


























































































944 Е. В. ПАРУСОВ, І. М. ЧУЙКО, Е. В. ОЛІЙНИК, О. В. ПАРУСОВ 

− неоднорідність субструктури за об’ємом металу та всередині ок-
ремих зерен, яка пов’язана з тим, що одні ділянки щойно рекрис-
талізувалися, а раніше рекристалізовані ділянки зазнали наклепу 

та динамічного повернення; 
− хвилястість або зубцюватість меж зерен, що викликана викидан-
ням «язиків» під час зародження нових зерен (див. рис. 6); 
− поява колоній нових зерен переважно навколо меж вихідних кри-
сталітів (рис. 9, a і б); 
− рівновісність зерен на відміну від витягнутих зерен на стадії ди-
намічного повернення. 
 ДР зазвичай починається на наявних межах зерен (рис. 9, a), а 

нові зерна згодом зароджуються на межах щойно утворених зерен 

(рис. 9, б), і, таким чином, утворюється смуга з рекристалізованих 

зерен, яка поступово потовщується (рис. 9, в). Завдяки послідовній 

появі наступних шарів може утворитися намистоподібна зеренна 

структура. За сприятливих умов цей процес може продовжуватися 

до утворення дрібнозернистої динамічно рекристалізованої струк-
тури (рис. 9, г). Водночас динамічний розмір зерна чутливо зале-
жить від умов деформації [44]. Однак слід зазначити, що ДР ніколи 

не буває повною, оскільки в нові рекристалізовані зерна деформаці-
єю, що триває, вносяться нові дислокації [16]. 
 За умови істотного розвитку динамічного повернення критична 

густина дислокацій, яка необхідна для зародження центрів рекрис-
талізації, може не бути досягнутою аж до найбільших ступенів де-
формації, й в таких умовах ДР може взагалі не розпочатися 

[35, 40, 43]. Саме така ситуація може спостерігатися у металах з ви-
сокою енергією дефектів пакування (α-Fe, Al та ін.). І навпаки, у 

металах з порівняно низькою енергією дефектів пакування (γ-Fe, 

Ni, Cu, Co та ін.) динамічне повернення пригнічене і під час гарячої 
деформації достатніх ступенів може бути досягнута критична густи-
на дислокацій, яка необхідна для ініціювання процесу ДР. До стопів, 
у яких за відносно високого ступеня гарячої деформації виникає ДР, 
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Рис. 9. Схема еволюції зеренної структури криці під час динамічної рек-
ристалізації [19]. Пунктирні лінії показують початкові межі зерен. 

Fig. 9. Schematic of the evolution of the grain structure of steel during dynam-
ic recrystallization [19]. The dashed lines show the initial grain boundaries. 
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відносяться вуглецеві та леґовані криці в аустенітному стані, жаро-
міцні ніклеві стопи та латуні, що є вкрай важливим для реалізації 
різних технологічним схем ТМО їх у промислових умовах. 
 Леґувальні елементи, які зменшують енергію дефектів паку-
вання, ускладнюють динамічне повернення та полегшують ДР. Під 

час оцінки ролі леґувальних добавок також слід враховувати мож-
ливе пригнічення ДР через гальмування міґрації меж дисперсними 

часточками (карбідів, нітридів тощо), які можуть виділятися у 

процесі деформаційного оброблення. Коли сила закріплення меж, 

що викликана наявністю виділень, перевищує рушійну силу для 

міґрації меж, ДР пригнічується; водночас утворюються дрібніші 
динамічно рекристалізовані зерна за великих деформацій, якщо 

утворення їх взагалі буде можливим за таких умов [45]. 
 У загальному випадку критичний ступінь деформації, необхід-
ний для початку ДР, збільшується зі зростанням швидкости дефо-
рмації та пониженням температури, а також зі збільшенням розмі-
ру вихідного зерна [35, 36, 40, 41, 43]. 

5. СТРУКТУРНІ ЗМІНИ ПІСЛЯ ЗАКІНЧЕННЯ ГАРЯЧОЇ 

ДЕФОРМАЦІЇ 

Гарячедеформована структура металу містить велику кількість на-
копиченої енергії у вигляді дислокацій, що робить її термодинаміч-
но нестабільною. Після гарячої деформації або впродовж міждефор-
маційних інтервалів встановлено три типи мимовільних відновлю-
вальних процесів, такі як статичне повернення, статична рекриста-
лізація (СР) та метадинамічна рекристалізація (МДР), що іноді 
зветься постдинамічною, які пов’язані з рівнем накопиченої дефор-
мації. Перші два процеси мають аналоги під час відпалу після холо-
дної деформації, а МДР може перебігати тільки після гарячої дефор-
мації. 
 Тип відновлювальних процесів, їхня кінетика та внесок у знемі-
цнювання металу залежать від того, на якій стадії було перервано 

гарячу деформацію. На рисунку 10, a наведено криву плинности 

вуглецевої криці в аустенітному стані за температури у 780°С, а на 

рис. 10, б  кінетику знеміцнювання під час післядеформаційного 

ізотермічного витримування після переривання гарячого стискан-
ня за різних ступенів деформації [46]. 
 Крива 1 на рис. 10, б відноситься до переривання гарячого стис-
кання на стадії початкового деформаційного зміцнення (точка 1 на 

кривій плинности на рис. 10, a). У цьому випадку наклеп до момен-
ту закінчення деформації ще занадто малий, щоб під час після-
деформаційного витримування стала можливою СР, і післядефор-
маційне знеміцнювання відбувається тільки завдяки статичному 

поверненню. Це повернення починається безпосередньо після за-
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кінчення гарячої деформації (без інкубаційного періоду) і перебігає 

із поступовим згасанням. Статичне повернення визначається як 

зменшення густини і зміна розподілу дислокацій та інших дефектів 

кристалічної структури, що відбуваються під час витримування за 

підвищеної температури, де ці зміни не передбачають «вимітання» 

дефектів завдяки міґрації великокутових меж [47]. Переривчаста 

деформація, температура, а також природа матеріялу чинять істот-
ний вплив на статичне повернення. За таких умов енергія дефектів 

пакування матеріялу є найважливішим фактором, що впливає на 

ступінь відновлення, оскільки вона визначає механізми, які конт-
ролюють швидкість відновлення: швидкість переповзання дисло-
кації та їхнього поперечного ковзання [19]. 
 Крива 2 на рис. 10, б також відноситься до переривання гарячого 

стиснення на стадії деформаційного зміцнення, але ступінь дефор-
мації поряд з цим є вищим (точка 2 на рис. 10, a) і наклеп є достат-
нім для розвитку СР під час післядеформаційного витримування. 
Нові статично рекристалізовані зерна зароджуються переважно 

там, де локальна деформація найвища, тобто на вже наявних межах 

зерен, смугах деформації та включеннях. СР зазвичай починається 

після певного часового інтервалу (інкубаційного періоду) від почат-
ку витримування [19], необхідного для термічної активації процесу 

зародкоутворення, і призводить до повного знеміцнювання (другий 

підйом на кривій 2). Для ініціювання класичної СР потрібна відно-

  
а б 

Рис. 10. Крива плинности криці з 0,68% С, деформованої стисненням за 

780°С зі швидкістю у 1,3⋅10−3
 с−1

 (a) та залежність ступеня знеміцнювання 

цієї криці від тривалости післядеформаційного витримування за 780°С (б) 
[46]. 

Fig. 10. Flow curves for 0.68% C steel compressed at 780°C with a rate of 

1.3⋅10−3
 s−1

 (a) and dependence of softening of this steel on the duration of 

post-deformation holding at 780°C (б) [46]. 
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сна деформація у ≅ 10% [42]. З підвищенням швидкости гарячої 
деформації до певної міри зростає густина дислокацій; у результаті 
процес СР пришвидшується [47]. Упродовж інкубаційного періоду 

відбувається лише статичне повернення, яке розвивається дещо 

швидше та призводить до більшого знеміцнювання у порівнянні з 

попереднім випадком (плато на кривій 2 вище за плато на кривій 1). 

На кінетику процесу СР виражений вплив чинять рівень накопиче-
ної деформації, початковий розмір аустенітного зерна, швидкість 

деформації, температура та хемічний склад криці [19]. 
 Особливий інтерес представляє крива 3 на рис. 10, б, що характе-
ризує знеміцнювання після деформації, перерваної на стадії почат-
ку ДР, але ще до досягнення стаціонарної стадії (точка 3 на спаді 

після пікового напруження на рис. 10, a). Знеміцнювання у цьому 

випадку відбувається у три етапи. Перший і третій підйоми на кри-
вій 3 аналогічні підйомам на кривій 2 і відповідають процесам ста-
тичного повернення та СР відповідно. Новим є проміжний підйом 

на кривій 3, що відповідає МДР, яка на відміну від класичної СР 

перебігає без інкубаційного періоду. Згідно з Джонесом і співавто-
рами [46, 48, 49], коли деформацію перервано на стадії ДР, є безліч 

свіжих зародків рекристалізованих зерен, що не встигли піддатися 

наклепу та здатні до зростання в статичних умовах відразу після 

припинення гарячої деформації. Багато великокутових меж рекри-
сталізованих зерен, по обидва боки яких сильно різняться густини 

дислокацій, міґрували у бік більш наклепаних зерен під час гарячої 
деформації (див. рис. 3) і можуть продовжувати таку міґрацію від-
разу після її закінчення. Цим зумовлено найважливішу для мета-
лурґійної практики особливість МДР  відсутність інкубаційного 

періоду та зростання зерен за короткий час після завершення гаря-
чої деформації металу. Перша затримка у знеміцнюванні (маленьке 

плато на кривій 3) є результатом того, що знеміцнювання за швидко-
го статичного повернення завершується раніше, ніж стане помітним 

знеміцнювальний ефект від МДР, що розвивається. 
 Крива 4 на рис. 10, б відповідає знеміцнюванню після припинен-
ня гарячої деформації на стадії стаціонарної плинности металу (то-
чка 4 на рис. 10, a). Зупинка знеміцнювання після закінчення ста-
дії статичного повернення не спостерігається через сильно розвине-
не на цьому етапі знеміцнювання від МДР. Відмінною особливістю 

є те, що МДР призводить до повного знеміцнювання за час, менший 

інкубаційного періоду СР, через що остання не ініціюється. 
 Різні механізми, що реалізуються після гарячої деформації, були 

додатково вивчені Ходжсоном і співавторами [50−52]. У роботах 

[53, 54] ними також розглянуто механізм знеміцнювання завдяки 

перебігу МДР в аустеніті після повної ДР (рис. 11, a). Початкове 

знеміцнювання, яке спостерігається на ранній стадії післядефор-
маційного витримування, зумовлене швидким зростанням динамі-
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чно сформованих зародків, що мають високу рушійну силу міґрації 
через відносно низьку густину дислокацій всередині них у порів-
нянні з сусідніми зернами (рис. 11, a і б). Це приводить до утво-
рення вільних від дислокацій областей позаду меж, що рухаються 

(рис. 11, б). Проґресуюче руйнування субмеж всередині динамічно 

рекристалізованих зерен, зумовлене переповзанням та анігіляцією 

дислокацій, у підсумку приводить до утворення зерен, які практи-
чно вільні від дислокацій, та пониження швидкости міґрації меж 

зерен (рис. 11, в і г). 
 Таким чином, чим більшим є ступінь гарячої деформації до поча-
тку стадії плинности металу, тим швидше відбувається знеміцню-
вання під час післядеформаційного витримування та дрібнішим є 

рекристалізоване зерно. Збільшення ступеня деформації на стадії 
плинности не впливає ні на швидкість знеміцнювання, ні на розмір 

зерна під час післядеформаційного витримування. Швидкість піс-
лядеформаційного знеміцнювання зростає з підвищенням темпера-
тури гарячої деформації [51, 52]. 
 Основна відмінність між СР і МДР полягає в їхніх кінетичних 

залежностях. МДР істотно залежить від швидкости деформації, не-
істотно залежить від температури та хемічного складу криці, але 

майже не залежить від ступеня деформації. СР, з іншого боку, істо-
тно залежить від температури, ступеня деформації та розміру зер-

    
а б в г 

Рис. 11. Схематичне зображення запропонованого у роботі [54] механізму 

постдинамічного знеміцнювання: початковий динамічно рекристалізова-
ний стан (а); швидка міґрація меж зерен і руйнування субмеж (б); вида-
лення дислокацій із внутрішньої частини зерен (в); кінцевий бездислока-
ційний стан зерен (г). Вставки на рис. (а)–(г) ілюструють проґресуюче зме-
ншення кількости дислокацій з обох боків від меж зерен («ГЗ»). 

Fig. 11. Schematic representation of the post-dynamic softening mechanism 

proposed in Ref. [54]: the initial dynamically recrystallized state (а); rapid 

grain-boundary migration and disintegration of subboundaries (б); removal 
of dislocations from the grain interiors (в); formation of dislocation-free 

grains (г). The insets in (а)–(г) illustrate a progressive loss of visibility of ex-
trinsic dislocations inside the grain boundary (ГЗ) structure. 
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на, але неістотно залежить від швидкости деформації. 

6. ЗАСТОСУВАННЯ У ПРОМИСЛОВИХ УМОВАХ 

Взаємозв’язок між структурою та властивостями криць зумовлює 

важливість формування бажаних типів структур під час вальцюван-
ня металовиробів у промислових умовах. Залежно від умов прове-
дення гарячого деформування (зміни температури, ступеня та швид-
кости деформації, тривалости післядеформаційного витримування) 
може спостерігатися широкий спектер структурних станів деформо-
ваного металу: від гаряченаклепаного до статично рекристалізовано-
го [55]. Ці структурні стани, яких зафіксовано охолодженням, ви-
значають комплекс механічних властивостей вальцювання за кімна-
тної температури після перебігу відповідних фазових перетворень. 
 У випадку низькошвидкісного гарячого вальцювання у більшості 
випадків ступінь деформації за один прохід порівняно невеликий і в 

зоні деформації (між вальцьовими валками) відбувається тільки 

динамічне повернення, що не змінює форми зерен. Після виходу з 

міжвалкового простору в металі, що охолоджується, може відбува-
тися тільки статичне повернення, а зерна залишаються витягнути-
ми у напрямку деформаційної течії (рис. 12, a), або можлива також 

СР, у результаті якої утворюються рівновісні рекристалізовані зер-
на (рис. 12, б). Перший випадок є характерним для металів із висо-
кою, а другий  із низькою енергією дефектів пакування [56]. 
 Одним із найважливіших параметрів процесу гарячого вальцю-
вання, що впливає на умови початку ДР, є час між деформаційними 

проходами. Коли міждеформаційна пауза є дуже короткою для по-
чатку та розвитку СР або для виділення дисперсних частинок (кар-
бідів, нітридів тощо) недостатньо часу, то у цих умовах відбувається 

накопичення деформації, що приводить до початку та розвитку ДР і 
МДР (рис. 13). І навпаки, коли тривалість міждеформаційної паузи 

є значною, як, наприклад, під час вальцювання листів на реверсив-
них станах, є достатньо часу для перебігу СР чи виділення дисперс-
них частинок. Останнє, як було зазначено раніше, запобігає почат-
ку ДР. Вплив тривалости міждеформаційних пауз на характер від-
новлювальних процесів, що відбуваються у гарячедеформованому 

аустеніті, і, зокрема, на те, у яких випадках ініціюється ДР, ре-
тельно розглянуто у роботах Джонеса та співавторів [57−60]. 
 Одним з найпоширеніших у металурґійній практиці є спосіб ТМО 

крицевого довгомірного вальцювання круглого перерізу, який має 

назву «Стелмор-процес», а технологічна ділянка охолодження ме-
талу має назву лінії двостадійного (водоповітряного) охолодження 

(рис. 14). У складі такої лінії гарячедеформоване вальцювання піс-
ля виходу з високошвидкісного чистового вальцьового блоку охо-
лоджується до певної температури водою у спеціяльних форсунко-
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вих пристроях, а після розкладання на витки  повітряними пото-
ками, які нагнітаються дуттьовими вентиляторами знизу−вгору, 

або на спокійному повітрі на роликовому транспортері. 
 Якщо розглядати зазначені вище відновлювальні процеси у кон-
тексті виробництва койлового вальцювання малого перерізу (дія-
метром у 5,5−6,5 мм) на Стелмор-лінії, то фінальна гаряча дефор-
мація металу відбувається у високошвидкісному чистовому валь-
цьовому блоці, що складається з 8−12 вальцьових клітей, які мають 

загальний привод від одного електродвигуна. Міжклітинні віддалі 

у таких блоках — переважно короткі (менші за 1 м), швидкість ва-
льцювання на виході з блоку становить 90−120 м/с, а сумарний від-
носний ступінь деформації складає ≅ 90% за одиничного обтиснен-
ня у ≅ 20%. Це означає, що у процесі виробництва койлового валь-
цювання малого діяметра метал зазнає 90%-сумарної деформації у 

вальцевому блоці менше, ніж за 1 с. Температура металу на виході з 

  
а б 

Рис. 12. Схеми комбінацій динамічних і статичних відновлювальних про-
цесів під час гарячого вальцювання з невеликим обтисненням [56]. 

Fig. 12. Schemes of combinations of the dynamic and static processes during 

hot rolling with small reductions [56]. 

 

Рис. 13. Схема комбінації динамічних і статичних відновлювальних про-
цесів під час гарячого вальцювання з великим обтисненням [61]. 

Fig. 13. Scheme of combinations of the dynamic and static processes during 

hot rolling with high reductions [61]. 
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 Розвинуто подальші уявлення щодо фундаментальних положень 

знеміцнювального термомеханічного оброблення койлового валь-
цювання з низьковуглецевих криць у потоці сучасних технологіч-
них ліній, що ґрунтуються на створенні специфічного структурного 

стану гарячедеформованого аустеніту перед початком його розпаду, 
який характеризується дрібним розміром зерна за рахунок розвит-
ку динамічної рекристалізації та мінімальною густиною дислока-
цій та упорядкуванням їх завдяки наступному перебігу статичного 

повернення та метадинамічної рекристалізації з одночасним приг-
ніченням розвитку статичної рекристалізації. Перетворення дріб-
нозернистого метастабільного аустеніту за такої схеми термомеха-
нічного оброблення починається за більш високих температур порі-
вняно з крупнозернистим та у випадку низьковуглецевих леґова-
них криць буде супроводжуватися утворенням більшої об’ємної ча-
стки структурно-вільного фериту, меншим ступенем мікродефор-
мації його кристалічної ґратниці, зменшенням твердорозчинного 

зміцнення завдяки пониженню концентрації Карбону у фериті та 

меншою вірогідністю утворення структур бейнітного та мартенсит-
ного типу під час уповільненого охолодження койлового вальцю-
вання на транспортері Стелмор-лінії. Така концепція є головною 

передумовою для вирішення важливої науково-прикладної пробле-
ми  пластифікації койлового вальцювання з низьковуглецевих 

леґованих криць, зокрема зварювального призначення, які у пода-
льшому піддаються холодній пластичній деформації з високими 

ступенями. 
 Цей матеріял було створено за підтримки проєкту «Встановлення 

особливостей формування структурного стану та властивостей бун-
тового вальцювання з леґованих Cr−Mo−V криць для підвищення 

його деформованості при виробництві зварювальних матеріалів» 

(державний реєстраційний номер науково-дослідної роботи 

0125U000021). 
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PACS numbers: 61.72.Hh, 61.72.Mm, 62.20.fg, 62.20.Qp, 81.07.Wx, 81.40.Cd, 83.60.La 

Коефіцієнти рівняння Голла−Петча для багатокомпонентних 

твердих розчинів з ГЦК-кристалічною ґратницею 

С. О. Фірстов, Т. Г. Рогуль, В. Ф. Горбань  

Інститут проблем матеріалознавства ім. І. М. Францевича НАН України,  
вул. Омеляна Пріцака,3,  
03142 Київ, Україна 

Наведено результати порівняльної аналізи коефіцієнтів σ0 (або H0) та ky 

(або kh) співвідношення Голла−Петча між межею плинности та розміром 

зерна для середньо- і високоентропійних стопів (СЕСів і ВЕСів) та чистих 

металів з ГЦК-кристалічною ґратницею. Показано, що значення вказа-
них коефіцієнтів для СЕСів і ВЕСів істотно перевищують їхні значення 

для чистих металів; водночас коефіцієнти σ0 зростають значно повільні-
ше, ніж ky. Розглянуто вплив на величини σ0 та ky дисторсій кристалічної 
ґратниці, електронної концентрації, ентальпії парноатомової взаємодії. 
Визначено чинники, що зумовлюють високі значення σ0 та ky для багато-
компонентних твердих розчинів. Показано, що різке зростання коефіціє-
нта зерномежового зміцнення ky, окрім властивих для ГЦК-металів меха-
нізмів, може бути зумовлено незвичними, притаманними лише багатоко-
мпонентним твердим розчинам явищами зміцнення меж поділу: пони-
женням енергії меж зерен за рахунок додаткового леґування багатоком-
понентних стопів так званою «корисною домішкою», яка за взаємодії з 

атомом елементу багатокомпонентного стопу на межах поділу утворює 

сильний хемічний зв’язок (атоми мають високу ентальпію парноатомової 
взаємодії), та у результаті появи на межах зерен сеґреґації одного з влас-
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них елементів багатокомпонентного твердого розчину внаслідок перероз-
поділу атомів за рахунок пікорівневих зміщень. Проаналізовано деякі 
моделі твердорозчинного зміцнення багатокомпонентних твердих розчи-
нів, яке зумовлює зростання коефіцієнта σ0 і визначається усередненим 

опором руху дислокацій, спричиненим наявністю пікорівневих дисторсій 

кристалічної ґратниці, що створюються атомами компонентів стопу вна-
слідок їхньої модульно-розмірної невідповідности. 

Ключові слова: середньо- і високоентропійні стопи, межа плинности, тве-
рдість, дисторсії кристалічної ґратниці, зерномежове зміцнення. 

The results of a comparative analysis of the coefficients σ0 (or H0) and ky (or 

kh) of the Hall−Petch relation between the yield strength and the grain size 

for medium- and high-entropy alloys (MEA and HEA) and pure metals with 

an f.c.c. crystal lattice are presented. As shown, the values of the indicated 

coefficients for MEA and HEA exceed significantly their values for pure 

metals, while the coefficients σ0 grow much more slowly than ky. An influ-
ence of crystal-lattice distortions, electron concentration, and pair-
interatomic-interaction enthalpy on the values of σ0 and ky is discussed. The 

factors determining the high values of σ0 and ky for multicomponent solid 

solutions are determined. As shown, the sharp increase in the grain-
boundary-strengthening coefficient ky, in addition to the mechanisms inher-
ent to f.c.c. metals, can be caused by unusual phenomena of boundary 

strengthening inherent only to multicomponent solid solutions: a decrease in 

the energy of grain boundaries due to additional doping of multicomponent 

alloys with the so-called ‘useful impurity’, which, when interacting with an 

atom of an element of the multicomponent alloy at the boundary, forms a 

strong chemical bond (atoms have a high pair-interatomic-interaction en-
thalpy), and as a result of the appearance of segregation of one of the ele-
ments of the multicomponent solid solution at the grain boundaries due to 

the redistribution of atoms due to peak-level shifts. Some models of solid-
solution softening of multicomponent solid solutions are analysed, which 

causes an increase in the coefficient σ0 and is determined by the averaged re-
sistance to the movement of dislocations caused by the presence of peak-level 
distortions of the crystal lattice, which are created by the atoms of the alloy 

components due to their moduli-size mismatch. 

Key words: medium- and high-entropy alloys, yield strength, hardness, crys-
tal-lattice distortions, grain-boundary strengthening. 

(Отримано 17 січня 2025 р.; остаточн. варіянт — 21 травня 2025 р.) 
  

1. ВСТУП 

Співвідношення між межею плинности σ0,2 та розміром зерна d для 

полікристалічного матеріялу описується відомим рівнянням Го-
лла−Петча [1−3]: 

 1 2
0,2 0 yk d−σ = σ + , (1) 
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де σ0 і ky  константи, d  розмір зерна. Константа σ0 розглядається 

як напруження, необхідне для переміщення дислокацій всередині 
зерна, а вираз kyd−1/2

  як напруження, необхідне для приведення в 

дію зерномежових дислокаційних джерел; коефіцієнт ky визначає 

труднощі естафетної передачі ковзання через межі зерна (коефіці-
єнт зерномежового зміцнення). Для експериментального визначен-
ня σ0 і ky використовують залежність σ0,2 = f(d−1/2): σ0 відповідає екс-
траполяції прямої σ0,2 = f(d−1/2) до значення d−1/2

 = 0 (припускається, 
що σ0  межа плинности монокристалу з такою ж внутрішньозе-
ренною структурою, як і полікристал); параметер ky визначається 

нахилом прямої σ0,2 = f(d−1/2). 
 Вираз (1) також можна записати у вигляді: 

 1 2
0 hH H k d−= + , (2) 

де H  твердість, H0 і kh  константи. У якості коефіцієнта пропо-
рційности між твердістю H та напруженням плинности σ0,2 зазви-
чай використовується Тейборове співвідношення [4]: σ0,2 = H/3. 
 Співвідношення (1) та (2), як правило, добре узгоджуються з екс-
периментом для полікристалічних матеріялів у достатньо широко-
му діяпазоні розмірів зерен [5]. Експериментальні значення пара-
метрів Голла−Петча для чистих металів наведено в оглядовій роботі 
[6] на основі аналізи накопичених за останні шість десятиліть ре-
зультатів дослідження зміцнення за розміром зерна. У роботі [6] 
також запропоновано вираз для межі плинности у вигляді 

 1 2 1 2
0,2 0 Gb d−σ = σ + β , (3) 

де β  константа, G  модуль зсуву, b  довжина Бюрґерсового ве-
ктора. 
 Порівнюючи (1) і (3), kу можна записати як 

 1 2
yk Gb= β . (4) 

Тоді 1 2( )yk Gbβ =  і є, по суті, нормованою характеристикою пара-
метра kу. На підставі проведених розрахунків авторами [6] зроблено 

цікаве узагальнення щодо значень коефіцієнтів β: для металів з 

ОЦК-кристалічною ґратницею величина β може змінюватися від 

0,2 (для Fe) до 0,7 (для Ta), з ГЦК  від 0,1 (для Cu) до 0,2 (напри-
клад для Ni), з ГЩП  від 0,3 (для Ti) до 1,5 (для Cd). 
 У той же час, у зв’язку з численними дослідженнями властивос-
тей високо- та середньоентропійних стопів (ВЕСів та СЕСів) вини-
кає питання стосовно аналізи параметрів рівняння Голла−Петча 

для таких класів матеріялів. ВЕСи  це стопи, які містять не мен-
ше п’ятьох основних елементів; водночас атомова концентрація 
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кожного елементу знаходиться в межах від 5% до 35%; СЕСи ж мі-
стять три або чотири елементи в рівних концентраціях. Такі стопи 

мають високу ентропію змішання, що приводить до мінімізації Ґі-
ббсової вільної енергії і, оскільки ентропія твердорозчинної фази 

вище, а вільна енергія нижче, ніж у інтерметалідів, до утворення 

однофазних твердих розчинів з ОЦК-, ГЦК- або ГЩП-кристалічною 

структурою [7, 8]. Характерною особливістю ВЕСів і СЕСів є істотне 

спотворення їхньої кристалічної ґратниці внаслідок модульно-
розмірної невідповідности елементів, які входять до їхнього складу 

[9−12], що значно утруднює рух дислокацій, спричинюючи анома-
льно високі значення твердорозчинного зміцнення [13], і, відповід-
но, має приводити до зміни параметрів у співвідношеннях (1) і (2) у 

порівнянні з чистими металами. 
 У представленій роботі наведено аналізу параметрів співвідно-
шення Голла−Петча, дисторсій кристалічної ґратниці для середньо- 

та високоентропійних ГЦК-стопів і чистих металів, проведено порі-
вняльну аналізу їх. Розглянуто можливі чинники, що впливають 

на значення вказаних параметрів. Використано як літературні, так 

і одержані авторами дані. 

2. ДЕТАЛІ ЕКСПЕРИМЕНТУ ТА РОЗРАХУНКІВ 

Зливки стопу CrMnFeCoNi2 одержано методом вакуумно-дугового 

топлення в атмосфері арґону в мідному водоохолоджуваному крис-
талізаторі. В якості сировини використовували компоненти чисто-
тою не менше 99,5% (мас.). Розмір зерна у зразках варіювали за ра-
хунок відпалення за температур до 1073 К. 
 Мікроіндентування проводили на установці «Мікрон-гамма» [14] 
під навантаженням від 0,98 Н до 2,94 Н алмазною пірамідою Бер-
ковича з кутом заточування у 65 ґрад. в режимі автоматичного на-
вантаження та розвантаження. 
 Середнє значення розмірної невідповідности багатокомпонентно-
го стопу розраховано як 

( )2
( )

n

i c i c
i

c r r rδ = −∑ , 

де ci та ri  концентрація та радіюс атома елементу, що входить до 

складу стопу, відповідно. Середній радіюс атома стопу rс та середній 

модуль зсуву Gс розраховано за Веґардовим правилом [15]: 

n

c i i
i

r c r= ∑ , 

n

c i i
i

G c G= ∑  

(Gi  модуль зсуву елементу, що входить до складу стопу). 
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3. КОЕФІЦІЄНТИ РІВНЯННЯ ГОЛЛА−ПЕТЧА В СЕСах І ВЕСах 

З ГЦК-КРИСТАЛІЧНОЮ ҐРАТНИЦЕЮ 

3.1. Вплив дисторсій кристалічної ґратниці та електронної концен-
трації на σ0 (H0) та ky (kh) 

На рисунку 1 наведено експериментальну залежність твердости від 

розміру зерна H(d−1/2) для високоентропійного стопу з ГЦК-
кристалічною ґратницею CrMnFeCoNi2 та розраховані за даними [16] 
схематичні залежності H(d−1/2) для середньоентропійного ГЦК-стопу 

FeNiCoCr і чистого Ni. Видно, що значення H0 і кутів нахилу прямої 
H(d−1/2), а, відповідно, і коефіцієнтів kh, для стопів CrMnFeCoNi2 та 

FeNiCoCr істотно перевищують значення для Ni. Зокрема, якщо для 

стопу CrMnFeCoNi2 H0 = 142 HV, а kh = 246 HV/мкм1/2, то для Ni 
H0 = 68,6 HV, а kh = 34,3 HV/мкм1/2. Для з’ясування чинників, що 

приводять до таких результатів, виходячи з структурних особливос-
тей ВЕСів і СЕСів, доцільно розглянути вплив на їхню поведінку та-
ких чинників як дисторсії кристалічної ґратниці, електронна кон-
центрація, ентальпія парноатомової взаємодії. 
 Найбільш вивченими серед СЕСів і ВЕСів з ГЦК-кристалічною 

ґратницею є стоп FeCrMnNiCo (відомий як Канторів стоп [17]), 
який має хороше поєднання міцнісних і пластичних властивостей, 
та подвійні, потрійні та четвертинні стопи на його основі.  

 

Рис. 1. Експериментальна залежність твердости H від розміру зерна d для 

високоентропійного стопу з ГЦК-кристалічною ґратницею CrMnFeCoNi2 

та розраховані за даними [16] схематичні залежності H(d−1/2) для серед-
ньоентропійного ГЦК-стопу FeNiCoCr і чистого Ni. 

Fig. 1. Experimental dependence of hardness H on grain size d for a high-
entropy alloy with an f.c.c. crystal lattice CrMnFeCoNi2 and schematic de-
pendences H(d−1/2) calculated according to data [16] for a medium-entropy 

f.c.c. alloy FeNiCoCr and pure Ni. 
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 Показано, що залежність σ0,2(d−1/2) для таких стопів підпорядко-
вується співвідношенню Голла−Петча в широкому інтервалі розмі-
рів зерен [16−25]. Зокрема, у [18] відмічається, що для стопу 

FeCrMnNiCo співвідношення Голла−Петча справджується в діяпа-
зоні розмірів зерен 503 нм < d < 88,9 мкм. 
 Оскільки для аналізи коефіцієнтів рівняння Голла−Петча вико-
ристано представлені в літературі ориґінальні результати дослі-

ТАБЛИЦЯ 1. Значення параметрів H0 і kh, модулів зсуву G і розмірної не-
відповідности δ для Ni та деяких багатокомпонентних стопів з ГЦК-
кристалічною ґратницею. 

TABLE 1. Values of parameters H0 and kh, shear moduli G and dimensional 
mismatch δ for Ni and some multicomponent alloys with an f.c.c. crystal lat-
tice. 

Матеріял H0, HV kh, HV/мкм1/2 G, ГПа Джерело δ, % 
Ni 68,6 34,3 76 [16]  

CrMnFeCoNi2 142,5 246 84  1,19 
FeNiCoCr 118 165,6 84 [16] 1,18 
FeNiCo 97,3 131,1 60 [16] 0,65 
NiCoCr 146,5 197,3 87 [16] 1,35 
FeNi 104,7 113,4 62 [16] 0,8 
NiCo 62,2 167,1 84 [16] 0,4 

ТАБЛИЦЯ 2. Значення параметрів σ0 і ky, розрахованих середніх значень 

модулів зсуву Gс і розмірної невідповідности δ для Ni та деяких багатоком-
понентних стопів з ГЦК-кристалічною ґратницею. 

TABLE 2. Values of parameters σ0 and ky, calculated average values of shear 

moduli Gc and dimensional mismatch δ for Ni and some multicomponent alloys 

with an f.c.c. crystal lattice. 

Матеріял σ0, МПа ky, МПа/мкм1/2 Gc, ГПа Джерело δ, % 
Ni 14,2 180  [24]  

CoCrFeMnNi 125 494 85,8 [20] 1,12 
CrCoNi 143 653 88,7 [21] 1,35 
VCoNi 383 864 66 [22] 3,5 

MnFeNi 97 660 79,7 [23] 0,99 
(CoCrMnNi)80Fe20 194 490 85,8 [25] 1,12 
(CoCrMnNi)60Fe40 169 302 84,9 [25] 0,97 
(CoCrMnNi)50Fe50 159 267 84,4 [25] 0,89 
(CoCrMnNi)40Fe60 149 208 83,9 [25] 0,79 

CoCrFeNi 132 506 87 [26] 1,18 
CoFeNi 157 541 77,7 [27] 0,65 
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джень H(d−1/2) та σ0,2(d−1/2), то значення коефіцієнтів H0 і kh для де-
яких бінарних і багатокомпонентних ГЦК-стопів у порівнянні з чи-
стим Ni наведено у табл. 1, а значення σ0 і ky  у табл. 2. У таблицях 

також наведено значення експериментальних (G) і розрахованих 

середніх (Gс) модулів зсуву та розмірної невідповідности δ для тих 

стопів. Для розрахунку Gс і δ використано дані з табл. 3. 
 На представлених на рис. 2 залежностях коефіцієнтів H0 і kh та σ0 

і ky від дисторсії кристалічної ґратниці δ для ряду багатокомпонен-
тних стопів з ГЦК-кристалічною ґратницею (табл. 1, 2) чітко про-
сліджується тенденція до лінійного зростання вказаних параметрів 

зі збільшенням δ. 
 Зауважимо, що з табл. 1, табл. 2 та рис. 2 також виходить, що 

максимальні дисторсії кристалічної ґратниці δ можуть виникати не 

лише у ВЕСах, де велика кількість різнорозмірних і різномодуль-
них атомів може компенсувати спотворення, що вноситься сусідні-
ми атомами, а й у деяких СЕСах. Наприклад, якщо для стопу 

CrCoNi δ = 1,35%, то для CoCrFeMnNi δ = 1,12%. 
 У той же час, як відомо [29], під час аналізи механічних характе-
ристик твердих розчинів необхідно враховувати не тільки відмін-
ність у розмірах атомів розчинника та домішки, а й відмінність їх-
ніх пружніх постійних, тобто силу міжатомової взаємодії, що без-
посередньо пов’язана з ентальпією кристалічної ґратниці. 
 У роботі [30] вказується, що ентальпія змішання ВЕСів з ГЦК-
кристалічною ґратницею зростає зі збільшенням усередненої елек-
тронної концентрації стопу. Це значить, що зі збільшенням усеред-
неної електронної концентрації стопу має місце послаблення сил мі-
жатомової взаємодії і, як наслідок, зменшення твердости, модуля 

пружности. 
 Залежність коефіцієнтів H0 і kh від усередненої електронної кон-
центрації представлених у табл. 1 ГЦК-ВЕСів і СЕСів наведено на 

рис. 3. Видно, що зі збільшенням електронної концентрації обидва 

коефіцієнта мають тенденцію до пониження, що відповідає зробле-
ному у роботі [30] припущенню. 

3.2. Аналіза механізмів, що відповідальні за високі значення σ0 

(H0) та ky (kh) у СЕСах і ВЕСах з ГЦК-кристалічною ґратницею 

а) Константа σ0 

Як відомо, високе значення необхідного для переміщення дислока-
цій всередині зерна напруження σ0 для ВЕСів і СЕСів зумовлено 

твердорозчинним зміцненням і визначається усередненим опором 

руху дислокацій, спричиненим наявністю пікорівневих дисторсій 

кристалічної ґратниці, що створюються атомами компонентів сто-
пу внаслідок їхньої модульно-розмірної невідповідности. 
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 На сьогоднішній день у переважній більшості робіт для обчис-
лення твердорозчинного зміцнення ВЕСів пропонуються підходи, 

що ґрунтуються на використанні Лабушового моделю для бінарних 

твердих розчинів, але з різними варіянтами розрахунку розмірної 
та пружньої невідповідностей атомів ([31−33] та ін.). Наприклад, 

ТАБЛИЦЯ 3. Атомові радіюси r і модулі зсуву G елементів, що входять до 

багатокомпонентних ГЦК-стопів [28]. 

TABLE 3. Atomic radii r and shear moduli G of elements included in multi-
component f.c.c. alloys [28]. 

Елемент Co Cr Fe Mn Ni 
r, пм 125 128 126 127 124 

G, ГПа 75 115 82 76 81 

  
а б 

  
в г 

Рис. 2. Залежності параметрів H0 і kh та σ0 і ky від значень розмірної невід-
повідности δ для СЕСів і ВЕСів з ГЦК-кристалічною ґратницею (за даними 

[16, 20−27] та авторів). 

Fig. 2. Dependences of parameters H0 and kh as well as σ0 and ky on the values 

of dimensional mismatch δ for MEA and HEA with an f.c.c. crystal lattice (ac-
cording to Refs. [16, 20−27] and the authors). 
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використовуючи модифікований Лабушів модель (так званий Ла-
бушів модель середнього поля) у роботі [34] для стопу Co20(CrNi)80 

розраховано значення напруження σ0, яке добре збігається з експе-
риментальним (σ0 = 280 MPa). 
 У той же час, як вказується у роботі [35], оскільки в Лабушовому 

моделю припускається взаємодія дислокації з групою близько роз-
ташованих атомів (кластерів) і твердорозчинне зміцнення 

∆σ(с) ∝ с2/3
 [36, 37], а концентрація кожного з елементів, що входять 

до ВЕСів, за визначенням не може бути менше 5%, то твердороз-
чинне зміцнення ВЕСів скорше подібне до поведінки в концентро-
ваних твердих розчинах (Моттів модель [37, 38]) і ∆σ(с) ∝ с. Це підт-
верджується одержаними в роботах [39, 40] експериментальними 

результатами. Зокрема, у роботі [39] показано, що мікротвердість 

одержаних методом дугового топлення ВЕСів (TiZrNbTa)100−xMox 

(0 ≤ x ≤ 20) лінійно збільшується з концентрацією Мо, що подібне до 

випадку концентрованого бінарного твердого розчину. У роботі [40] 
встановлено, що напруження плинности σ стопу AlxHfNbTaTiZr та-
кож лінійно зростає зі збільшенням концентрації Алюмінію та мо-
же бути описано виразом σ = 1031 + 26,1с. 
 У роботах [41, 42] аномально високе атермічне твердорозчинне 

зміцнення ∆Н (∆σ) для багатокомпонентних твердих розчинів 

пов’язується зі зміною Бюрґерсового вектора b вздовж дислокацій-
ної лінії як за довжиною, так і за напрямом внаслідок появи скла-
дової ∆b, яка є перпендикулярною площині ковзання. Водночас 

 

Рис. 3. Залежність параметрів H0 і kh від усередненої електронної концен-
трації стопу VEC для СЕСів і ВЕСів з ГЦК-кристалічною ґратницею (за да-
ними [16] та авторів). 

Fig. 3. Dependence of parameters H0 and kh on the averaged electron concen-
tration VEC of the alloy for MEA and HEA with an f.c.c. crystal lattice (ac-
cording to Ref. [16] and authors). 
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значення ∆Н пропорційне параметру (∆а/а)Gс (де 

n

c i i
i

a c a= ∑ , 
( )n

i i c

i c

c a aa

a a

−∆
= ∑ , 

сi і ai  концентрація та параметер кристалічної ґратниці елементу, 

що входить до стопу, відповідно) і може бути розраховане, як 

 h c

a
H k G

a

∆
∆ = , (5) 

де коефіцієнт kh ≅ 1,5−1,6. 
 Оскільки, згідно з [43], перехід від усередненої відносної зміни 

параметра кристалічної ґратниці (∆a/a) до наведеного в табл. 1 се-
редньоквадратичного зміщення атомів із стартових положень δ 

можливий з коефіцієнтом в 1,25 (√(π/2), то для стопів з табл. 1 про-
ведено аналізу залежности параметрів H0 і kh від δGс. Наведені на 

рис. 4 залежності свідчать, що, як і у випадку збільшення δ, коефі-
цієнти H0 і kh зі збільшенням δGс мають тенденцію до зростання. 
Тобто аномально високе зміцнення СЕСів і ВЕСів напряму зале-
жить від розмірно-модульної невідповідности елементів, що вхо-
дять до багатокомпонентного твердого розчину. 

б) Коефіцієнт ky (kh) 

У той же час, якщо у порівнянні з чистими металами для багатоко-
мпонентних твердих розчинів поява високих значень зміцнення 

всередині зерна σ0 (H0) може бути пояснена механізмами твердо-
розчинного зміцнення, то різке зростання коефіцієнта ky (kh) пояс-

  
а б 

Рис. 4. Залежність параметрів H0 і kh від значень δG для СЕСів і ВЕСів з 

ГЦК-кристалічною ґратницею (за даними [16] та авторів). 

Fig. 4. Dependence of parameters H0 and kh on the values of δG for MEA and 

HEA with an f.c.c. crystal lattice (according to Ref. [16] and authors). 
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нити складніше. Як видно з рис. 2 і рис. 4, ky і kh, як і σ0 і H0, зі збі-
льшенням δ і δG мають тенденцію до зростання, але воднораз пара-
метри H0 і σ0 зростають значно повільніше, ніж ky і kh. Наприклад, 

за зміни δG від 0 (для Ni) до 1,2 (для NiCoCr) H0 зростає від 68,6 HV 

до 146,5 HV (в 2,1 рази), а kh  від 34,3 HV/мкм1/2
 до 

197,3 HV/мкм1/2
 (в 5,8 разів). Такий ефект свідчить про те, що пе-

решкоди для переміщення дислокацій всередині зерна є менш ефе-
ктивні, ніж на межі зерен. 
 Відповідно до класичного моделю нагромадження дислокацій за 

Голлом [1] і Армстронґом [44], у випадку, коли концентрація на-
пружень внаслідок накопичення дислокацій на межі зерна більша 

за критичну, джерело дислокацій Франка−Ріда активується в сусі-
днє зерно та відбувається початкова пластична деформація. Як ви-
пливає з робіт [6, 44], напруження, необхідне для приведення в дію 

зерномежових дислокаційних джерел, а, відповідно, і величина ко-
ефіцієнта ky, визначаються напруженням старту джерела дислока-
цій в околі меж зерен, енергією дефекту пакування та модулем зсу-
ву. 
 Так, у роботі [45] припускається, що активація джерел Фран-
ка−Ріда пов’язана з поперечним ковзанням дислокацій, а збіль-
шення напруження тертя ґратниці σ0 і пониження енергії дефектів 

пакування можуть послабити здатність дислокацій до поперечного 

ковзання і, як наслідок, до гальмування зародження дислокацій. У 

той же час, у роботі [25] для стопів системи (CoCrMnNi)100−xFex 

(x = 20, 40, 50 і 60) лінійного зв’язку між енергією дефекту паку-
вання та коефіцієнтом Голла−Петча не виявлено. Як видно з рис. 2, 
збільшення вмісту Fe приводить до зменшення дисторсій кристалі-
чної ґратниці і, відповідно, до зменшення σ0і і ky. Окрім того, у ро-
боті вказується, що зменшення ky може бути пов’язане з нестабіль-
ною енергією дефекту пакування (γUSFE): збільшення вмісту Fe в 

стопі системи (CoCrMnNi)100−xFex приводить до збільшення γUSFE, що, 
у свою чергу, послаблює межі зерен. 
 Вплив модуля зсуву G на параметер kу проілюстровано у наведе-
ному вище виразі (4) з роботи [6]. Цікаво відзначити, що розрахова-
ні за виразом (4) значення коефіцієнта β, який, як було відзначено 

вище, являє собою нормовану характеристику параметра kу, для 

багатокомпонентних ГЦК-твердих розчинів значно вищі, ніж для 

ГЦК-металів і подібні до значень для ОЦК-металів, а іноді і пере-
вищують їх (табл. 4). 
 Можна зробити висновок, що у порівнянні з перерахованими 

вище чинниками, які сприяють зміцненню меж зерен у чистих 

ГЦК-металах, у випадку багатокомпонентних твердих розчинів за-
діяно додаткові, притаманні лише їм механізми. Аналіза одержа-
них результатів свідчить, що такими механізмами можуть бути: 
1) додаткове леґування багатокомпонентних стопів так званою «ко-
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рисною домішкою», яка за взаємодії з атомом елементу багатоком-
понентного стопу на межах поділу утворює сильний хемічний 

зв’язок (атоми мають високу ентальпію парноатомової взаємодії); 
2) утворення на межах зерен сеґреґації одного з власних елементів 

багатокомпонентного твердого розчину внаслідок перерозподілу 

атомів за рахунок пікорівневих зміщень. 
 Щодо першого механізму, то у роботі [27] різке зміцнення меж 

зерен у стопах Al0,3CoFeNi і Al0,3CoCrFeNi у порівнянні зі стопами 

CoFeNi, CoCrFeNi пов’язується з високою щільністю багатих Ni−Al 
нанокластерів розміром близько 30 нм, які виникають на основі си-
льної хемічної взаємодії між цими елементам. Якщо ky для стопів 

CoFeNi і CoCrFeNi становить 541 і 684 МПа/мкм1/2
 відповідно, то 

для стопів Al0,3CoFeNi і Al0,3CoCrFeNi  1244 і 1014 МПа/мкм1/2. 
Зростання ky пояснюється додатковим напруженням, необхідним 

для подолання полів когерентних деформацій, що виникають через 

вказані нанокластери. Водночас спостерігається навіть невелике 

пониження коефіцієнта σ0 (157 і 156 МПа для CoFeNi і CoCrFeNi 
відповідно та 151 і 149 МПа для Al0,3CoFeNi і Al0,3CoCrFeNi відпо-
відно), що свідчить, на нашу думку, скорше про сеґреґаційне закрі-
плення дислокаційних джерел, оскільки нанокластери мали б ще 

підвищувати σ0, але таке не спостерігається. 
 Слід відмітити, що в малолеґованих стопах, згідно з концепцією 

«корисних» домішок [46], стан меж зерен визначається леґуваль-
ним елементом, який втілюється в межу зерна. «Корисною» є до-
мішка, яка має сильніший хемічний зв’язок з атомами основного 

елементу малолеґованого стопу у порівнянні з хемічним зв’язком 

між самими його атомами, а «шкідливою»  та, у якої хемічний 

зв’язок з атомами основного елементу слабкіший порівняно з хемі-

ТАБЛИЦЯ 4. Значення коефіцієнта β для багатокомпонентних ГЦК-
твердих розчинів і для деяких ГЦК- і ОЦК-металів. 

TABLE 4. Values of coefficient β for f.c.c. multicomponent solid solutions 

and for some f.c.c. and b.c.c. metals. 

Матеріял b (Å) β = kh/(Gb1/2) 
Ni ГЦК  0,2 [6] 
Cu ГЦК  0,1 [6] 
Ta ОЦК  0,7 [6] 
V ОЦК  0,5 [6] 

FeNiCoCr 2,525 [32] 0,78 
FeNiCo 2,524 [32] 0,87 
NiCoCr 2,517 [32] 0,9 
FeNi 2,533 [32] 0,72 
NiCo 2,499 [32] 0,8 
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чним зв’язком між його атомами. Залежно від того, та чи інша до-
мішка є «корисною» або «шкідливою», може відбуватись або збі-
льшення когезії зерен за рахунок часткової ліквідації («залікову-
вання») слабких, розрихлених, несуцільних ділянок у межах зе-
рен, або, навпаки, її послаблення. Водночас параметри kу (kh) за-
знають відповідних змін. 
 Аналогічно ситуації з малолеґованими стопами, «корисною домі-
шкою» для багатокомпонентних твердих розчинів CoFeNi і CoCrFeNi 
є Al, у результаті леґування якою на межах поділу виникає контакт 

атомів з високою ентальпією парноатомової взаємодії Ni−Al, підви-
щується міжзеренна міцність і, відповідно, різко зростає ky. 
 Другий специфічний і властивий саме багатокомпонентним твер-
дим розчинам механізм зміцнення меж поділу, який пов’язаний з 

перерозподілом атомів власних елементів, описано у роботі [47]. На-
віть за відсутности переважного збагачення меж зерен будь-яким 

елементом можуть мати місце пікорівневі зміщення атомів різних 

розмірів, що утворюють межі зерен. Характер і сила міжатомових 

хемічних зв’язків безпосередньо пов’язані з ентальпією кристаліч-
них ґратниць. Такий процес супроводжуються, наприклад, зміщен-
ням атомів менших розмірів у стислі області, а більших  у розтяг-
нуті. Воднораз щільність меж зерен вирівнюється, їхня енергія по-
нижується (відповідно, зростає міжзеренна міцність), ковзання че-
рез такі межі зерен істотно утруднюється і, відповідно, зростає пара-
метер kу. 
 На користь дії даного механізму зміцнення меж зерен свідчить 

значно швидше зростання параметра ky (kh) у порівнянні з парамет-
ром σ0 (H0) зі збільшенням дисторсій кристалічної ґратниці у не-
леґованих багатокомпонентних твердих розчинах (рис. 2, рис. 4). 
Також підтвердженням наявности такого механізму є наведені у 

роботі [26] результати досліджень стопів системи CoCrFeNiMo. По-
казано, що зі збільшенням концентрації Mo параметер ky зростає 

від 588 до 1100 МПа/мкм1/2. Такий ефект, разом з підвищеним змі-
цненням твердого розчину, автори пов’язують зі створенням сеґре-
ґації Mo на межі зерен. Тобто маємо ефект зміцнення меж зерен, 

який зумовлено перерозподілом атомів власних елементів багато-
компонентного твердого розчину. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Аналіза власних і літературних даних свідчить, що у багатоком-
понентних (високо- й середньоентропійних) стопах з ГЦК-ґратницею 

не тільки можливе вже добре відоме аномально високе твердороз-
чинне зміцнення, яке уможливлює істотно підвищувати значення 

першого доданку в рівнянні Голла−Петча σ0 (H0), але спостерігають-
ся й аномально високі значення другого коефіцієнта рівняння kу (kh), 
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який характеризує спротив меж зерен пластичній деформації. 
2. Збільшення усередненої електронної концентрації багатокомпо-
нентного твердого розчину приводить до послаблення сил міжато-
мової взаємодії і, як наслідок, зменшення коефіцієнтів рівняння 

Голла−Петча. Наприклад, зі збільшенням електронної концентра-
ції від 8,33 (CrCoNi) до 9 (NiCoCr) параметер H0 зменшується від 

147 до 97 HV, а параметер kh  від 197 до 131 HV/мкм1/2. 
3. Коефіцієнт β (з виразу kу = βGb1/2), який, по суті, є нормованою 

характеристикою kу, для багатокомпонентних ГЦК-твердих розчи-
нів сягає значень 0,7−0,9, що значно вище, ніж для ГЦК-металів 

(від 0,1 до 0,2), і подібне (а іноді, й вище) до значень для ОЦК-
металів (від 0,2 до 0,7), що свідчить про наявність додаткових ме-
ханізмів міжзеренного зміцнення багатокомпонентних твердих ро-
зчинів у порівнянні з чистими металами. 
4. Окрім напруження старту джерела дислокацій в околі меж зерен, 

енергії дефекту пакування та модуля зсуву матеріялу, що вплива-
ють на величину коефіцієнта ky для чистих ГЦК-металів, чинника-
ми, які сприяють підвищеному зміцненню меж зерен у полікриста-
лічному твердому розчині є: 
• сеґреґація на межах зерен так званої додаткової «корисної доміш-
ки», у результаті чого виникає контакт атомів з високою ентальпі-
єю парноатомової взаємодії та підвищується міжзеренна міцність 

(особливо цікавими у цьому відношенні є дані роботи [27], де додат-
кове леґування стопів CoFeNi і CoCrFeNi Алюмінієм практично не 

зміцнює твердий розчин, але викликає сильне зерномежове зміц-
нення: так, якщо ky становить 541 і 684 МПа/мкм1/2

 для стопів 

CoFeNi і CoCrFeNi відповідно, то для стопів Al0,3CoFeNi і 
Al0,3CoCrFeNi зростає до 1244 і 1014 МПа/мкм1/2

 відповідно; той 

факт, що водночас спостерігається навіть невелике пониження па-
раметра σ0, свідчить, на нашу думку, скорше про сеґреґаційне за-
кріплення дислокаційних джерел); 
• утворення сеґреґації одного з власних елементів багатокомпонен-
тного твердого розчину на межах зерен; навіть за відсутности пере-
важного збагачення меж зерен будь-яким додатковим елементом 

(«корисною домішкою») у багатокомпонентному твердому розчині 
можуть мати місце пікорівневі зміщення атомів, що утворюють 

межі зерен, а такий процес супроводжується, наприклад, зміщен-
ням атомів менших розмірів у стислі області, а більших  у розтяг-
нуті; воднораз щільність меж зерен вирівнюється, їхня енергія по-
нижується, зростає міжзеренна міцність, ковзання через такі межі 
істотно утруднюється і, відповідно, зростає коефіцієнт kу. 
 Характер і сила міжатомових хемічних зв’язків безпосередньо 

пов’язані з ентальпією парноатомової взаємодії. Так, у роботі [26] 
зростання коефіцієнта ky від 588 до 1100 МПа/мкм1/2

 для стопів си-
стеми CoCrFeNiMo зі збільшенням концентрації Mo пов’язується з 
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утворенням сеґреґації Mo на межі зерен. 
 У цілому, проблема зміцнення меж зерен у багатокомпонентних 

твердих розчинах заслуговує на подальше більш детальне дослі-
дження, оскільки можна розраховувати на одержання особливо мі-
цних (майже до рівня «теоретичної міцности» або «теоретичної тве-
рдости») наноструктурованих станів, наприклад у покриттях і тон-
ких плівках. 
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Nowadays, the automotive industry is increasingly emphasizing lightweight 

structures to enhance fuel efficiency, vehicle performance and comply with 

emission regulations. Traditionally, reducing steel-sheet thickness and 

boosting strength has been the go-to method for weight reduction, but this 

approach often compromises panel stiffness. To address the same, there is a 

growing interest in replacing steel with lighter materials like aluminium, 
which offer comparable structural properties. AA7075, an aluminium 7000 

series alloy with high strength, prepared with precipitation hardening, is one 
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alternative. However, it is regarded to be difficult to join 7075 plates by 

conventional fusion-welding methods. Friction stir welding, being a solid-
state joining process, is proved as a viable technique to join successfully these 

high-strength alloys, in particular, AA7075. However, the friction stir 

welding causes reductions in weld properties, and the reduction is more 

pronounced in thick section welds. Double-side friction stir welding is 

considered as one of the possible solutions to address the problem of weld-
property reductions. In the present study, 6.35 mm-thick AA7075-T651 

plates are friction stir welded from both sides. Mechanical properties of the 

welded joints are evaluated using tensile tests as per ASTM B557 standards 

and hardness tests. Furthermore, the weld microstructures are also 

examined using optical microscopy. Higher hardness values occur in weld 

nugget, and the heat-affected zone records lower hardness values. The weld 

zone has exhibited joint efficiency of 67% in terms of yield strength, and the 

tensile fractures are found to take place in the weld nugget. Weld nugget 

region of friction stir weld exhibits fine equiaxed, recrystallized grains, 
while heat-affected zone is seen with marginal grain growth. 

Key words: double-side friction stir welding, aluminium alloy 7075, weld 

microstructure, tensile properties, hardness survey. 

Автомобільна промисловість сьогодні все більше потребує легких 

конструкцій для підвищення ефективности використання палива, 
продуктивности автомобілів і відповідности нормам викидів. Традиційно 

основним методом пониження ваги та підвищення міцности було 

зменшення товщини крицевого листа, але цей підхід часто понижує 

жорсткість панелей. Для вирішення цієї проблеми було запропоновано 

замінити криці легшими матеріялами, такими як алюміній, які 
демонструють порівнянні структурні властивості. AA7075, алюмінійовий 

стоп серії 7000 з високою міцністю, одержаний методом дисперсійного 

гартування, є однією з альтернатив. Однак вважається, що з’єднання 

пластин 7075 звичайними методами зварювання топленням є складним. 
Зварювання тертям з перемішуванням, що є процесом з’єднання у 

твердому стані, виявилося життєздатною технікою для успішного 

з’єднання цих високоміцних стопів, зокрема AA7075. Однак такий спосіб 

призводить до погіршення властивостей зварювання, і це пониження 

більш виражене у товстих зварних швах. Двостороннє зварювання тертям 

з перемішуванням вважається одним з можливих рішень для розв’язання 

проблеми пониження властивостей зварювання. У даній роботі пластини 

AA7075-T651 товщиною у 6,35 мм були зварені тертям з перемішуванням 

з обох боків. Механічні властивості зварних з’єднань оцінювали за 

допомогою випробувань на розтяг відповідно до стандартів ASTM B557 та 

випробувань на твердість. Окрім того, мікроструктуру зварного шва 

досліджували також за допомогою оптичної мікроскопії. Вищі значення 

твердости спостерігаються у місці зварювання, а зона термічного впливу 

має нижчі значення твердости. Зона зварювання продемонструвала 

ефективність з’єднання у 67% з точки зору межі плинности, і було 

виявлено, що в зварному шві відбуваються розривні руйнування. Область 

зварного шва, одержаного тертям з перемішуванням, має дрібні 
рівновісні, рекристалізовані зерна, тоді як у зоні термічного впливу 
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відбувається незначний ріст зерен.  

Ключові слова: двостороннє зварювання тертям з перемішуванням, 
алюмінійовий стоп 7075, мікроструктура шва, властивості під час 

розриву, дослідження твердости. 
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1. INTRODUCTION 

The 7xxx aluminium alloys stand out for their heat treatability and 

ability to offer the highest strengths among all aluminium alloys. 
Their remarkable strength-to-weight ratio and corrosion resistance 

have made them a staple in various aerospace and structural 
applications. However, joining these high-strength aluminium alloys 

using traditional fusion welding techniques presents challenges due to 

their high thermal conductivity, which often leads to weld defects such 

as porosity and solidification cracking. The dendrite structure formed 

during conventional welding also contributes to a significant 

reduction in mechanical properties [1–3]. 
 Specifically, AA7075 sheet and plate products find extensive use in 

automotive industry where a balance of high strength, moderate 

toughness, and corrosion resistance is crucial. Aluminium and 

magnesium have densities of 2.7 g⋅cm−3
 and 1.74 g⋅cm−3, respectively, 

significantly lower than steel (7.86 g⋅cm−3). However, aluminium can 

face availability issues for high-volume production. Therefore, a 

strategic blend of aluminium and magnesium, coupled with advanced 

joining techniques like friction stir welding, emerges as a promising 

solution for next-gen automobile applications. While these alloys are 

typically considered non-weldable using commercial processes and are 

often assembled using riveted construction, the advent of Friction Stir 

Welding (FSW) technology has provided a viable alternative, 
particularly, for welding high-strength aluminium alloys compared to 

traditional fusion techniques. 
 FSW is a solid-state, hot-shearing process well suited for joining 

nonferrous metals and alloys, offering notable advantages such as 

lower heat generation, absence of melting, reduced defects, and 

minimal distortion [4–8]. This process has gained traction in 

industries like automotive and aerospace for producing sound joints in 

high-strength aluminium alloys. However, improper welding 

parameters during FSW can lead to defects and compromise the 

mechanical properties of the joints [9]. 
 During FSW, a non-consumable rotating cylindrical tool with a 

shoulder and threaded pin plunges into the butting surface of rigidly 

clamped plates placed on a backing plate. Welding occurs through 

friction-induced heat between the tool and plates, resulting in severe 
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plastic deformation and material flow as the tool moves along the 

welding direction. The weld consists of several zones, including the 

heat-affected zone (HAZ), thermomechanically affected zone (TMAZ), 
and dynamically recrystallized zone known as the weld nugget (WN). 
The fine grain structure in the centre of the weld region significantly 

influences the mechanical properties [10, 11]. 
 Despite FSW effectiveness in joining high-strength alloys like 

AA7075, it can lead to reductions in weld properties, particularly 

noticeable in thicker welds [12, 13]. Double-side friction stir welding 

has emerged as a potential solution to mitigate these weld property 

reductions [14]. In the present study, 6.35 mm-thick AA7075-T651 

plates were subjected to double-side friction stir welding, followed by a 

thorough evaluation of mechanical properties and examination of weld 

microstructures. 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

In the current study, 6.35 mm-thick plates of AA7075–T651 alloy 

were used, having a composition of Al–5.6% Zn, 2.5% Mg, 1.6% Cu, 

0.23% Cr, and 0.08% Fe by weight. These plates were cut and 

machined into 110 mm-width and 200 mm-length coupons. To perform 

friction stir welding, an appropriate tool made of M2 grade tool steel 
with a tapper threaded pin profile was employed, featuring specific 

dimensions such as a 3.5 mm-pin length, 6 mm-pin major diameter, 
3 mm-pin minor diameter, 15 mm-shoulder diameter, and a 1.5 mm 

pitch of threads, as illustrated in Fig. 1. 
 Through a series of rigorous trials, optimal welding parameters 

were determined to achieve flawless welds, including a pin rotational 
speed of 1000 rpm, a pin travel speed of 250 mm/min, and a 1.5° tilt 

angle between the FSW tool and the plates that are joined. Double-side 

friction stir welding (DS FSW) was performed sequentially on a 

vertical milling machine. The second pass (side 2) was welded after 

completing the first pass (side 1), with the advancing side (AS) of side 

1 intentionally aligned to become the retreating side (RS) of side 2. The 

welded joints are presented in Fig. 2. 
 For microstructural analysis, advanced optical microscopy 

 

Fig. 1. Image of the tool used for friction stir welding trials. 
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techniques were employed. Carefully prepared samples from the welds 

underwent a polishing process using various emery papers starting from 

800 through 1200 grit size, culminating in final polishing using 

diamond compound (1 micron particle size) in a high-precision single 

disk polishing machine. These polished samples were then etched using 

standard Keller’s reagent (comprising 5 ml HNO3, 2 ml HF, 3 ml HCl, 
and 190 ml distilled water) to unveil the intricate microstructures 

within the welds. Fractured surfaces of tensile-tested specimens were 

also examined using scanning electron microscopy (SEM). Transmission 

electron microscopy (TEM) specimens were extracted from the parent 

metal and the weld nugget region of double-side friction stir weld using 

electrical discharge machining (EDM). Initial sample thinning was 

performed manually at low speeds to minimize thermal effects. Final 
thinning was achieved through electrolytic polishing using a solution of 

nitric acid in methanol. TEM studies were conducted using a JEM-2100 

transmission electron microscope operating at 200 kV. 
 Transverse tensile specimens, in compliance to the stringent ASTM 

B557 standards, were meticulously prepared from the welds in their 

as-welded state. Room-temperature tensile tests were conducted using 

an advanced universal tensile testing machine. Hardness testing was 

carried out by Vickers microhardness tester. The readings were 

considered at the mid-thickness of the joint. Each indentation was 

taken with the spacing of 0.5 mm between adjacent measurements, at a 

load of 200 g and for a dwell time of 10 s each. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

3.1. Tensile Properties 

The outcomes of the tensile tests are presented in Table 1. It is evident 

that friction stir welding led to a decrease in strength values compared 

to the unaltered base material. The yield strength, tensile strength and 

percent elongation values of the welded joint were found to be 360 

 

Fig. 2. Double side friction stir welded joint showing the weld region on both 

sides of the joint. 
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MPa, 435 MPa and 7, respectively. The joint efficiency, calculated 

based on yield strength, was determined to be 67%. Moreover, each of 

the three weld samples experienced fracture at the weld nugget in a 45° 

shear mode, as depicted in Fig. 3. Fracture surface of the tensile tested 

samples is shown in Fig. 4. It was realized that tensile fractures occur 

in ductile mode as fine dimples can be observed. 

TABLE 1. Results of transverse tensile testing (average of three tests). 

Parameter Base material DS FS weld 

Yield strength (0.2% proof) (MPa) 539 360 

Ultimate tensile strength (MPa) 609 435 

Elongation (%) 13 7 

Joint efficiency in terms of YS (%) – 67 

Fracture location – WN 

 

Fig. 3. Tensile fractures of double-side friction stir welded joint of AA7075 

(arrowhead shows failure location). 

 

Fig. 4. SEM image exhibiting the fracture mode of the tensile-tested specimens. 
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3.2. Hardness Survey 

Microhardness curve drawn from the readings obtained with 0.5 mm-
spacing is presented in Fig. 5. As can be clearly seen, hardness profile 

was a typical ‘W’ shaped curve showing higher hardness in the weld 

nugget region and lower hardness in the heat-affected zone. The 

reduced grain size due to recrystallization of the material in the weld 

nugget could be the reason for higher hardness in the region. However, 
the high hardness could not show any effect on tensile strength of the 

material since all the tensile samples broke in the WN region itself. 
Increased hardness tackles the challenges associated with steel and 

contributes to further reducing vehicle weight. 

3.3. Optical Microscopy 

In Figure 6, the macrograph showcasing a double-side friction stir 

welded AA7075, highlighting a flawless weld with no discernible 

defects. The image clearly delineates various distinct weld zones such 

as the WN, the TMAZ, and the HAZ. 
 Figure 7 represents the micrographs depicting the parent material 
and the corresponding weld zones. Figure 7, a unveils the 

microstructure of parent metal, characterized by large elongated 

pancake-shaped grains, indicative of a hot rolled structure. 
Contrarily, Fig. 7, b reveals the microstructure of weld nugget, 

showcasing a fine and equiaxed grain formation resulting from 

recrystallization. The recrystallized fine grain structure could be the 

reason for the higher hardness in the weld nugget as the same is typical 
in case of friction stir welded aluminium alloys. Figure 7, c provides 

insight into the thermo-mechanically-affected zone, displaying a 

highly deformed grain structure, a consequence of the thermal and 

 

Fig. 5. Microhardness profile of the double-side friction stir welded joint. 
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mechanical effects of welding process. A defect free, clear interface 

zone of TMAZ and WN can also be seen in the same, which is an 

indication of solid weld joint between the parent work pieces. Finally, 
Fig. 7, d presents the heat-affected zone micrograph, which mirrors 

the grain structure of the parent metal, but with noticeable grain 

growth attributed to the heat input during welding. 

3.4. Transmission Electron Microscopy 

Figure 8 presents the characteristic precipitate morphology of 

AA7075 parent material in the T651 ageing condition and the weld 

nugget of the double side friction stir welded joint. As evident in Fig. 
8, a, the parent metal contains two distinct types of strengthening 

precipitates, differentiated by size and morphology, consistent with 

 

Fig. 6. Cross section of the weld showing various weld zones of double-side 

friction stir welded AA 7075. 

 

Fig. 7. Microstructures of the weld joint: a) parent metal; b) weld nugget; c) WN-
TMAZ interface; d) HAZ. 
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prior reports by Wert [15] and Lorimer [16]. The first group comprises 

larger precipitates (50–80 nm), while the second consists of finer 

particles (20–25 nm). Wert [15] identified the larger precipitates as an 

isomorphous solid solution of MgZn2 and MgAlCu, denoted as 

Mg(Zn2,AlCu). In contrast, Lorimer [16] characterized them as 

Mg32(Al,Zn)49 with a b.c.c. crystal structure. Thus, these precipitates 

may correspond to either phase. The presence of these strengthening 

precipitates, formed during deformation and T651 ageing, contributes 

to the base-material ultimate tensile strength of ≅ 600 MPa, i.e., 

significantly higher than the ≅ 200 MPa observed in the annealed 

condition. 
 Figure 8, b presents the TEM micrograph of the weld nugget region 

in double-side friction stir welded joints. The welding thermal cycles, 
typically exceeding the solution temperature while remaining below 

the base-metal melting point, induced dissolution of strengthening 

precipitates in the weld nugget. However, TEM studies revealed 

partial re-precipitation and subsequent coarsening of some 

strengthening precipitate particles, attributable to favourable post-
weld cooling rates. The dissolution and coarsening of strengthening 

precipitates could be considered responsible for tensile fractures in the 

weld nugget. 

4. CONCLUSIONS 

The conclusions drawn from the experiments on the FSW joint of 

AA7075 alloy samples are as follow. 
1. AA7075 alloy 6.35 mm-thick plates can be successfully welded using 

friction stir welding from both sides. 
2. The nugget region of the welded joint exhibited fine equiaxed 

recrystallized grains, while heat affected zone exhibited no change 

in grain structure excepting marginal grain growth. 

 

Fig. 8. Transmission electron microscopy images: a) parent metal; b) weld 

nugget. 
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3. Higher hardness values occurred in weld nugget and heat affected 

zone recorded lower hardness values. 
4. The weld exhibited joint efficiency of 67% in terms of yield strength 

and the tensile fractures occurred in the weld nugget. 
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The aim of this paper is about modelling microhardness in function of 

welding speed and position around the welded joint. The obtained model is 

then able to predict this characteristic without need of further experiments. 

Key words: welding, neural network, microhardness. 

Метою цієї роботи є моделювання мікротвердости залежно від швидкости 

зварювання та положення навколо зварного з’єднання. Одержаний 

модель здатний передбачити цю характеристику без необхідности 

подальших експериментів. 
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1. INTRODUCTION 

Welding is a process that plays an important role in industrial field [2]. 
We find welding in uncountable domains. Studying of welding process 

and understanding its features is of big interest. 
 There are different parameters that can influence welding 

properties such as metal type, speed of welding. It is difficult to find 

mathematically a model for such process. Artificial neural network is 

chosen as solution to find a model describing relations between the 

studied characteristics. 
 Microhardness (and subsequently mechanical resistance) along 

metal and weld joint is an important characteristic that are studied in a 

welding process [3, 4]. Understanding those characteristics could help 

in predicting the behaviour of weld in the first step of designing a 

structure before passing to realization phase. 
 The metal BS2 is chosen for this study due to its important role in 

industry and thus economy, this study contributes to the security, 
economy and industry. 

2. EXPERIMENTAL TEST 

2.1. Arc Welding 

First, the metal is prepared in four samples of length 8 mm. Each 

sample is welded in different speeds (30, 35, 40, 45 mm/min). The 

obtained samples are then prepared for the laboratory tests. 

2.2. Laboratory Test 

Each sample undergoes a series of test of microhardness. The points 

are chosen around the weld and distances are taken in the length of the 

piece symmetrical to the centre welded joint. 

2.2.1. Microhardness Test 

The microhardness is measured at different points along the sample 

[3], passing through the different regions (base metal BM, fusion zone 

ZF, and thermally affected zone ZAT). The obtained results are shown 

in figure (Fig. 1). 



MODELLING OF WELD MICROHARDNESS USING AN ARTIFICIAL NEURAL NETWORK 985 

 From the above results, it is clear that microhardness curves are 

highly non-linear and are therefore difficult to find simple models to 

represent the evolution. This leads us to choose the artificial neural 
network as a tool to predict the above values as a function of welding 

speed and distance. 

3. ARTIFICIAL NEURAL NETWORK 

Artificial neural networks (ANN) are biologically inspired [2, 6]. They 

are used in many fields due to their features. ANNS is composed of 

 

Fig. 1. Microhardness versus distance for different welding speeds. 

 

Fig. 2. ANN architecture. 
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elements (neurons) that are interconnected to form a neural network. 
The advantage of the use of ANN for prediction is that they are able to 

learn from examples only [5] the trained network is then able to predict 

values even for nonlinear process. 

3.1. The Proposed Neural Model 

We use a feed-forward neural network with two inputs (speed, 
distance) and one output (microhardness). 
 The first problem to solve is the number of layers and neurons in 

each layer. After tests we choose a feed forward ANN with 2 hidden 

layers and (8, 3) neurons. 

3.2. ANN Training 

Once the ANN designed, it should be trained. Experimental data are 

used to establish neural network, which are able to predict the Vickers 

microhardness [1]. 
 The database is divided randomly in 3 parts: two thirds for training, 
third for testing, and third for validation. The results are shown in 

figure (Fig. 3). 

 

Fig. 3. ANN training, test and validation. 



MODELLING OF WELD MICROHARDNESS USING AN ARTIFICIAL NEURAL NETWORK 987 

4. RESULTS AND DISCUSSION 

From the results, it is clear that the obtained neural network gives good 

results with an overall correlation coefficient R = 0.9220 and a mean square 

error MSE = 0.0108 (Fig. 4). 
 The difference between experimental data and predicted ones can be 

reduced and the results could be improved by adding more experiments to 

database with more accurate devices. 

5. CONCLUSION 

As the correlation coefficient R and the mean square error MSE are 

good, the obtained neural network can be used as a model to predict the 

microhardness values for any speed or position around the weld joint. 
This feature of trained ANN allow user to use it as a model that predict 

microhardness along the welded metal without any further 

experiments. 
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Структура та властивості ПЕО-покриттів, одержаних 

на стопі Д16Т за різних електричних параметрів 

і попереднього ультразвукового ударного оброблення 
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Проведено модифікування поверхні алюмінійового стопу Д16Т за допомо-
гою плазмово-електролітичного оксидування (ПЕО) за різних величин гус-
тини струму i та швидкости подачі електроліту v. З огляду на максималь-
ну мікротвердість і мінімальне зношування ПЕО-покриття визначено оп-
тимальні параметри процесу (і = 4 А/дм2

 і v = 80 см/с). Із цими параметра-
ми проведено комбіноване оброблення поверхні стопу Д16Т із попереднім 

ультразвуковим ударним обробленням (УЗУО) та фінішним ПЕО. Методою 

растрової електронної мікроскопії досліджено загальну поруватість, роз-
мір пор і їхній розподіл по товщині ПЕО-покриттів у залежності від вели-
чин густини застосованого струму, швидкости подачі електроліту й УЗУО. 
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Показано, що зростання мікротвердости HV (≅ 22 ГПа) та зменшення зно-
шування W (≅ 0,18 г) УЗУО + ПЕО-покриття склали ≅ 3–5% в порівнянні з 

ПЕО без УЗУО, що пов’язане зі зменшенням поруватости поверхневого 

шару покриття товщиною у 40 мкм (у 3,5 рази) та шару біля інтерфейсу 

між покриттям і поверхнею зразка Д16Т (у 4,5 рази), а також зменшенням 

розмірів і більш рівномірним розподілом пор по товщині покриття. 

Ключові слова: плазмово-електролітичне оксидування, ультразвукове 

ударне оброблення, покриття, поруватість, мікротвердість, зношування. 

The surface of the aluminium Д16Т alloy is modified using plasma–
electrolytic oxidation (PEO) at different current densities і and electrolyte-
flow rates v. Taking the maximum microhardness and minimum wear of the 

PEO coating into account, the optimal process parameters are determined 

(і = 4 A/dm2
 and v = 80 cm/s). With these parameters, a combined surface 

treatment of the Д16Т alloy is carried out with preliminary ultrasonic impact 

treatment (UIT) and finishing PEO. The total porosity, pore size, and their 

distribution over the thickness of the PEO coatings are investigated using 

the scanning electron microscopy method, depending on the applied current 

densities, electrolyte feed rates, and UIT. As shown, the increase in micro-
hardness HV (≅ 22 GPa) and the decrease in wear W (≅ 0.18 g) of the 

UIT + PEO coating amount to ≅ 3–5% as compared to those for the PEO coat-
ing produced without UIT. This is associated with a decrease in the porosity 

of the coating-surface layer of 40 µm thick (by 3.5 times) and the layer near 

the interface between the coating and the Д16Т-alloy specimen surface (by 

4.5 times), as well as a decrease in the size and more uniform arrangement of 

pores. 

Key words: plasma–electrolytic oxidation, ultrasonic impact treatment, coat-
ing, porosity, microhardness, wear. 

(Отримано 18 серпня 2025 р.; остаточн. варіянт — 19 серпня 2025 р.) 
  

1. ВСТУП 

Алюмінійові стопи та композити на їхній основі перебувають серед 

найважливіших конструкційних матеріялів завдяки їхній високій 

питомій міцності. Достатня пластичність і невисока температура 

топлення уможливлюють виготовляти вироби як традиційними ме-
тодами «віднімання», так і сучасними адитивними методами три-
вимірного друку [1]. Перелік галузей їхнього застосування є доволі 
широким: від аерокосмічної, автомобільної та судноплавної до бу-
дівельної та пакувальної промисловостей. Однак актуальною за-
лишається задача підвищення довговічности виробів і конструкцій 

із алюмінійових стопів, вирішення якої часто пов’язане із модифі-
куванням поверхні. 
 Серед низки методів модифікування поверхні можна виділити 

інтенсивну деформацію поверхневих шарів виробів і конструкцій 
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за допомогою оброблення тертям спеціяльного інструменту [2], дро-
боструминного, лазерного або ультразвукового ударного оброблен-
ня [3–6], формування поверхневих композитів, зміцнених порош-
ками металів [7], карбідів і оксидів [8–10] або квазикристалів [11, 
12], задля підвищення опору зношуванню [7, 9–11] та втомі [3, 12], 
а також нанесення покриттів задля захисту поверхні від корозії та 

зношування [13–19] і задля гальмування підростання тріщиноподі-
бних дефектів [20–22]. Загалом модифікування поверхні деталів і 
виробів забезпечує подовжений експлуатаційний ресурс конструк-
цій і споруд. 
 Серед сучасних методів покривання слід виділити метод плазмово-
електролітичного оксидування (ПЕО) — передову технологію, яка 

дає змогу вирощувати стійкі щодо корозії та зношування керамічні 
покриття на поверхнях низки металів вентильної групи (Al, Mg, Ti 
та їхні стопи) [23–26], а також є однією з екологічно чистих та еко-
номічно ефективних технологій [27]. За умов високої напруги між 

деталем та електродою, внаслідок перебігу плазмохемічних реакцій 

у розрядних каналах за високих температур утворюються дисперсні 
оксиди, що забезпечують сформованому покриттю високу твердість, 
зносостійкість і жаротривкість. Однак технологічний процес ПЕО 

має бути оптимізованим з урахуванням специфіки залежно від обра-
ної марки деформованого алюмінійового стопу та залежно від галузі 
застосування й бажаних експлуатаційних властивостей деталів, по-
критих обволікальними керамічними покриттями. 
 Нещодавні роботи засвідчили доцільність комбінованого засто-
сування пластичного деформування та нанесення оксидних пок-
риттів. Такий підхід виявився ефективним для підвищення стійко-
сти поверхні титанових [28–30] і алюмінійових [31, 32] стопів. По-
єднання оброблення дробом і наступного ПЕО забезпечує значну 

стійкість щодо корозії та збільшення терміну служби в умовах зви-
чайної втоми та корозійної втоми, тим самим відкриваючи нові мо-
жливості для застосування в аерокосмічній галузі. Разом із тим, 
через підвищену шерсткість поверхні після дробоструминного об-
роблення необхідно застосовувати проміжне шліфування для по-
ліпшення структури та властивостей ПЕО-покриття. Цієї операції 
можна уникнути, якщо достатньо низьку шерсткість буде сформо-
вано за умов поверхневого модифікування. Доволі низьку шерст-
кість модифікованої поверхні формує ультразвукове ударне оброб-
лення за умови застосування відповідних режимів [33]. Крім того, 

важливим також є істотне подрібнення зернової структури поверх-
невого шару, оскільки наявність більшої кількости меж зерен зага-
лом сприяє пришвидшеному формуванню оксидної плівки [6]. Тому 

застосування попереднього модифікування поверхні ультразвуко-
вим ударним обробленням і наступного плазмово-електролітичного 

оксидування може бути перспективним із огляду на поліпшення 
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структури та властивостей сформованого ПЕО-покриття. 
 Метою даної роботи є експериментальне визначення оптималь-
них параметрів процесу плазмово-електролітичного оксидування 

стопу Д16Т (2024) з урахуванням мікроструктури, мікротвердости 

та зносостійкости сформованого ПЕО-покриття, а також виявлення 

впливу попереднього ультразвукового ударного оброблення на як-
ість одержаного ПЕО-покриття. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Досліджували зразки деформованого алюмінійового стопу Д16Т, 
який належить до стопів системи Al–Cu–Mg і має достатньо високі 
механічні властивості порівняно з іншими алюмінійовими стопа-
ми, а вироби з нього широко використовуються в промисловості та 

побуті. Зразки попередньо зазнавали гартування від температури у 

495–505°С і природнього старіння за кімнатної температури. Хемі-
чний склад стопу наведено у табл. 1. 
 Попереднє модифікування поверхні здійснювалося ультразвуко-
вим ударним обробленням (УЗУО) за нормального прикладення 

ударного навантаження на установці УЗГ-300, яка складається з 

ультразвукового ґенератора частотою у 21 кГц і потужністю у 

0,6 кВт, вібратора зі ступінчастим концентратором і бойка із загар-
тованої криці ШХ15 [35]. Амплітуда торця концентратора складала 

А = 15 мкм. За рахунок періодичного контакту бойка з торцем кон-
центратора бойок отримує імпульс сили та кінетичну енергію, яка 

витрачається на деформування поверхневих шарів зразка. Трива-
лість оброблення складала 120 с. У процесі навантаження зразок 

отримував ≅ 105
 ударів. Після механічного оброблення одержана 

шерсткість поверхні склала Ra = 0,8–1,1 мкм. 
 ПЕО проводили на пристрої, який дає змогу формувати оксидні 
покриття на деталях у проточному електроліті. Установка містить 

джерело живлення змінного струму (напругою до 1000 В), систему 

міряння значень напруги та струму в катодному та анодному періо-
дах, а також систему циркуляції електроліту, змінні електрохеміч-
ні комірки з електродами з неіржавійної криці, систему охоло-
дження електроліту та систему витяжної вентиляції. Використову-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад стопу Д16Т [34]. 

TABLE 1. Chemical composition of Д16Т alloy [34]. 

Масова частка елементу, % 

Si Fe Cu Mn Mg Zn Cr Ti Інші Al 

0,5 0,5 3,8–4,9 0,3–0,9 1,2–1,8 0,25 0,1 0,15 0,15 решта 
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вали силікат-лужний електроліт на водній основі, що містив гідро-
ксид Калію (KOH) і силікат Натрію (Na2SiO3). Технологічні режими 

формування покриття наведено в [25]. Товщина сформованого ро-
бочого шару оксидного покриття становила ≅ 300 мкм. Одержано 

серію ПЕО-покриттів за різних параметрів процесу оксидування, а 

саме, силу струму змінювали в межах 2–8 А/дм2, а швидкість пода-
чі електроліту — в межах 40–120 см/с. 
 Проведено експериментальне дослідження механічних властиво-
стей, а саме, мікротвердости на приладі ПМТ-3 із навантаженням 

на Віккерсів індентор у 100 г впродовж 10 с, а також опору зношу-
ванню з застосуванням стенду УMT-1 для дослідження пар тертя 

під час зворотньо-поступального руху. Величину втрати ваги вна-
слідок зношування зразків визначали ґравіметричним методом — 

зважуванням випробуваних зразків на аналітичних терезах ВЛР-
200-M (точність — 0,1 мг) до та після випробування на зношування. 
Перед кожним зважуванням зразки ретельно протирали етиловим 

спиртом і сушили. Мікроструктуру покриттів досліджували за до-
помогою растрового електронного мікроскопа TESCAN Vega3 SBH. 
Параметри поруватости покриттів оцінювали, аналізуючи РЕМ-
зображення мікроструктури за допомогою програми ImagePro-32, 
яка уможливлювала оцінювати розподіл пор за розмірами та частку 

їх у певних частинах покриттів на різній віддалі від інтерфейсу (по-
верхні зразка Д16Т). 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Відомо, що структура та властивості одержаного ПЕО-покриття за-
лежать від перебігу мікродугових розрядів і параметрів численних 

електричних пробоїв оксидної плівки, яка формується за високої 
напруги між деталем та електродою. Очевидно, що перебіг вказа-
них процесів залежить від електричних параметрів, а саме, напруги 

та сили прикладеного струму. Крім того, виникнення рухомих мік-
родугових розрядів на усій поверхні зразка веде до нагрівання де-
талю й електроліту, що також може позначатися на структурі сфо-
рмованого покриття. Тому на першому етапі досліджено вплив 

швидкости подачі електроліту в робочу камеру, що забезпечує пев-
ну сталу температуру електроліту та зразка в процесі ПЕО. 
 На рисунку 1 показано результати експериментального дослі-
дження мікротвердости HV ПЕО-покриттів, одержаних за різних 

величин сили струму та швидкости подачі електроліту. Видно, що 

незалежно від швидкости подачі електроліту зміни HV мають не-
монотонний характер із зростанням застосованої в процесі ПЕО си-
ли струму. Для кожної із використаних величин швидкости подачі 
електроліту v фіксуються максимальні значення HV, що уможлив-
лює обрати оптимальне значення v. Для досліджених швидкостей у 



994 Б. М. МОРДЮК, Л. Я. РОП’ЯК, В. С. ВИТВИЦЬКИЙ та ін. 

40, 80 і 120 см/с мікротвердість сягає 17,8 ГПа, 22 ГПа і 20,5 ГПа за 

величин сили струму у 6, 6 і 4 А/дм2
 відповідно. Максимальні зна-

чення HV фіксуються на кривій, зареєстрованій для швидкости по-
дачі електроліту v = 80 см/с. Крім того, за цієї швидкости електро-
літу величини HV залишаються високими та майже незмінними в 

інтервалі величин сили струму у 4–8 А/дм2, тоді як для інших ве-
личин v максимуми на залежностях HV є більш вираженими. Тобто 

для v = 40 см/с і 120 см/с вибір оптимальної величини сили струму є 

більш критичним. 
 За повної кореляції із залежностями мікротвердости немонотон-
ний характер мають і зміни втрат на зношування досліджених пок-
риттів. На рисунку 2 показано дані щодо зношування ПЕО-
покриттів у залежності від використаних під час їхнього форму-
вання сили струму та швидкости подачі електроліту. Видно, що 

найменші величини зношування фіксуються для ПЕО-покриттів, 

одержаних за сил струму в інтервалі 4–6 А/дм2
 незалежно від вико-

ристаної швидкости подачі електроліту v. Разом з тим, варто від-
значити, що для швидкостей подачі електроліту v = 40 см/с і 
80 см/с доволі істотні втрати на зношування (≅ 0,28 г) ПЕО-
покриттів, одержаних за малих величин сили струму, починаючи з 

сили струму у 4 А/дм2, зменшуються до 0,19–0,21 г і стабілізуються 

 

Рис. 1. Залежності мікротвердости ПЕО-покриттів від сили струму i та 

швидкости подачі електроліту v. Відкритий квадратний символ відповідає 

покриттю, виготовленому у комбінованому УЗУО + ПЕО-процесі. 

Fig. 1. Dependences of microhardness of PEO coatings on the current density i 
and electrolyte-flow rate v. The open-square symbol relates to the coating 

produced during the combined UIT + PEO process. 
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на цьому рівні, незважаючи на подальше зростання сили застосова-
ного під час ПЕО струму. 
 Звичною також є обернена пропорційність між твердістю H і ве-
личиною зношування W. Це узгоджується з відомою залежністю 

Арчарда–Рабиновича W = kp/H (де p — прикладене навантаження, 

k — коефіцієнт тертя) [9, 36], відхилення від якої можливі у випад-
ку крихкого руйнування покриття (композитного матеріялу) та на-
ступного абразивного зношування. 
 Очевидно, що властивості одержаних ПЕО-покриттів пов’язані з 

їхньою мікроструктурою, яку, в свою чергу, зумовлено перебігом 

процесу ПЕО. В процесі ПЕО, як відомо [13, 14, 25], прикладена ви-
сока напруга спричиняє мікродугові розряди на поверхні зразка та 

зростання температури, у розрядних каналах за високих температур 

відбуваються плазмохемічні реакції з утворенням дисперсних окси-
дів, які формують ПЕО-покриття. Електричні параметри процесу, 
що задаються для забезпечення ПЕО, впливають на характеристики 

мікродугових розрядів, їхню кількість і рівномірність утворення. Як 

наслідок, від електричних параметрів має залежати щільність одер-
жаного ПЕО-покриття, а також залишкова поруватість. 
 Іншим чинником, який може впливати на мікроструктуру одер-
жаних ПЕО-покриттів, є стан поверхні зразка, а саме, шерсткість 

 

Рис. 2. Залежності величини зношування ПЕО-покриттів від сили струму i 
та швидкости подачі електроліту v. Відкритий квадратний символ відпо-
відає покриттю, виготовленому у комбінованому УЗУО + ПЕО-процесі. 

Fig. 2. Dependences of wear losses of PEO coatings on the current density i 
and electrolyte-flow rate v. The open square symbol relates to the coating pro-
duced during the combined UIT + PEO process. 
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поверхні та параметри мікроструктури поверхневого шару. Природ-
ньо, що за рівномірного осадження продуктів ПЕО на поверхню у 

епітаксіяльному режимі кінцева шерсткість ПЕО-покриття буде за-
лежати від вихідної шерсткости зразка [14]. Також відомо, що шви-
дкість формування оксидних плівок і їхня щільність, наприклад за 

умов анодної поляризації [6, 13, 16–18], залежить від розміру зерен і 
частки меж зерен на поверхні зразка (деталю). Це пов’язане зі шви-
дшим окисненням матеріялу в менш щільних областях меж зерен і 
разом з тим пришвидшеним формуванням оксидної плівки, яка за 

умов корозійних випробувань слугує захистом від подальшого окис-
нення (корозії). Цей механізм часто застосовується цілеспрямовано 

для формування щільних оксидних плівок і підвищення опору висо-
котемпературному окисненню [28–30] й антикорозійних властивос-
тей [31, 32] матеріялів завдяки подрібненню зернової структури по-
верхневих шарів їхнім деформаційним модифікуванням. 
 В даній роботі мікроструктура досліджених ПЕО-покриттів ана-
лізувалася за допомогою растрової електронної мікроскопії, а за-
лишкова поруватість визначалася на різних ділянках покриттів із 

застосуванням пошарової аналізи зображень у прикладній програ-
мі ImagePro. На рисунку 3 наведено зображення поперечного пере-
різу ПЕО-покриттів, одержаних за двох величин сили струму, за-

 

Рис. 3. РЕМ-зображення мікроструктури поперечного перерізу ПЕО-
покриттів, одержаних за різної сили струму, застосованого під час ПЕО: 
2 А/дм2

 (а), 4 А/дм2
 (б) та 4 А/дм2

 із попереднім УЗУО поверхні алюміні-
йової підкладинки (УЗУО + ПЕО) (в). 

Fig. 3. SEM images of the microstructure of the cross-sections of PEO coat-
ings obtained at different current densities applied during PEO: 2 A/dm2

 (а), 
4 A/dm2

 (б), and with preliminary UIT modification of the aluminium sub-
strate surface (i = 4 A/dm2) (UIT + PEO) (в). 
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стосованого під час плазмово-електролітичного оксидування 

(4 А/дм2
 (рис. 3, а) і 2 А/дм2

 (рис. 3, б)), і швидкости подачі елект-
роліту у 80 см/с, а також поперечного перерізу ПЕО-покриття, сфо-
рмованого після попереднього модифікування поверхні алюмінійо-
вої підкладинки за допомогою УЗУО (рис. 3, в). 
 Рисунок 4 демонструє результати аналізи поруватости поверхні 
поперечного перерізу ПЕО-покриттів, зображення яких наведено 

на рис. 3. Разом із величиною загальної поруватости, оціненої за 

всією площею, наведено дані, що уможливлюють простежити роз-
поділ пор за розмірами. 
 Видно, що проаналізовані покриття характеризуються різною 

поруватістю Р [%]. Найвищу поруватість виявлено для ПЕО-
покриття, сформованого за низької величини сили струму (2 А/дм2) 
без попереднього УЗУО-модифікування поверхні (рис. 4, а). Пори в 

цьому покритті спостерігаються й поблизу зовнішньої поверхні, і 
на інтерфейсі між покриттям і поверхнею зразка (рис. 3, а). Врахо-
вуючи, що ПЕО-покриття, одержане за цих параметрів, має віднос-
но невисоку мікротвердість (HV = 14 ГПа) (рис. 1) і доволі високе 

зношування (W = 28,8 г) (рис. 2) у порівнянні з іншими покриття-
ми, то можна пов’язати такі невисокі властивості саме із підвище-
ною залишковою поруватістю цього покриття. 

 

Рис. 4. Гістограми розподілу пор у поперечному перерізі ПЕО-покриттів, 
одержаних за різної сили струму, застосованого під час ПЕО: 2 А/дм2

 (а), 
4 А/дм2

 (б) та із попереднім УЗУО-модифікуванням поверхні алюмінійової 
підкладинки (і = 4 А/дм2) (УЗУО + ПЕО) (в); Р — загальна частка пор на про-
аналізованій площі (зображення наведено на рис. 3, а, б, в відповідно). 

Fig. 4. Histograms of the pore distribution in the cross-sections of PEO coat-
ings obtained at different current densities applied during PEO: 2 A/dm2

 (а), 
4 A/dm2

 (б), and with preliminary UIT modification of the aluminium sub-
strate surface (i = 4 A/dm2) (UIT + PEO) (в); P is the total pore fraction in the 

analysed area (images shown in Fig. 3, а, б, в, respectively). 
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 Втричі меншу (Р = 1,9%) поруватість, аніж у попередньому випад-
ку (Р = 5,9%), має покриття, одержане за умов оксидування з силою 

струму у 4 А/дм2
 (рис. 4, б). Разом з тим, дещо зменшується і розмір 

залишкових пор (див. інтервали їхніх розмірів d, наведені на рис. 4, 

а, б відповідно). Зазначимо, що зменшення поруватости позначається 

на властивостях покриття. Мікротвердість HV зростає на 30% 

(≅ 21 ГПа) (рис. 1), а зношування зменшується на 35% (W ≅ 19 г) (рис. 

2). Очевидний також ефект застосування попереднього деформацій-
ного модифікування поверхні зразка за допомогою УЗУО. ПЕО-
покриття, зображення поперечного перерізу якого наведено на рис. 3, 

в, а дані щодо поруватости — на рис. 4, в, містить найменшу кількість 

пор (Р = 0,9%) найменших із проаналізованих покриттів розмірів 

(d = 0,19–2,3 мкм). Ці величини на ≅ 52% та ≅ 32% менші, ніж для 

ПЕО-покриття, одержаного за тих же електричних параметрів, але 

без попереднього УЗУО поверхні. Водночас на ≅ 3–5% зростає мік-
ротвердість HV і зменшується зношування W (рис. 1 і 2 відповідно). 
 Показовими є результати аналізи розподілу пор по товщині пок-
риттів, одержаних за різних сил струму без попереднього УЗУО-
модифікування поверхні перед ПЕО (криві 1, 2 на рис. 5) і після 

 

Рис. 5. Розподіл пор за товщиною ПЕО-покриттів, отриманих за різної си-
ли струму, застосованої при ПЕО: 1 — 2 А/дм2, 2 — 4 А/дм2

 та 3 — із попе-
редньою УЗУО модифікацією поверхні алюмінійової підкладинки 

(і = 4 А/дм2) (УЗУО + ПЕО). 

Fig. 5. Pore depth distribution in the cross-sections of PEO coatings obtained 

at different current densities applied during PEO: 1—2 A/dm2, 2—4 A/dm2, 
and 3—with preliminary UIT modification of the aluminium substrate sur-
face (i = 4 A/dm2) (UIT + PEO). 
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комбінованого оброблення (УЗУО + ПЕО) (крива 3 на рис. 5). Аналі-
зувалися площі поверхні шістьох частин поперечного перерізу пок-
риття, починаючи від зовнішньої поверхні до інтерфейсу між пок-
риттям і поверхнею зразка алюмінійового стопу Д16Т (світліша об-
ласть унизу зображень, наведених на рис. 5). Нижня межа кожної 
наступної проаналізованої площі відповідає значенням, вказаним 

на осі абсцис рис. 5. Видно, що у всіх досліджених випадках більші 
скупчення пор спостерігаються біля зовнішньої поверхні покриття 

та біля межі між покриттям і зразком. Порівняння двох покриттів, 

одержаних без попереднього УЗУО, свідчить, що саме поверхневі 
пори можуть відповідати за істотне пониження зносостійкости пок-
риття, одержаного за сили струму і = 2 А/дм2. Важливо також від-
значити, що застосування комбінованого оброблення (УЗУО + ПЕО) 

веде до значного пониження кількости пор по всьому перерізу пок-
риття (крива 3 на рис. 5) у порівнянні з покриттям, одержаним за 

тієї ж сили струму, але без попереднього УЗУО (крива 2 на рис. 5), 
що також узгоджується і з даними щодо пониження загальної по-
руватости (рис. 4, б, в). Таким чином, комбіноване оброблення 

(УЗУО + ПЕО) може бути ефективним методом з огляду на змен-
шення поруватости та поліпшення мікроструктури й властивостей 

ПЕО-покриттів за умови попереднього визначення оптимальних 

електричних параметрів процесу оксидування. 
 Відомо, що ріст ПЕО-покриття реґулюється двома основними ме-
ханізмами, а саме, механізмом мікророзряду та механізмом росту 

покриття [37, 38]. В літературі запропоновано щонайменше три ме-
ханізми мікророзряду, найбільш застосовуваним з яких є механізм 

локального лавинного пробою, який припускає, що електронні ла-
вини, які сприяють мікророзрядам, також утворюють канали роз-
ряду в оксидному шарі [39]. 
 Також було виявлено, що ріст покриття відбувається в місцях 

діелектричного пробою, створюючи шляхи короткого замикання, 
які сприяють проникненню частинок з електроліту всередину пок-
риттів і формуванню нових оксидів [40]. Стан поверхні підкладин-
ки, а саме, наявність великої кількости меж зерен, тобто областей із 

менш досконалою кристалічною ґратницею та більшою схильністю 

атомів матеріялу зразка до плазмохемічних реакцій, цілком може 

впливати на ефективність процесу росту ПЕО-покриття. Таким чи-
ном, ініційоване подрібнення зернистої структури поверхневого 

шару зразка деформаційним модифікуванням, в тому числі за до-
помогою УЗУО, може сприяти підвищенню ефективности процесу 

ПЕО. 

4. ВИСНОВКИ 

Експериментально встановлено оптимальні величини сили струму 
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та швидкости подачі електроліту за плазмово-електролітичного ок-
сидування поверхні алюмінійового стопу Д16Т з огляду на досягну-
ті величини мікротвердости та зносостійкости ПЕО-покриття. Мак-
симальну твердість (22 ГПа) і мінімальне зношування (0,19 г) заре-
єстровано для ПЕО-покриття, одержаного за поверхневої густини 

струму у 4 А/дм2
 та швидкости подачі електроліту у 80 см/с. 

 Показано, що попереднє деформаційне модифікування поверхні 
алюмінійового стопу Д16Т за допомогою ультразвукового ударного 

обробляння перед плазмово-електролітичним оксидуванням веде до 

зменшення поруватости та поліпшення властивостей ПЕО-
покриття. Поруватість (Р = 0,9%) і розміри пор (d = 0,19–2,3 мкм) 
для УЗУО + ПЕО-покриття найменші із проаналізованих покриттів 

і на ≅ 52% і ≅ 32% менші, ніж для ПЕО-покриття (Р = 1,9%, 
d = 0,28–3,5 мкм), одержаного за тих же електричних параметрів, 
але без попереднього УЗУО поверхні. 
 Зростання мікротвердости HV (≅ 22 ГПа) та зменшення зношу-
вання W (≅ 0,18 г) УЗУО + ПЕО-покриття склали ≅ 3–5%, що 

пов’язане зі зменшенням у 3,5 рази поруватости поверхневого шару 

покриття товщиною у 40 мкм. Поруватість на інтерфейсі між пок-
риттям і поверхнею зразка Д16Т також зменшується у 4,5 рази. 
 Доведено, що попереднє деформаційне модифікування поверхне-
вого шару зразка за допомогою УЗУО може бути запропоновано в 

якості ефективного чинника зменшення поруватости та поліпшен-
ня властивостей ПЕО-покриттів на алюмінійовому стопі Д16Т за 

рахунок подрібнення зернистої структури та підвищення ефектив-
ности й рівномірности процесу ПЕО. 
 Роботу виконано за сприяння Національної академії наук Украї-
ни (№ держ. реєстрації НДР 0123U102368) та Національного фонду 

досліджень України (проєкт НФДУ 2023.04/0160 «Розробка техно-
логії формування жаростійких покриттів плазмовим електролітич-
ним оксидуванням на деталях авіаційної та ракетно-космічної тех-
ніки», № держ. реєстрації 0124U003748). 
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Surface hardening of commercially pure titanium VT1-0 (Grade 2) by plasma 

nitriding within the DC glow discharge initiated in the pulsed and stationary 

modes is investigated. The experiments are carried out in pure nitrogen at a 

pressure in the reactor of 150 Pa and temperature of 450°C and 550°C with the 

treatment-duration changes from 3 to 9 hours. In these plasma-nitriding 

conditions, a pulsed glow discharge provides a more hardening effect with the 

hardness of the surface layer, which is by 15–25% higher than that obtained in 

a steady glow discharge and by 2–5 times higher than reference sample. As 

revealed, an increase in duty cycle from 40 to 80% at a pulse train frequency of 

1 kHz during pulsed glow discharge plasma nitriding leads to an increase in the 

microhardness of a titanium surface by 25–30%. 

Key words: plasma nitriding, commercially pure titanium, abnormal DC glow 

discharge, pulsed glow discharge, surface modification. 
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плазмовим азотуванням у жеврійному розряді постійного струму, що 

ініціюється як в імпульсному, так і в стаціонарному режимах його горіння. 
Експерименти проводили в середовищі чистого азоту за тиску в реакторі у 

150 Па і температури у 450°C і 550°C зі зміною тривалости оброблення від 3 

до 9 годин. Показано, що в цих умовах плазмового азотування імпульсний 

жеврійний розряд забезпечує більш високий зміцнювальний ефект із 

твердістю поверхневого шару, яка на 15–25% перевищує твердість, 
одержану в постійному жеврійному розряді, і в 2–5 разів перевищує 

твердість поверхні контрольного (необробленого) зразка. Виявлено, що 

збільшення шпаруватости від 40 до 80% за частоти ланцюга імпульсів у 

1 кГц під час плазмового азотування в імпульсному жеврійному розряді 
приводить до підвищення мікротвердости поверхні титану на 25–30%. 

Ключові слова: плазмове азотування, технічно чистий титан, аномальний 

жеврійний розряд постійного струму, імпульсний жеврійний розряд, 
модифікування поверхні. 

(Received 10 January, 2025; in final version, 7 April, 2025) 
  

1. INTRODUCTION 

As far as it is known, plasma nitriding is one of the widespread 

techniques for surface modification of metals. It improves their 

hardness, tribological properties, corrosion behaviour, etc. [1]. The 

hardening effect of the titanium surface during plasma nitriding is 

achieved mainly by the formation of a compound layer and following 

diffusion zone with a predominant content of titanium nitrides TiN, 
Ti2N, and nitrogen stabilized α-Ti phase [2]. 
 Normally, for plasma generating while nitriding process the 

stationary abnormal glow discharge with the constant DC power 

supply is widely used. However, the long-term industrial application 

of DC glow discharge initiated in a stationary mode for the plasma-
activated thermochemical processes, some specific disadvantages have 

been revealed. Among them, one of the biggest problems is the 

possibility of a partial or complete loss of glow discharge`s stability 

related to the presence on a treated surface of different inhomogeneity 

in the form of narrow slots and gaps [3]. As it has been already 

reported in Refs. [4, 5], at a certain condition, these can lead to both 

the appearance of a ‘hollow cathode effect’ or even a transition to an 

electric arc as a more stable form of a gas discharge. All of these 

inevitably lead to the uncontrollable localized overheating of the 

treated surface due to the spike of electric field strength in the arcing 

region resulting in the melting of a workpiece surface and violation of 

the plasma-nitriding process as a whole [6].  
 To eliminate the above-mentioned issues, the use of pulsed DC glow 

discharge (pulsed GD) devices while plasma nitriding become one of the 
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modern trends. As was shown in Ref. [7], during pulsed GD the power 

isn`t applied constantly but periodically with a certain frequency. This 

benefits us in many ways. Firstly, adjusting the pulse duration and 

duty cycle of discharge current allows us to eliminate of an arcing 

phenomenon on a sample surface with the more precise controlling of 

treating temperatures without overheating. Secondly, it is believed 

that the pulsed GD provides a higher hardness of nitrided surfaces 

because of the denser-plasma formation with a higher concentration of 

ionized active component near the treated sample in comparison with 

stationary DC glow discharge [8]. The thing is to ensure the duration 

of the pause between pulses, which does not lead to a dramatic decrease 

in the concentration of plasma ions on the surface of the samples.  
 Thus, the aim of the present work was to compare the effect of 

plasma nitriding in pulsed and stationary modes of DC glow discharge 

on the structure, hardness and surface morphology, particularly 

roughness of the commercially pure titanium BT1-0 (grade 2). 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

The research was carried out on samples of commercially (technically) 
pure titanium BT1-0 (grade 2) measuring 30×15×0.8 mm cut from the 

same ingot. Before nitriding, the samples were mechanically grounded 

with sandpaper number 4 and 5, followed by polishing to a mirror 

surface with diamond paste of 1 µm. 
 Plasma nitriding was carried out both in stationary and pulsed DC 

glow discharge in pure nitrogen (100% N2) at gas pressures in the 

reactor of 150 Pa. The titanium samples were subjected to the plasma 

nitriding at a temperature of 450°C and 550°C during 3, 6 and 9 hours. 
To ensure the selected temperature during plasma nitriding in a 

stationary GD, the discharge current varied in the range of 260–310 

mA, while the voltage drop varied from 320 V up to 380 V. The 

frequency of the rectified current in this case was of 100 Hz. It should 

be noted that, during stationary mode of glow discharge while 

treatment (without modulation), GD was powered by full wave 

rectifier without smoothing filter in the circuit. In this case, in a part 

of every wave, the discharge current will flow in decaying plasma 

partially limiting the probability of an electric arc appearance and its 

subsequent stabilization. 
 The pulsed GD plasma nitriding was carried out at a pulse train 

frequency of 1 kHz, and the duty cycle of 40% and 80% (pulse 

duration of 400 and 800 µs, respectively). In the pulsed mode of GD, 
the voltage drop on the electrodes was a bit higher and amounted to 

370–460 V, while the average discharge current does not exceed 220 

mA. Meanwhile, the pulse current increases up to 410–650 mA with 

the increase of the duty cycle. The generation of current pulses of a 
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given frequency and duration was provided by a corresponding pulse 

modulator, the electrical scheme of which, along with the GD installation 

electrical scheme, is shown in Fig. 1. 
 The main control component is the NE555 integrated circuit, which 

is used in monostable mode, is timer. Resistor R1 acts as a pause 

duration regulator, and R2 as a pulse duration regulator. To increase of 

accuracy and prevent the impact of external disturbances, control pin 

5 was shunted by capacitor C5. After applying power, the voltage 

relative to grounding on pin 3 will be about of 0 V. The timing 

capacitors С1–C4 are completely discharged and the circuit can be in 

this state until a positive signal arrives at the start pin 2. Its value 

should be three times less than the supply voltage DD1. After applying 

power to pin 2, a voltage similar to the supply voltage appears at the 

output of the circuit. Its time depends on the charge time of С1–C4 up 

to 2/3 from DD1, through resistors R1 and R2. As soon as this happens, 
the output voltage will drop to 0 V and С1–C4 will discharge. The 

generator pulse forms that were used in the experiments are given in 

Fig. 2. 
 Microstructural analysis of nitrided samples was carried out using 

an inverted metallographic microscope PW-1300M, which provides a 

maximum magnification of up to 900 times with built-in digital screen 

capture equipment. Microhardness profiles of plasma-nitrided 

titanium BT1-0 samples were obtained by using PMT-3M 

microhardness tester in accordance with the ISO 6507 (DIN 50190) 

 

Fig. 1. Glow discharge installation scheme (a) and electrical scheme of pulse 

modulator (b): AT—autotransformer, T—transformer, Rb—ballast resistor, 
Rs—shunt, V—rectifier, Osc1, Osc2—oscilloscopes, NE555—integrated 

circuit (timer), S—switcher, DD1—supply voltage, R1—pause-duration 

regulator, R2—pulse-duration regulator, C1–C4—timing capacitors. 
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standard. Determination of surface roughness (Ra) of nitrided samples 

was carried out by using TR-200 profilometer. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

Figures 3 and 4 show the microstructures of the c.p. titanium BT1-0 

surface after plasma nitriding depending on treatment temperature and 

time, respectively. Analysing of our microscopic observations, it can be 

noted that an increase in both the temperature from 450°C to 550°C and 

nitriding time from 3 to 9 hours leads equally to the growth of α-Ti 
grains. 
 It should be noted that pulsed GD plasma nitriding leads to a more 

significant grain growth of the α-titanium matrix. The latter might be 

evidence of a more significant surface hardening, since, as is known, the 

grains growth leads to an increase in surface hardness consequently. 
 In turn, in the number of works [9–12], analysing the XRD patterns 

of Grade 2 titanium after plasma nitriding on a similar mode, the 

authors note the presence in the modified layer of nitride phases 

mainly ε-Ti2N and δ-TiN along with grains of titanium matrix. They 

have also reported the α-Ti grain growth with increasing both 

treatment temperature and time. The x-ray diffraction pattern of the 

pulsed GD plasma-nitrided titanium BT1-0 is given in Fig. 5. 
 Figure 6 illustrates the effect of nitriding temperature and time on 

the hardness of the titanium BT1-0 surface plasma-nitrided in a 

stationary and pulsed DC glow discharge. 
 By analysing the obtained results, it can be concluded that the 

formation of the above-mentioned nitride phases on the titanium 

surface during plasma nitriding in a glow discharge leads to 

 

Fig. 2. The oscillogram of the voltage pulses shape of the glow discharge with 

the frequency of 1 kHz: a) 40% of duty cycle, b) 80% of duty cycle. 
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significant surface hardening. Thus, in our experiments, increasing in 

nitriding temperature from 450°C to 550°C during 9 hours led to an 

increase in the surface hardness from 438 HV0.05 to 1010 HV0.05 for 

stationary GD and from 589 HV0.05 up to 1190 HV0.05 for pulsed GD 

respectively (Fig. 6, a). It should be noted that obtained results of 

plasma-nitrided BT1-0 samples are 2 to 5 times higher than the 

microhardness of the reference (untreated) sample (228 HV0.05). It was 

also noticed that the hardness of the samples nitrided in a pulsed GD is 

15–25% higher than those, which are nitrided in a glow discharge 

initiated in a stationary mode.  
 At the same time, there is an increase in the surface microhardness 

of titanium samples plasma-nitrided in a pulse GD with a change in the 

 

Fig. 3. The surfaces microstructure of titanium BT1-0 samples plasma-
nitrided: at a temperature of 450°C (a, c, e) and 550°C (b, d, f), in stationary 

DC glow discharge (a, b) and in pulsed DC glow discharge with a pulse 

frequency f = 1 kHz and the duty cycle of 40% (c, d) and 80% (e, f). Treatment 

time is of 9 h. (×600). 
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duty cycle was also observed (Fig. 6, b). Thus, in our experiments, 
increasing the duty cycle from 40% up to 80% at a pulse frequency of 

1 kHz while plasma nitriding at a temperature of 550°C resulted in an 

increase in the surface microhardness by 25–30% for all nitriding 

durations. It can be explained by an increase in the concentration of 

nitrogen ions (N2
+) on the surface of the cathode due to an increase in 

the number of collisions with the atoms of the active gas or neutrals 

when the pulse duration goes up.  
 Thus, the increase in the duty cycle during pulsed GD plasma 

nitriding provides the rise in the number of N2
+

 bombarding the 

cathode, thereby enhancing radiation-stimulated diffusion on its 

surface. 
 In work [13], it was also reported on the increase in the 

concentration of ionized active species (N2 and N2
+) along with the 

surface microhardness of AISI H13 steel plasma-nitrided in pulsed GD, 

 

Fig. 4. The surfaces microstructure of titanium BT1-0 samples after nitriding 

in a pulsed GD at a temperature of 550°C for: a) 3 hours, b) 6 hours, c) 9 hours. 
(×600). 

 

Fig. 5. XRD patterns of plasma-nitrided titanium BT1-0 at 600°C: 1—
reference sample, 2—sample nitrided at a stationary mode, 3—sample 

nitrided at a pulsed mode of GD [9]. 
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when the duty cycle goes up from 25% to 75%. 
 The distribution of microhardness over depth of the modified layer 

of plasma-nitrided titanium samples at different modes is shown in 

Fig. 7. The obtained microhardness profiles illustrate standard 

behaviour for the nitriding mechanism with a sharp decrease after the 

maximum microhardness at the modified surface to the value of the 

metal matrix. Thus, the maximum thickness of the diffusion zone of 

the nitrided layer of about 20 µm was obtained after nitriding in 

plasma of pulsed GD at a temperature of 550°C for 9 hours with a pulse 

frequency of 1 kHz and a duty cycle of 80%. This correlates with the 

results obtained in Ref. [14]. 
 Investigating the effect of pulse duration on the microstructure of 

plasma-nitrided AISI 409 steel, the authors have noted the greatest 

increase in the thickness of the diffusion zone at a duty cycle of 80–
100%. 

 

Fig. 7. The microhardness profiles of plasma-nitrided titanium BT1-0 samples 

at different modes. 

 

Fig. 6. The dependences of microhardness of titanium BT1-0 samples plasma-
nitrided in a stationary and pulsed DC glow discharge on nitriding temperature 

and time (a) and duty cycle at a fixed temperature of 550°C (b). 
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 In turn, the smoothness of the surface is as important a parameter 

as its high hardness, specifically in conditions of dry friction. There is 

a known general tendency to increase in the surface roughness (Ra and 

Rz) of titanium and its alloys with increasing nitriding temperature 

and time [15, 16]. In work [17], it is shown that an increase in the 

treatment time from 10 to 24 hours at a fixed temperature of 720°C 

while plasma nitriding of c.p. titanium grade 2 resulted in an increase 

in roughness of the modified surfaces from Ra ≅ 3.30 µm (of the 

reference sample) up to Ra ≅ 4.59 µm–Ra ≅ 7.26 µm, respectively. At 

the same time, the authors of work [18] have reported a sharp increase 

in the surface roughness of plasma-nitrided Ti–6Al–4V titanium alloy 

from Ra ≅ 0.1 µm (of the reference sample) up to Ra ≅ 0.21–0.5 µm with 

increasing of nitriding temperature in the range of 600–800°C. Such a 

significant difference in Ra value in the works mentioned above is 

more likely associated with the difference in the dimensions of the 

treated workpieces. In this case, to provide of required nitriding 

temperature for the bigger samples, the energy parameters of a glow 

discharge (discharge current, current density and voltage drop) should 

be also increased. The latter results in a more roughening of a treated 

surface. In turn, there is no information specifically on the impact of 

the duty cycle on the roughening surface of plasma-nitrided titanium 

in pulsed GD plasma.  
 This paper provides the comparison results of the effect of a pulse 

frequency and the duty cycle on the surface roughening of nitrided 

titanium BT1-0 in plasma of a glow discharge, initiated both in steady 

and pulsed mode. The surface profiles of c.p. titanium were 

investigated after plasma nitriding at a temperature of 550°C for 9 

hours. The research was carried out with a contact profilometer TR-
200 at a distance of 15 mm. The corresponding surface profiles are 

given in Fig. 8. 
 Analysing the obtained surface profiles of c.p. titanium BT1-0 plasma-
nitrided in a stationary GD at a frequency of 100 Hz, discharge current of 

310 mA and voltage drop on electrodes about 380 V allowed us to classify 

this treatment as one that least distorts the surface morphology. Under 

these conditions, the surface roughness increases from Ra = 1.2 µm for 

the reference sample up to Ra = 2.1 µm. Instead, nitriding in a pulsed GD 

at a current frequency of f = 1 kHz leads to a greater distortion of the 

titanium surface microrelief. It should be noted that the surface 

roughness increases up to Ra = 2.8 µm and Ra = 3.9 µm with the decrease 

in the duty cycle from 80% to 40%, respectively (Fig. 8). Such an effect 

can be described with the fact that pulsed GD operating at higher voltages 

compared with the stationary one at the same discharge power. Thus, 
while the constant current the reduction of the duty cycle leads to 

increasing of a cathode voltage to maintain the current.  
 As far as it is known, the discharge voltage, specifically, cathode 
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voltage drop (Uc), determines the ions’ energy while the discharge 

current determines their amount in a plasma, given the fact that the 

pulsed GD during plasma nitriding burns at a lower average current. 

However, at the same time, the pulse current is 2 or even 3 times 

higher than the average one and those, provided by the stationary GD. 
Additionally, as it was mentioned above, the glow discharge voltages 

in a pulsed mode are higher rather than in a steady one.  
 With the purpose to confirm this theory, the calculation of average 

ion energy Ei, bombarding the cathode surface while plasma nitriding 

in abnormal DC glow discharge both in pulsed and steady modes was 

conducted. The calculations were carried out by certain 

transformations of the model proposed by Davis and Vanderslice [19]: 

 
1 2 1 2

1 exp 1
2

i

i c c

NdN L E L L E

dE U U

    
 = − − + −  λ λ λ     

, (1) 

 

Fig. 8. Surface profiles registered with the contact profilometer of 
commercially pure titanium BT1-0 plasma-nitrided in a glow discharge both 
in steady and pulsed mode at a temperature of 550°C for 9 hours. 
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where Ni is the number of ions entering the cathode dark space, Ei—ion 

energy, Uc—cathodic potential drop, λ—the free-path length of the 

ions, L—the width of the cathode dark space.  
 Then, the average energy of ions bombarding the cathode surface 

can be defined as: 

 
2 2

2 2 2 expi cE U
L L L L

 λ λ λ λ     = − + −      
       

. (2) 

 In turn, the dark cathode-space length is determined by the Child–
Langmuir equation [20]: 

 
1 2 1 4

3 40
c

4 4

9

q
L U

J M

ε   =      
, (3) 

where J is discharge current density, q—electron charge (1.6·10−19
 C), 

M—ion mass (for nitrogen ions, M = 4.66·10−26
 kg), ε0—vacuum 

permittivity (8.85·10−12
 F·m−1). 

 At the same time, the free-path length of ions in the gas medium will 
depend on the gas pressure in the reactor and is defined as follows: 

 ( )kT Pλ = σ , (4) 

where k is Boltzmann constant (1.3·10−23
 J·K−1), P—gas pressure (150 

Pa or 1.125 Torr), σ—ionization cross-section (2.5·10−17
 cm2), T—

cathode temperature (723 K). 
The calculations showed that the plasma nitriding in a stationary 

GD provides the average energy of ions (N2
+), which bombard the 

cathode surface, at the level of 47 eV with the accelerating voltage on 

the cathode (Uc) of about 280 V. Meanwhile, during plasma nitriding in 

a pulsed GD, the average ions energy at a level of 97 eV for 40% duty 

cycle (Uc = 400 V), which is two times higher than Ei value, obtained in 

stationary GD and about 62 eV for a 80% duty cycle (Uc = 340 V). 
 In spite of the fact that the pulsed GD plasma nitriding with the 

frequency of 1 kHz and the 40% of duty cycle provides a higher ions’ 
energy, it releases a more dramatic invasion on a titanium surface. 
Instead, pulsed plasma nitriding while 80% of the duty cycle resulted 

in a higher level of titanium surface hardness is mainly because of the 

longer acting time of glow discharge. The latter provides a higher 

ionization rate at the higher average discharge current. 

4. CONCLUSIONS 

The plasma-nitriding process of c.p. titanium BT1-0 in abnormal DC 

glow discharge, initiated in a stationary and pulsed mode was 
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investigated. It was established that increasing in nitriding 

temperature from 450°C to 550°C and time from 3 up to 9 hours 

resulted in a dramatic increase in surface hardness up to 1010 HV0.05 

and 1190 HV0.05 for stationary and pulsed glow discharge respectively 

in comparison with the reference sample (228 HV0.05). 
 It was also established that an increase in a duty cycle from 40% 

down to 80% while plasma nitriding in pulsed glow discharge at a 

fixed temperature of 550°C with the pulse frequency of 1 kHz provides 

an increase in a surface hardness by 25–30%. 
 The pulsed glow discharge of 1 kHz train frequency with the 80% of 

duty cycle provides a maximum depth of diffusion zone of plasma-
nitrided c.p. titanium BT1-0 of about 20 µm. Instead, because of 

higher pulse voltage while pulsed GD plasma nitriding with the 40% of 

duty cycle, such a treatment releases as more invasive on a titanium 

surface with a surface roughness about Ra ≅ 3.9 µm that is two times 

higher rather than in stationary mode (Ra ≅ 2.1 µm). 
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