 

tensile and compressive stresses, which is the result of the influence of 

the matrix-rotation speed. Comparing all three pictures in Fig. 1, it 

can be noted that, with an increase in the matrix-rotation speed in the 

considered interval between the tools, a stress distribution along a hel-
ical line is observed, whereas at a speed of 6 rpm this distribution is 

almost linear in length. 
 The first serious differences in the models are observed in the draw-
ing deformation zone, which is associated with a change in the matrix-
rotation speed, which, in turn, has a direct effect on the workpiece 

twisting intensity in the interval between tools. With an insignificant 

rotation speed of the ECA matrix of 6 rpm, the drawing deformation 

focus differs little from the classical focus, when compressive stresses 

prevail in the contact zone of the workpiece and the drawing (under 

these conditions, their level is approximately of −140–−150 MPa). 
With an increase in the rotation speed of the ECA matrix, the level of 

twisting of the workpiece increases, as a result of which the level of 

compressive stresses decreases. This phenomenon is a well-known fact, 

when the torsion factor reduces energy costs during drawing [4]. As a 

result, at a matrix-rotation speed of 18 rpm, the level of compressive 

stresses in the drawing deformation zone is approximately of −100–
−120 MPa, and at a matrix-rotation speed of 30 rpm, the level of com-
pressive stresses is approximately of −60–−70 MPa. 
 Figure 2 shows the patterns of stress distribution in the workpiece 

section with a distance between the matrix and the drawing die of 

200 mm at different matrix-rotation speeds. 
 An increase in the gap between deforming tools has practically no 

effect on the parameters of the stress state in the ECAP deformation 

zone and in the gap between the tools. For all values of the matrix fu-
sion rates, patterns similar to the previously considered models in 

Fig. 1 are observed in these zones. Significant differences are observed 

only in the drawing deformation zone. Here, the inverse dependence of 

the intensity of compressive stresses on the matrix-rotation speed is 

preserved. However, a comparison of two groups of models with dif-
ferent values of the gaps between the tools revealed a direct relation-
ship of this parameter with the intensity of compressive stressesin 

all three models, the level of compressive stresses in the drawing area 

had increased of 25−35%. Despite the fact that increasing the matrix-
rotation speed reduces stresses, the overall increase is associated with 

an increase in the total working of the metal along the section, i.e., with 

its hardening due to longer workpiece twisting. 



 STUDY OF THE STRESS STATE IN A WIRE DURING DEFORMATION 1361 

 Figure 3 shows the patterns of stress distribution in the workpiece 

section with a distance between the matrix and the drawing die of 

300 mm at different matrix-rotation speeds. 
 A further increase in the gap between the instruments from 200 to 

300 mm preserves the previously identified dependences. There is still 

 
a 

 
b 

 
c 

Fig. 2. Stress distribution in the workpiece section with a distance between 

the matrix and the drawing die of 200 mm at different matrix-rotation 

speeds: 6 rpm (a), 18 rpm (b), 30 rpm (c). 
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an inverse dependence of the intensity of compressive stresses on the 

matrix-rotation speed and a direct dependence of the intensity of com-
pressive stresses on the magnitude of the gap values.  
 Since the differences in all the considered models were revealed only 

at the drawing stage, for this zone, all the stress values obtained were 

 
a 

 
b 

 
c 

Fig. 3. Stress distribution in the workpiece section with a distance between 

the matrix and the drawing die of 300 mm at different matrix-rotation 

speeds: 6 rpm (a), 18 rpm (b), 30 rpm (c). 
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summarized in Table 1. 

4. CONCLUSION 

In this article, the stress state is considered during the implementation 

of a new combined technology for copper wire processing. The key fea-
ture of the new technology is the wire deformation in a rotating equal-
channel step matrix and subsequent drawing. The analysis results of 

the average hydrostatic pressure revealed an inverse dependence of the 

compressive stresses intensity on the matrix-rotation speed and a di-
rect dependence on the gap magnitude between the deforming tools. 

Thus, with an increase in the matrix-rotation speed, the level of com-
pressive stresses in all models decreased by 1.5−2 times, depending on 

the gap length between the tools. With an increase in the distance be-
tween the two deforming tools from 100 to 300 mm, the level of com-
pressive stresses in all models increases by 1.5−2 times, depending on 

the matrix-rotation speed. 

 This research is funded by the Science Committee of the Ministry of 

Science and Higher Education of the Republic of Kazakhstan (Grant 

No. АР19676903). 
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