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Президент
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Б. Є. ПАТОН



ПРЕДИСЛОВИЕ

В настоящем сборнике помещены доклады, представленные на Международной
конференции «Математическое моделирование и информационные технологии в
сварке и родственных процессах», которая проходила в пос. Кацивели, Крым, 16—20
сентября 2002 г.

В конференции приняли участие специалисты (ученые, инженеры) из семи
стран. Были обсуждены свыше 60 докладов по различным вопросам математичес-
кого моделирования характерных физико-металлургических процессов при сварке
и родственных технологиях (наплавке, нанесении покрытий) и использования сов-
ременных информационных технологий с целью повышения качества и снижения
затрат при исследовании и поиске рациональных решений.

Отличительной особенностью тематики прошедшей конференции является
преобладание материаловедческих вопросов, связанных со сварочным нагревом,
что нашло отражение в сборнике. Это плавление и кристаллизация, химический
состав и химическая неоднородность, микроструктурные изменения, поведение
газов в сварном соединении (особенно водорода), механические напряжения и ло-
кальные деформации, риск образования горячих и холодных трещин, механические
свойства в различных зонах сварного соединения. Значительное внимание на кон-
ференции уделено рассмотрению вопросов по созданию расчетных систем для
решения типовых технологических задач на основе математического мо-
делирования всего комплекса характерных явлений при сварке и родственных тех-
нологиях, создавая таким образом инструмент для инженерных решений. 

Работа конференции проходила в дружеской, творческой атмосфере. В значитель-
ной степени этому способствовало гостеприимство персонала Дома творчества
«Кацивели» НАНУ, а также постоянное внимание к участникам со стороны
организационного комитета конференции, в частности В. М. Абдулаха и
А. Т. Зельниченко. 

Организационный комитет конференции выражает благодарность Междуна-
родной ассоциации  «Сварка» за финансовую, а журналу «Автоматическая сварка»
за информационную поддержку конференции.

Председатель оргкомитета конференции
академик НАНУ
И. К. Походня

Сопредседатель оргкомитета конференции
академик НАНУ
В. И. Махненко



ПЕРСПЕКТИВЫ РАЗВИТИЯ
МАТЕМАТИЧЕСКОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ

И ИНФОРМАЦИОННЫХ ТЕХНОЛОГИЙ В СВАРКЕ
И РОДСТВЕННЫХ ПРОЦЕССАХ

В. И. МАХНЕНКО
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Cварка и родственные процессы (тепловая резка, на-
плавка, нанесение покрытий) являются револю-
ционными технологическими процессами XX ст., ко-
ренным образом изменившими подходы к созданию
различных деталей, конструкций и сооружений.
Трудно указать отрасль современного производства,
в которой не применяется сварка для получения не-
разъемных соединений. Непрерывно растущие тре-
бования к качеству сварных соединений и условий
их получения обусловливают широкие исследования,
проводимые в разных странах мира по различным
аспектам сварочных технологий. Большое внимание
при исследовании и оптимизации сварочных техно-
логий уделяется математическому моделированию ха-
рактерных физических (химических) процессов (яв-
лений), от которых в значительной степени зависит
качество изделия.

Развитие компьютерной техники создает хорошие
перспективы для применения достаточно сложных
моделей, отражающих многофакторность и взаимо-
связь явлений, протекающих при сварке и родствен-
ных технологиях, что весьма важно для углубления
познаний в этой области. Кроме того, компьюте-
ризация математического моделирования делает его
доступным для широкого круга пользователей, свя-
занных не только с исследованием, но и с разработкой
и оптимизацией инженерных решений.

В этой связи, рассматривая перспективы раз-
вития, удобно условно их разделить на два направ-
ления. Первое связано с углублением познаний
относительно характерных явлений, от которых
зависит качество изделия и ряд других показателей
(производительность, экология и др.), а второе на-
правление – с созданием эффективного инстру-
мента для разработки и оптимизации инженерных
решений. Следует отметить, что во многих случаях
второе направление является стимулом (и за-
казчиком) разработок по первому направлению.
Его отличительной особенностью является, как
правило, необходимость комплексного учета взаи-
модействия различных физических явлений, су-
щественно отличающихся по природе друг от друга,
что требует соответствующей квалификации и
опыта у разработчиков.

Ниже кратко рассмотрены перспективы раз-
вития математического моделирования и инфор-
мационных технологий для изучения характерных
физических явлений в сварке и родственных про-
цессах с последующим акцентированием внимания
на создании комплексных систем решения прин-
ципиальных технологических задач.

1. Физические явления, определяющие эф-
фективность и распределение тепловложений при
сварочном нагреве. Этому весьма важному направ-
лению в настоящее время посвящается, к сожа-
лению, достаточно ограниченное количество иссле-
дований, что связано, очевидно, с относительно
большими трудностями в адекватном математичес-
ком описании и реализации соответствующих мо-
делей. Традиционно для получения количествен-
ных характеристик по интенсивности и распреде-
лению тепловложений используют эксперименталь-
ные методы [1]. Однако в ряде случаев сварочных
технологий (лазерные, плазменные технологии,
комбинированная лазерно-дуговая сварка, способы
контактной сварки и т. д.) традиционными по-
нятиями эффективный КПД нагрева и ко-
эффициент сосредоточенности трудно оперировать
ввиду их существенной зависимости не только от
внешних технологических параметров режима, но
и от состояния и температуры нагреваемой повер-
хности, что, естественно, требует применения не-
традиционных подходов. Ряд примеров таких под-
ходов рассмотрен на конференции (И. В. Кривцу-
ном – плазменные технологии, А. С. Ники-
тиным – контактная сварка). Считаю, что в этом
направлении еще много можно и следует сделать,
учитывая фундаментальность выходных конечных
результатов для адекватности моделирования всех
физических явлений, связанных с нагревом.

2. Процессы переноса металла при сварке.
Физические явления, связанные с плавлением и
переносом присадочного металла при различных
способах сварки плавлением, интенсивно изучают-
ся экспериментальными методами, в частности, с
помощью скоростной киносъемки [2, 3 и др.]. Одна-
ко без математического моделирования этих яв-
лений трудно получить количественные зави-
симости, на основе которых можно производить
различные технологические и металлургические© В. И. МАХНЕНКО, 2002
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оценки, определяющие эффективность техноло-
гических мероприятий и качество металла сварного
шва. На нашей конференции в докладе И. К. По-
ходни, рассматривающего абсорбцию газов кап-
лями электродного металла, демонстрировалась
перспективность углубления разработок в этом на-
правлении.

3. Образование и гидродинамика сварочной
ванны. Интерес к данному направлению связан с
получением количественных связей между энер-
гетическими параметрами процесса и размерами
зоны проплавления (ЗП), длительностью пребы-
вания материала в жидком состоянии, вероят-
ностью образования различных дефектов фор-
мирования (типа подрезов, прожогов, наплывов,
пор и др.), оценкой скоростей кристаллизации
и т.д. Несмотря на достаточно большое количество
практических вопросов, связанных с этим направ-
лением, степень ее проработки для практического
использования пока еще достаточно ограниченная,
что обусловлено рядом обстоятельств, из которых
основными являются, с одной стороны, сочетание
достаточно сложных физико-металлургических
явлений, протекающих при высоких температурах
в жидком металле сварного шва, описание которых
весьма затруднительно; а, с другой стороны, ло-
кальность этих явлений позволяет экспери-
ментировать на относительно небольших образцах,
что иногда рентабельнее, чем проведение гро-
моздких расчетов по сложным математическим мо-
делям, в которых граничные условия и коэф-
фициенты при высоких температурах задаются до-
статочно приближенно. Указанные обстоятельства,
однако, не сводят к нулю интерес к возможности
математического моделирования этих физико-ме-
таллургических явлений. Известно достаточно
много работ, основанных на упрощенных моделях
и посвященных описанию фундаментальных про-
цессов образования сварочной ванны и гидро-
динамики материала внутри ее. Особенно следует
отметить различные подходы для описания разме-
ров и формы сварочной ванны.

Наиболее простой подход, основанный на
теории теплопроводности [1], при определенной
идеализации распределения тепловой мощности
источника сварочного нагрева позволяет достаточно
стабильно рассчитывать интегральную характе-

ристику проплавления – площадь поперечного
сечения ЗП. Это в целом ряде случаев
удовлетворяет практические запросы, например,
при оценке доли участия основного материала в
сечении шва и др. Однако во многих других
случаях является малоубедительным.

Развитие компьютерной техники способст-
вовало появлению работ, в которых предлагаются
численные методы расчета размеров и форм
сварочной ванны с учетом целого ряда факторов:
трехмерности, наличия свободной поверхности,
гравитации и электромагнитных сил, капельного
переноса электродного металла и т.д. [4]. Такие
модели позволяют более адекватно оценить
локальные ситуации в различных участках сва-
рочной ванны (по скоростям движения и тем-
пературе), что создает соответствующие предпо-
сылки для более обоснованного прогнозирования
кинетики протекания ответственных для качества
металла шва физико-металлургических процессов
(первичная кристаллизация, образование сегре-
гаций и т.д.) Известные работы [5, 6 и др.]
достаточно наглядно демонстрируют перспек-
тивность математического моделирования в этой
области (доклад Т. Деброя, В. Павлыка представ-
лен на конференции).

4. Кристаллизация сварочной ванны, хими-
ческий состав зоны проплавления, образование
химической неоднородности. Если считать, что
форма и размеры сварочной ванны определяются на
стадии плавления основного и присадочного металла,
то свойства металла сварного шва в значительной
степени зависят от процессов кристаллизации ЗП, ее
химического состава, микроструктуры первичной
кристаллизации. В последние годы появилась
тенденция рассмотрения этих процессов в тесной
связи с процессами тепломассопереноса в жидкой
сварочной ванне [5—7 и др.], что позволяет получить
связанную картину этих процессов в различных зонах
металла сварного шва.

Следует отметить еще одну характерную
тенденцию современных подходов к описанию
процессов кристаллизации сварочной ванны [6 и
др]. Это использование вероятностных методов в
описании процесса первичной кристаллизации.
Отдельные аспекты такого подхода обсуждены на
конференции в докладах Т. Деброя и В. Павлыка.

Одним из открытых вопросов кристаллизации
сварочной ванны является вопрос образования
кристаллизационных слоев и экспериментально
наблюдаемая еще в ряде работ 35-летней давности
[8 и др.] дискретность процесса кристаллизации,
особенно вблизи границы сплавления (рис. 1).

Использование для этих целей классических
подходов, основанных на непрерывном зарождении
и росте твердой фазы, не позволяет получить на-
блюдаемой остановки кристаллизации. Вполне ве-
роятно, что в условиях высоких градиентов следует
привлекать «мартенситный механизм» образованияРис. 1. Схема движущейся ванны и кристаллизации металла
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твердой фазы, при котором выделение скрытой
теплоты кристаллизации может способствовать
остановке фронта кристаллизации.

Действительно, при движении фронта с «мар-
тенситной» cкоростью v от некоторой температуры
Тst начала движения приращение температуры
ΔTF(h) на его поверхности в зависимости от тол-
щины закристаллизовавшегося слоя h можно
приближенно представить в виде (рис. 2)

ΔTF (h) = 
qск
c

 √⎯⎯hv
πa

 — w 
h
v
 , (1)

где qск – скрытая теплота кристаллизации; с –
теплоемкость; а – температуропроводность ма-
териала; w – cкорость охлаждения данного мак-
рообъема в зоне кристаллизации.

Вблизи зоны сплавления с основным металлом
величина w невелика, т.е. величина ΔTF(h) в основ-
ном определяется первым слагаемым в (1). Для
стали при qск/c ≈ 400 °C, a = 0,08 см2/с, ΔTF ≈
≈ 800√⎯⎯⎯vh , т.е. при v > 1,0 см/с [8], h > 0,01 см,
ΔTF > 80 °C, что превышает обычные значения
величины интервала кристаллизации макроско-
пических объемов стали (TL — TF), т.е. вероятность
остановки кристаллизации вполне существенная.

Каждая остановка фронта кристаллизации спла-
ва, имеющего примеси, должна оставлять след
фронта кристаллизации на соответствующих мик-
рошлифах, что обычно и наблюдается на практике.
На рис. 3 приведен микрошлиф металла шва
алюминиевого сплава Аl 3000 [9], на котором видна
граница между отдельными кристаллитами и следы
фронта кристаллизации. Их природа примерно
одинакова и соответствует изменению концент-
рации примесей на границе при нулевой скорости
кристаллизации. Видны смещения следов фронта
кристаллизации за счет асинхронности процессов
во времени в соседних кристаллитах.

С первичной кристаллизацией тесно связаны во-
просы локальной химической неоднородности ме-
талла ЗП [10, 11 и др.], а также сопротивляемость
материала образованию горячих трещин под воз-
действием соответствующих деформаций [9 и др.].
Для решений этих вопросов современные возмож-
ности математического моделирования пока еще
используются недостаточно.

5. Кинетика микроструктурных изменений при
одно- и многопроходной сварке. В последние годы
это направление привлекает многих исследовате-
лей, что обусловлено непрерывно расширяющимся
ассортиментом используемых для сварных конст-
рукций новых сплавов, чувствительных к термичес-
кому циклу сварки. При математическом моде-
лировании микроструктурных изменений при свар-
ке сталей наиболее распространен подход, основан-
ный на экспериментальных данных, вытекающих
из диаграмм анизотермического превращения аус-
тенита, химического состава и степени гомо-
генизации (балла, зерна).

При этом определяется массовая доля той или
иной микроструктуры (мартенсит, бейнит, феррит,
перлит, аустенит) в соответствующих точках метал-
ла шва и зоны термического влияния (ЗТВ) основ-
ного металла [12—14 и др.]. Наиболее разработаны
подходы для оценки конечной микроструктуры при
однопроходной сварке (простом сварочном цикле)
[12 и др.] на основе знания длительности охлаж-
дения t8/5 данной точки ЗТВ либо ЗП в темпера-
турном интервале 800...500 °С. В дальнейшем этот
подход был модернизирован на определение ки-
нетики превращения при простом сварочном цикле
на основе знания t8/5 и температур начала Tst

(i) и конца
Te
(i) превращения аустенита в і-ю микроструктуру [13

и др.]. В работе [14] сделана попытка обобщить под-
ход из [13] на случай сложного термического цикла,
характерного при наплавке цилиндрических деталей
по винтовой линии малого шага.

В последние годы появились работы [6, 7], в
которых математическое моделирование с исполь-
зованием метода Монте — Карло применяется для
получения пространственной картины образования
микроструктурных изменений в металле ЗТВ
(рис. 4), правда, для относительно простых случа-

Рис. 2. Схема прерывистой кристаллизации в зоне высоких
градиентов и низких скоростей охлаждения

Рис. 3. Граница двух столбчатых кристаллитов металла шва
алюминия Al 3000 ( 115) [9]: 1 – граница; 2 – следы фронтов
кристаллизации
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ев (α—β-превращение в титане [6] и рост зерен в
никеле [7]), что, тем не менее, свидетельствует о
больших возможностях такого подхода.

6. Моделирование зависимостей химический
состав –  микроструктура –  механические свой-
ства. Попытки количественно связать меха-
нические свойства различных участков сварного
соединения (ЗТВ, ЗП) с химическим составом и
микроструктурой известны в сварочной литературе
давно [15 и др.]. В основу этих построений поло-
жены соответствующие регрессионные зависи-
мости, полученные при обработке эксперименталь-
ных данных. К сожалению, за истекшее время
практически подход не изменился. Совершенство-
вание методов оценки микроструктурного состо-
яния определяет некоторую тенденцию представ-
ления тех или иных характеристик материала
аддитивно через соответствующие свойства микро-
структур, используя для последних уравнения рег-
рессии, аргументами которых являются хими-
ческий состав и отдельные технологические пара-
метры [13—16 и др.], что позволяет получить более
общие зависимости, естественно, в рамках приемле-
мости аддитивного подхода.

Здесь еще широкое поле для применения мате-
матических методов.

7. Кинетика деформационных процессов в
температурных интервалах образования горячих
трещин и условия их предупреждения. Горячие
трещины являются весьма характерным дефектом,
особенно при сварке высоколегированных сталей,
алюминиевых сплавов и пр., они образуются при
высоких температурах. Так, кристаллизационные
трещины образуются при температуре кристал-
лизации данного сплава, ликвационные тре-
щины – при температурах плавления ликва-
ционных скоплений, легкоплавких эвтектик и т. п.
в данном сплаве, т.е. в условиях, когда материал
имеет относительно небольшое сопротивление
деформированию (низкий предел текучести),
поэтому кинетика деформаций определяет
кинетику нагружения материала.

Точность расчетных методов определения де-
формаций в указанных высокотемпературных зо-
нах существенно зависит от адекватности урав-
нений связи между деформациями (скоростями де-
формаций) и напряженным состоянием, когда
развитие неупругих деформаций происходит не
только по механизму мгновенной пластичности, но
и достаточно часто в результате ползучести ма-
териала. Можно указать ряд работ, в которых фор-
мулируется эта проблема, связанная с горячими
трещинами [9 и др.], а также приведены соответ-
ствующие численные результаты [15, 16 и др.]. Тем
не менее, здесь еще много предстоит сделать как в
отношении количественного описания кинетики де-
формационных процессов, так и критериев целос-
тности материала. Следует отметить, что наряду с
традиционными чисто деформационными подхо-
дами для формулирования таких критериев [9, 15,
16], заслуживает внимания нетрадиционный под-
ход, основанный на методах механики разрушения
тел с трещинами, т.е. с зонами высокой концент-
рации деформаций [17]. 

8. Термодеформационные процессы при сварке
давлением с учетом больших деформаций. Этот
вопрос становится все более актуальным в связи с
расширением областей применения сварки дав-
лением. Наряду с традиционными видами сварки
давлением [18, 19] в последние годы появился ряд
новых способов, связанных с механическим «пе-
ремешиванием» твердого материала специальным
вращающимся инструментом [20—22] и др.
Наибольшее количество работ, связанное с ма-
тематическим моделированием термомеханических
процессов при сварке давлением, посвящено
точечной контактной сварке. Наиболее свежие
работы этого направления [17—19] почти мало чем
отличаются от работ десятилетней давности [23 и
др.]. Проблема больших деформаций, связанных с
образованием грата при сварке давлением, остается
математически не описанной, несмотря на ее
большую значимость для получения достаточно
замкнутой математической модели.

9. Транспорт водорода в сварных соединениях.
Неблагоприятная роль водорода в образовании
холодных (водородных) трещин при сварке
низколегированных высокопрочных конструк-
ционных сталей, чувствительных к возникновению
в околошовной зоне закалочных микроструктур
(мартенсита, низкотемпературного бейнита),
достаточно хорошо известна.

Известно также, что чем больше концентрация
водорода в указанном металле (при прочих равных
условиях), тем резче возрастает риск образования
холодных трещин. Большинство существующих эк-
спериментальных методов количественного опреде-
ления концентрации водорода в зоне сварного шва
позволяет говорить только о средней концентрации
в достаточно больших объемах металла сварного
соединения после полного остывания [24]. Предло-
женный в работе [25] новый метод эксперименталь-

Рис. 4. Моделирование конечной поликристаллической струк-
туры в металле ЗТВ [6]

6



ного измерения концентрации водорода путем ла-
зерной масс-спектрометрии соответствующих се-
чений сварного соединения отличается большой
разрешающей способностью (диаметр пятна
~ 0,4 мм), однако фиксирует только конечное рас-
пределение водорода. Кинетика массопереноса во-
дорода пока остается недоступной эксперименталь-
ным измерениям, что определяет высокий интерес
к математическому моделированию этого процесса
[26—28 и др.]. На основе знания кинетики массопе-
реноса можно объяснить целый ряд особенностей
распределения водорода, обусловленных микро-
структурными превращениями [28 и др.] (рис. 5),
что важно с позиций предупреждения образования
водородных трещин, особенно для таких случаев,
как «мокрая» подводная сварка на достаточно боль-
шой глубине, где парциальное давление водорода
в газовом пузыре в зоне сварки достаточно высокое
(доклад на эту тему представлен на конференции
С. Ю. Максимовым и др.).

10. Оценка риска образования холодных тре-
щин. Существует целый ряд подходов к фор-
мулированию условий образования холодных
трещин при сварке [24], связывающих риск их
появления в конструкционных сталях с мик-
роструктурой, содержанием водорода, уровнем
напряженного состояния и температурой сварного
соединения. В четырехмерном пространстве мик-
роструктура — диффузионный водород — напря-
жение — температура существует объем риска
образования холодных трещин; за пределами этого
объема риск их образования близок к нулю.
Достаточно консервативные границы этого объема
риска для конструкционных сталей [24] (от-
сутствие мартенсита (нижнего бейнита); содер-
жание водорода менее 0,5...1,0 см3/100 г; нор-
мальные напряжения не более нуля; температура
выше 150 °С) позволяют средствами матема-
тического моделирования выделять зоны риска в
зависимости от различных конструктивных и
технологических параметров. Естественно, что
пользователя интересуют количественные значения
риска образования холодных трещин, если
невозможно (что чаще всего бывает) обеспечить
пребывание материала сварного соединения за
пределами границ указанного объема.

Представление о таком риске применительно к
сварке низколегированных конструкционных ста-
лей в зависимости от условия закрепления, тол-
щины, параметра Рω и уровня закрепления:

Рω = 12Рсм + log10H, (2)

где Рсм = C + 
Mn + Cu + Cr

20
 + 

Si
30

 + 
Mo
15

 + 
V
10

 +

+ 5B + 
Ni
60

, приведено в таблице наряду с рекомен-

дуемыми из [24] температурами предварительного
подогрева. Эти достаточно приблизительные дан-
ные показывают, что в этой области еще много пред-

стоит сделать для получения достаточно надежных
моделей количественного риска образования холод-
ных трещин.

11. Остаточные напряжения и деформации при
многопроходной сварке с учетом изменения мик-
роструктуры и свойств. Накоплен достаточно боль-
шой опыт по математическому моделированию
кинетики образования сварочных напряжений (де-
формаций) как при одно-, так и при многопроход-
ной сварке. Однако в ряде случаев возникают су-
щественные сложности в связи с отсутствием доста-

Рис. 5. Кинетика изменения во времени температур, микро-
структурных составляющих Vj (j – аустенит, мартенсит,
бейнит), диффузионного водорода Н и водорода в ловушках Н2
(б, в) [28] в точке А (а)
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точно надежных моделей, отражающих изменение
тонкой микроструктуры (см. п. 5) и механических
свойств – сопротивления деформированию при
повторных нагревах ниже Ac3

.
Между тем этот вопрос достаточно прин-

ципиален при математическом моделировании оста-
точных напряжений в сварных соединениях с мно-
гослойными швами в условиях сварки, когда от пре-
дыдущего прохода (слоя) образуется значительное
количество закалочных микроструктур (мартенсит,
низкотемпературный бейнит). Повторный нагрев,
способствуя частичному отпуску этих микрострук-
тур, снижает пики остаточных напряжений в пре-
дыдущих слоях, что может заметно изменить
картину распределения остаточных напряжений
для таких соединений. Релаксация напряжений,
связанная с частичным отпуском закалочных

микроструктур от сварки предыдущих слоев, в
определенной степени может проявиться и в общих
деформациях сварного узла. Пока этот вопрос мало
исследован.

Делаются первые шаги в направлении учета для
конструкционных сталей влияния повторного на-
грева ниже температуры Ac3

 на предел текучести
соответствующих микроструктур (мартенсит, бей-
нит). В основу этих моделей положены эмпи-
рические данные, связывающие коэффициент изме-
нения предела текучести j-й микроструктуры ξj (j =
= m, b) с максимальной температурой повторного
нагрева для стали соответствующего химического
состава. Для относительно кратковременных (по
сравнению с термообработкой – отпуском) повтор-
ных нагревов, характерных для сварки, предлага-
ется использовать ограничения:

Рекомендуемые по [24] температуры предварительного подогрева Tп для предупреждения холодных трещин и расчетный риск
R их образования при Тп = 18 °C применительно к низколегированным конструкционным сталям

Уровень
закрепления

δ, мм
Интервал значений Рω

<3,0 3,1...3,5 3,6...4,0 4,1...4,5 4,6...5,0 5,1...5,5 5,6...7,0

<9,5 Tп, °C <18 <18 <18 <18 60 138 149

R 0 0 0 0 0,27 0,95 0,97

0,5...19,1 Tп, °C <18 <18 <18 60 99 138 149

R 0 0 0 0,27 0,63 0,95 0,97

I 19,1...38,1 Tп, °C <18 <18 <18 80 110 138 149

R 0 0 0 0,38 0,75 0,95 0,97

38,1...76 Tп, °C 18 18 38 93 121 138 149

R 0,01 0,01 0,05 0,55 0,85 0,95 0,97

<76 Tп, °C 18 18 38 93 121 138 149

R 0,01 0,01 0,05 0,55 0,85 0,95 0,97

<9,5 Tп, °C <18 <18 <18 <18 71 138 160

R 0 0 0 0 0,28 0,95 0,99

9,5...19,1 Tп, °C <18 <18 18 80 116 143 160

R 0 0 0,01 0,38 0,81 0,96 0,99

II 19,1...38,1 Tп, °C <18 18 74 110 138 149 160

R 0 0,01 0,32 0,75 0,95 0,97 0,99

38,1...76 Tп, °C 18 80 110 130 149 149 160

R 0,01 0,38 0,75 0,91 0,97 0,97 0,99

<76 Tп, °C 93 121 138 149 160 160 160

R 0,55 0,85 0,95 0,97 0,99 0,99 0,99

<9,5 Tп, °C <18 <18 <18 38 110 149 160

R 0 0 0 0,05 0,75 0,97 0,99

9,5...19,1 Tпn, °C <18 18 66 104 138 160 160

R 0 0,01 0,23 0,69 0,95 0,99 0,99

III 19,1...38,1 Tп, °C 18 85 116 138 149 160 160

R 0,01 0,45 0,81 0,95 0,97 0,99 0,99

38,1...76 Tп, °C 116 130 149 149 160 160 160

R 0,81 0,91 0,97 0,97 0,99 0,99 0,99

<76 Tп, °C 116 130 149 149 160 160 160

R 0,81 0,91 0,97 0,97 0,99 0,99 0,99
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ξm ≈ 1,если   Tmax
ПН  < Tc

m ≈ Tst
m,

ξm ≈ 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
σтb

σтm
⎞
⎟
⎠

⎟
⎟,если   Tmax

ПН  = TA3
,

ξb ≈ 1,если   Tmax
ПН  < Tc

b ≈ Tst
m,

ξb ≈ 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
σтfp

σтb
⎞
⎟
⎠

⎟
⎟,если   Tmax

ПН  = TA3
,

(3)

где σтb, σтm, σтfp – пределы текучести соответственно
бейнита, мартенсита и ферритно-перлитной смеси
в данной точке на предыдущем цикле нагрева –
охлаждения. Зависимость ξj при максимальных
температурах повторного нагрева TA3

 > Tmax
ПНj > Tc

j

аппроксимируется соответствующим выражением:

ξj = 1 — aj 
⎛
⎜
⎝
1 — 

σk
σj

⎞
⎟
⎠
     (j = b, m),

где индекс j относит величины к результатам пред-
шествующего нагрева в данной точке, когда Tmax >
> Ac3

 (k = fp, если j = b, и k = b, если j = m;); аj –
функция от максимальной температуры повторного
нагрева в данной точке ниже Ac3

 в предшествующий
период.

Из этой модели следует, что при многопроход-
ной сварке эффект отпуска в данной точке опреде-
ляется повторным проходом с максимальной тем-
пературой повторного нагрева, а роль остальных
повторных нагревов уже незначительная. Такое
приближенное построение далеко не всегда соот-
ветствует реальности. Кроме того, неучет длитель-
ности повторного нагрева также является слабым
звеном такой модели. 

Из изложенного следует, что в этом направ-
лении еще много предстоит сделать.

12. Деградация свойств материала сварных
соединений под воздействием высоких темпера-
тур, химически агрессивных сред и ядерного облу-
чения. В настоящее время применение математичес-
кого моделирования в этом направлении имеет весь-
ма актуальное значение, учитывая большое ко-
личество эксплуатируемых в мире ответственных
сварных конструкций длительного срока эксплуа-
тации (магистральные трубопроводы, корпуса
реакторов АЭС, мосты, крупные хранилища нефти,
газа и пр.). В ряде случаев срок эксплуатации этих
конструкций близок к проектному, поэтому вопро-
сы безопасности требуют четкой информации о сос-
тоянии материала и особенно сварных соединений.

Получение такой информации традиционным
путем, испытанием стандартных образцов, выре-
занных из соответствующих участков конструкций,

далеко не всегда приемлемо, что определяет интерес
к использованию различных косвенных методов,
начиная с соответствующих образцов—свидетелей,
малоразмерных образцов, получаемых из конст-
рукции без нарушения целостности, и кончая
различными измерениями изменений физических
характеристик материала (твердости, электропро-
водности, магнитной проницаемости, характера
распространения акустических волн и т.п.). Зада-
чей математического моделирования является уста-
новление адекватной зависимости между искомой
характеристикой материала Х, измерять которую
«неудобно», и вектором Yi «удобных» измерений,
т.е. построения функции

X = f (Yi). (4)

Естественно, необходимо убедиться в существо-
вании такой зависимости.

Можно утверждать, что функция Х = f (Yi) не
существует (не корректна), если

• локальность явлений, определяющих изме-
нение Х, на несколько порядков выше локальности
измерения (Yi);

• физическая природа изменения Х не влияет
однозначно на результаты измерения Yi;

• нет корреляционной зависимости между X в
предстоящих условиях нагружения и X, измеряе-
мых в других условиях, соответствующих тес-
тированию Х = f (Yi) ;

• нет достаточного оптимизма при поиске фун-
кции Х = f (Yi), однако чрезмерный оптимизм за
пределами объективности не способствует дости-
жению цели. К сожалению, в настоящее время по-
следнее достаточно характерно, что вполне объяс-
нимо, учитывая актуальность проблемы.

В этой связи построение физически обоснован-
ных математических моделей, способствующих
получению величины Х на основе достаточно удоб-
ных измерений Yi представляется весьма важным
и интересным. Среди характеристик вектора
свойств Х особенно следует выделить сопротив-
ление материала хрупким разрушениям К1c. За-
служивают особого внимания работы Б. З. Мар-
голина [29 и др.], посвященные созданию физи-
чески обоснованных математических моделей для
определения величины К1c после сложных условий
эксплуатации (температура, радиация) на основе
«удобных» измерений.

13. Моделирование процесса идентификации
дефектов в сварных соединениях при нераз-
рушающих методах испытаний. Это также весьма
актуальное направление и содержит ряд аспектов,
в которых роль математического моделирования
весьма значительная. В первую очередь – это
задачи непосредственно идентификации (геомет-
рических параметров) дефекта на основе решения
обратной задачи, т.е. по характеру рас-
пространения ультразвука, магнитного поля,
вихревых токов и т.д., определение геометрических
параметров несплошности дефекта в соответ-
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ствующей зоне конструкции (сварного узла) [30,
31 и др.]. Непрерывно возрастающие возможности
вычислительной техники позволяют выполнять
решение таких обратных задач в оперативных
условиях расшифровки показаний неразрушаю-
щего контроля. 

Второй характерный аспект применения мате-
матического моделирования связан с объяснением
природы и соответственно типа дефекта (техно-
логического либо эксплуатационного, горячие, хо-
лодные, усталостные трещины, либо трещины меж-
кристаллической коррозии и т.п.) [32, 33 и др.].

14. Информационные технологии в сварке, на-
плавке и нанесении покрытий. Это актуальное на-
правление переживает определенные трудности,
связанные с рядом обстоятельств. Во-первых, про-
шел бум 1980—1990-х годов, когда было большое
увлечение экспертными, интеллектуально-эксперт-
ными, расчетно-экспертными, расчетно-информа-
ционными системами и т.д., во многих случаях соз-
данные специализированные продукты в области
сварки уже устарели, не оправдав возложенные на
них надежды, в том числе и материальные. Во-вто-
рых, система Интернет в ряде случаев инфор-
мационного обслуживания более конкурентна, чем
указанные продукты 1980—1990-х годов. В-третьих,
резко возросла стоимость технологической инфор-
мации на уровне ноу-хау при относительно невы-
сокой стоимости системного математического обес-
печения, что определяет достаточно характерную
тенденцию создания локальных информационных
систем с высокой степенью конфиденциальности.

Нам представляется, что необходимы новые
идеи в использовании информационных техно-
логий в области сварки. В частности, следует
повысить роль математического моделирования при
создании расчетно-информационных систем. Тра-
диционно эти системы в области сварки представ-
ляют собой сочетание базы экспериментальных дан-
ных и соответствующих уравнений регрессии (пара-
метрических уравнений), расчет по которым позво-
ляет более эффективно использовать базы данных.
При современном уровне моделирования физи-
ческих процессов при сварке создаются возмож-
ности в получении дополнительной информации,
на основе которой база экспериментальных данных
получает значительные новые возможности для
практического применения.

В качестве примера можно указать на разработан-
ную систему выбора сварочных материалов (доклад
И. Лавринца на конференции), в которой сочетается
база фирменных данных относительно электродов
для дуговой сварки, включающих информацию
относительно рекомендуемых силы тока и напря-
жения на дуге и соответствующих им коэффициентов
наплавки и химического состава наплавленного ме-
талла с математическим моделированием ЗП при кон-
кретных скоростях сварки, определение химического
состава указанной зоны, термических циклов, мик-

роструктурных изменений и ожидаемых меха-
нических свойств в металле ЗП и ЗТВ.

15. Создание комплексных систем решения
типовых технологических задач. Это направление,
как уже упоминалось, является стимулом для
многих разработок, связанных с математическим
описанием физико-химических процессов при сов-
ременных способах сварки и созданием соответст-
вующих информационно-расчетных систем. Нам
представляется, что одним из приоритетных направ-
лений дальнейших разработок специалистов нашего
профиля является концентрация внимания на разра-
ботке таких систем для характерных типовых задач.
Ниже приводится далеко не полный перечень таких
систем, создание которых, по мнению автора, пред-
ставляет интерес для практики.

А. Система для выбора рационального способа
дуговой сварки, сварочных материалов и режимов
применительно к сварке конкретной конст-
рукционной стали. Цель создания такой сис-
темы – частично заменить экспериментальные
работы на сварных пробах-образцах, связанных с
обоснованием варианта технологии дуговой сварки.
Система должна обеспечивать пользователя харак-
терными данными для сравнения альтернативных
вариантов по качеству формирования шва, хи-
мическому составу ЗП, микроструктуре и ме-
ханическим свойствам ЗП и ЗТВ, риску образо-
вания горячих и холодных трещин, учитывая пер-
спективы применения дуговых способов сварки для
конструкционных сталей на ближайшие примерно
50 лет. Создание системы такого назначения можно
считать делом экономически и технически вполне
оправданным.

Б. Определение напряженно-деформированного
состояния при сварке кольцевых многопроходных
швов одно- и разнородных толстостенных элемен-
тов конструкций с учетом микроструктурных
изменений, наличия закреплений, последующей
термической обработки типа местного отпуска.
Такие случаи весьма характерны для различных
изделий, конструкций и сооружений (валы, трубы,
обечайки сосудов давления, корпуса подводных
лодок и т. п.).

В состав такой системы желательно включить
данные относительно теплофизических и меха-
нических свойств типовых конструкционных ма-
териалов, в частности, сопротивляемость релак-
сации напряжений при отпуске, а также предел те-
кучести при повторных нагревах.

В. Определение напряжений и деформаций
трубной решетки теплообменников при вварке
трубок. Актуальность такой задачи заметно воз-
растает в связи с увеличением объема применения
дуговой сварки плавлением для таких узлов (вместо
традиционных методов развальцовки), создания
надежной аппаратуры для автоматической сварки,
существенного улучшения качества сварных сое-
динений. Однако появились вопросы, связанные с
термическим влиянием сварки плавлением, часть ко-
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торых, как напряжения и общие деформации в
трубной решетке,  требует для прогнозирования
расчетных методов, поскольку эксперимент для
больших узлов такого типа (несколько тысяч тру-
бок) связан с большими затратами средств и вре-
мени.

Г. Прогнозирование напряжений и деформаций,
микроструктуры и свойств при наплавке тел вра-
щения типа валов по винтовой линии малого шага
с учетом сложных термических циклов в металле
ЗТВ и наплавленном слое. Большое количество тех-
нологических параметров в этом процессе затруд-
няет выбор их рациональных значений чисто эк-
спериментальным путем. Создание расчетной сис-
темы технически и экономически здесь является вы-
годной задачей.

Д. Для стыковой контактной сварки оплав-
лением (сопротивлением) создание системы для
моделирования связанных полей электрического
потенциала, тепловыделений, температур, де-
формаций и напряжений на основе измеряемых во
времени параметров процесса: напряжение, сила
тока, сила сжатия, перемещение осадки. Такая
система для изделий сложной формы сечения
(например железнодорожные рельсы) позволит су-
щественно уменьшить объем экспериментов, свя-
занных с оценкой термомеханических процессов в
свариваемом изделии и таким образом ускорить
(удешевить) поиск рациональных параметров
сварки, обеспечивающих необходимые требования
к сварному соединению.
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ
ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ МЕТАЛЛА С ГАЗАМИ

ПРИ ДУГОВОЙ СВАРКЕ

И. К. ПОХОДНЯ
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Приведены результаты термодинамических исследований взаимодействия расплавленного металла с газом, содер-
жащим водород, кислород и соединения фтора, а также со шлаковой фазой. С учетом нестационарных условий и
переменной скорости кристаллизации выводятся закономерности перераспределения водорода в кристаллизующей-
ся сварочной ванне. Основой сформулированных математических моделей является дифференциальное уравнение
массопереноса: в частности, уравнение Фика с краевыми условиями типа Стефана на движущейся границе раздела
фаз. Исследована кинетика перераспределения водорода вблизи линии сплавления, а также в жидком металле при
ячеистой кристаллизации. Описан процесс роста пузырька газа в сварочной ванне.

Results of thermodynamic investigations of interaction of molten metal with a gas, containing hydrogen, oxygen and
compounds of fluorine, and also with a slag phase. Taking into account the non-stationary conditions and variable rate
of crystallization the laws of redistribution of hydrogen in a crystallizing weld pool are established. The formulated
mathematical models are based on a differential equation of mass transfer, in particular the Fick’s equation with Stefan’s
type boundary conditions on the moving phase interface. Kinetics of hydrogen redistribution near the fusion line, and
also in molten metal at cellular crystallization was studied. The process of growth of a gas bubble in weld pool is
described.

Дуговая сварка – высокотемпературный метал-
лургический процесс. На всех его стадиях про-
исходит взаимодействие металла и шлака с водоро-
дом, азотом и кислородом. Изучению этих процес-
сов уделяется большое внимание в ИЭС им. Е. О.
Патона. Результаты некоторых исследований изло-
жены в работах [1—14].

Высокие температуры и скорости реакций,
имеющие место при дуговой сварке, а также малые
объемы и большие удельные поверхности реаги-
рующих фаз, неравновесные условия различных
стадий процесса усложняют проведение экспе-
риментальных исследований.

Дополнительную информацию позволяют по-
лучить методы физического и математического
моделирования с помощью современной вычисли-
тельной техники.

В настоящей статье изложены результаты работ
по физическому и математическому моделированию
поведения газов при дуговой сварке сталей, выпол-
ненных в основном в ИЭС им. Е. О. Патона.
Испарение металла и абсорбция газов. Расчет

растворимости водорода в жидком железе в за-
висимости от температуры выполнен И. И. Фру-
миным [4], а экспериментальные исследования про-
ведены В. И. Лакомским [5]. Полученные резуль-
таты показали, что максимальная растворимость во-
дорода в железе наблюдается при температуре
2700 К и снижается до нуля при температуре ки-
пения металла.

По данным наших исследований [1], теплосо-
держание капель электродного металла зависит от

силы и полярности тока (рис. 1). Во многих случаях
температура капель превышает температуру мак-
симальной растворимости газов в железе. Поэтому
различие температуры капель в 200...300 К, кото-
рое наблюдается при сварке плавящимся электро-
дом током прямой и обратной полярности, может
оказывать значительное влияние на абсорбцию
газов.

На рис. 2 приведены экспериментальные данные
содержания азота в каплях электродного металла
при сварке током прямой полярности в смеси Ar +
+ 10 % N2 [1]. О. М. Портновым выполнен расчет
абсорбции азота каплями электродного металла.
Результаты расчета приведены в виде сплошной
кривой на рис. 2. Как видно из рисунка, совпадение
расчетных и экспериментальных данных вполне
удовлетворительное.
Термодинамическая оценка взаимодействия

металла со шлаком и газом. Термодинамические
подходы использованы для анализа процесса свя-
зывания водорода, находящегося в газовой фазе в
виде паров воды, в нерастворимый в жидком железе
фтористый водород при температуре 2000...2500 К
и давлении 1⋅105 Па [6]. Расчеты проводили
применительно к сварке порошковой проволокой в
углекислом газе. Начальные условия характе-
ризовались следующим составом фаз: газовая
фаза – монооксид углерода с небольшим количес-
твом паров воды; металлическая фаза – железо;
шлаковая фаза – CaF2 и SiO2, Аl2О3, TiO2 и CaO
в различных пропорциях. Для создания окислитель-
ной атмосферы в расчетный состав шлакового расп-
лава вводили некоторое количество FeO.© И. К. ПОХОДНЯ, 2002
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Проанализированы различные шлаковые сис-
темы: SiO2—СаО—CaF2, TiO2—CaO—CaF2, Al2O3—
CaO—CaF2. Кроме того, исследовали связывание
водорода при различных температурах и различном
содержании паров воды в газовой фазе, а также
при дополнительном введении в эту фазу SiF4 и
кислорода.

На рис. 3, а представлена расчетная зави-
симость содержания водорода в жидком металле от
начального содержания CaF2 в шлаковой системе
TiO2—CaO—CaF2. При отсутствии CaO оптималь-
ной является область, где содержание CaF2 состав-
ляет 60...75 % (мас.). С увеличением массовой доли
CaO в шлаке область оптимального состава сдвига-
ется в сторону уменьшения содержания CaF2. Одна-
ко при этом указанной области соответствует боль-
шее количество водорода в металле. Аналогичные
данные получены и для системы Al2O3—CaO—CaF2
(рис. 3, б). В системе SiO2—СаО—CaF2 (рис. 3, в)
массовая доля CaO не влияет на содержание водо-
рода в жидком металле, которое уменьшается с рос-
том CaF2 в шлаке.

При увеличении окислительного потенциала га-
зовой фазы вследствие введения молекулярного
кислорода содержание водорода в металле умень-
шалось незначительно. При добавлении в газовую
фазу SiF4 довольно сильно снижалась массовая
доля водорода в жидком металле за счет развития
реакции взаимодействия водорода со свободными
атомами фтора, образующимися при диссоциации
SiF4 (рис. 4). Этот способ снижения содержания
водорода в жидком металле более эффективен по

сравнению с введением в состав шлака больших
количеств SiO2 и CaF2 в расчете на протекание
обменной реакции

2CaF2 + SiO2 → 2СаО + SiF4. (1)

Для исследований кинетики развития тер-
мохимических реакций в твердых и жидких вещес-
твах с участием газовой фазы используется
динамическая термогравиметрия, при которой не-
прерывно регистрируются масса образца и скорость
ее изменения в контролируемой атмосфере в
зависимости от температуры и времени. Получен-
ные таким образом данные позволяют изучать
кинетику процессов выделения газов при высокой
скорости нагрева, которая характерна для дуговой
сварки. Для этого используют метод расчета, осно-
ванный на определении энергии активации реакции
термического разложения и других кинетических
параметров по данным серий термограви-
метрических анализов с различными скоростями
нагрева [13, 14]. Результаты термогравиметричес-
кого анализа смеси CaF2 + SiO2, а также порошков
Na2SiF6 и BaSiF6 приведены на рис. 5, а. Заметное
взаимодействие CaF2 и SiO2 начинается при темпе-
ратурах выше 700 °С, а диссоциация Na2SiF6 и
BaSiF6 происходит соответственно при 500...700 и
300...400 °С. Однако в случае гексафторсиликатов
процесс термического разложения имеет срав-
нительно высокую энергию активации (порядка
280...320 кДж/моль), в то время как энергия
активации реакции образования тетрафторида
кремния в результате обменной реакции флюорита
с кремнеземом имеет существенно более низкое зна-
чение (порядка 150 кДж/моль), что приводит к
сильной зависимости температурного интервала
интенсивного газовыделения от скорости нагрева.

Результаты расчета подтверждаются экспери-
ментально при исследовании концентрации диф-
фузионного водорода в металле шва, выполненном
порошковыми проволоками с различными фто-
ридами в сердечнике (рис. 5, б) [7].

Расчеты парциального давления PS i F4 при
содержании SiO2 в электродном покрытии 4 и 11 %
(мас.), а также экспериментальные данные по
концентрации диффузионного водорода в металле

Рис. 1. Влияние силы тока и его полярности на теплосодержание капель Sк электродного металла при сварке низкоуглеродистой
стали с использованием проволоки Св-08А диаметром 2 мм в смеси инертных газов Не + N2 (а), Ar + N2 (б): 1 – ток прямой
полярности; 2 – обратной (заштрихованы области температур максимальной растворимости азота и силы токов, при которых
достигаются эти температуры)

Рис. 2. Влияние температуры капель на абсорбцию азота кап-
лями электродного металла при сварке током прямой полярности
в смеси Ar + 10 % N2 проволокой Св-08Х18Н9
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шва приведены на рис. 6. На рисунке заметно
снижение концентрации диффузионного водорода
при повышении содержания SiO2 и CaF2 в
покрытии [8].
Оценка поведения водорода в дуговом разряде.

Физической основой для построения расчетной
модели служили представления о наличии в столбе
дуги локального термодинамического равновесия.
Столб дуги характеризуется выпуклой формой
радиального распределения температуры. При этом
не учитывалось влияние приэлектродных областей.
Физическая модель, принятая в расчетах, и ее
математическое описание приведены в работе [9].

Водород и кислород в дуге при температуре
4000 К полностью диссоциированы. Фтор полностью
диссоциирован уже при температуре 1600 К, так как
имеет низкую энергию диссоциации (1,38 эВ). В
большей части сечения столба дуги HF и OH также
полностью диссоциированы (рис. 7, а).

Улучшение эффективности защиты дуги с
понижением температуры иллюстрирует рис. 7, б.
В дугу дополнительно введено по 1 % HF и ОН
(PHF = POH = 1000 Па). Из сравнения рас-
пределений частиц HF и ОН в такой дуге (рис. 7,
б) видно, что при снижении температуры дуги
эффективность связывания водорода в HF и OH
возрастает. Ширина зоны, где происходит дис-
социация, для HF в 1,5 раза больше, чем для OH.
Из сравнения кривых, изображенных на рис. 7, а и
б, видно, что при равном парциальном давлении HF
и OH имеют одинаковую степень диссоциации при
температурах, отличающихся примерно на 1000 К.

Эффективное связывание водорода этими
соединениями можно обеспечить только при
невысоких температурах, которые имеют место на
периферии столба дуги и за его пределами, где
температура для HF не превышает 3000, а для
ОН – 2500 К.
Водород в сварочной ванне. Распределение во-

дорода в процессе кристаллизации сварочной

ванны. Рассмотрим два случая: плоский и ячеистый
фронты кристаллизации.

Распределение водорода при плоском фронте
кристаллизации. Перенос газа осуществляется диф-
фузией; коэффициент диффузии зависит от темпера-
туры и скорости кристаллизации. Аналитическое
решение задачи дано в работе [10]. На рис. 8 приве-
дена типичная картина распределения концентрации
водорода при прерывистой кристаллизации свароч-
ной ванны при сварке низкоуглеродистой стали. При
расчете приняты такие значения параметров: DS =
= 1⋅10—4 см2/с; DL = 1⋅10—3 см2/с; k = 0,53; vкр =
= 0,2 см/с; tst = 0,2 c; CL(0) = 5 см3/100 г; CS(0) =
= 0, td(i) = 0,05 + di, где DS и DL – коэффициенты
диффузии водорода в твердой и жидкой фазе; k –
коэффициент распределения водорода; vкр – ско-
рость кристаллизации; tst – время остановки; td –
время кристаллизации; CL(0) и CS(0) – начальная
концентрация водорода соответственно в жидкой и
твердой фазе; i = 0, 1, 2, ... , n – номер крис-
таллизационного слоя, отсчитываемый от линии
сплавления.

Анализ расчетных данных показал, что при пре-
рывистой кристаллизации в жидкой фазе наблюда-
ется образование обогащенного водородом диф-

Рис. 3. Расчетное содержание водорода в жидком металле в зависимости от массовой доли CaF2 в различных шлаковых системах:
a – TiO2—CaO—CaF2; б – Al2O3—CaO—CaF2; в – SiO2—CaO—CaF2; цифры на кривых указывают содержание СаО, % (мас.)

Рис. 4. Влияние массовой доли O2 и SiF4 в газовой фазе на
содержание водорода в жидком металле (расчетные данные) для
шлака, содержащего SiO2 – 45, CaF2 – 45, FeO – 10 % (мас.)
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фузионного пограничного слоя – концентра-
ционного уплотнения, стремящегося при vкр =
= const выйти на квазистационарный режим. Во
время остановки между периодами роста кристал-
лов наблюдается распад концентрационного уплот-
нения под действием двух факторов:

а) диффузии в жидкой фазе, которая снижает
концентрацию водорода непосредственно у фронта
кристаллизации и обогащает слой жидкого металла
вдали от фронта кристаллизации;

б) уменьшения концентрации водорода в жид-
кой фазе на межфазной границе, происходящего
пропорционально уменьшению содержания водоро-
да в твердой фазе.

В процессе остановки кристаллизации поток
диффузионного водорода направлен из твердой фазы
в жидкую. В жидкой фазе, обогащенной водородом,
при его начальной концентрации 10...12 см3/100 г
создаются условия для образования газовых пузырь-
ков. Итоговое распределение газа в металле шва, вы-
званное слоистой кристаллизацией, характеризуется
двумя особенностями:

1) существованием обогащенного водородом
слоя, находящегося в закристаллизовавшемся ме-

талле, на месте обогащенной в процессе остановки
жидкой фазы;

2) наличием обедненного водородом участка на
границе кристаллизационного слоя со стороны
твердого металла.

В процессе охлаждения металла шва эта неод-
нородность уменьшается за счет диффузии водоро-
да. Распределение водорода между сварочной ван-
ной и закристаллизовавшимся металлом зависит от
скорости кристаллизации. Расчеты показали, что
снижение в 10 раз заданного коэффициента диф-
фузии водорода в твердой фазе так же, как и изме-
нение длительности кристаллизационных пауз в
росте твердой фазы, не вносит существенного изме-
нения в характер распределения водорода.

Распределение водорода при ячеистом фронте
кристаллизации. Изменение геометрической струк-
туры фронта кристаллизации влечет за собой
принципиально иное распределение водорода,
растворенного в сварочной ванне. На рис. 9 показано
поле концентраций водорода в растущей ячейке и
межкристаллитной жидкости. В расчете приняты
такие значения параметров: DS = 1⋅10—3 см2/с; DL =
= 1,6⋅10—3 см2/с; vкр = 0,4 см/с; размер ячейки l =
= 25 мкм; скорость охлаждения vохл = 50 °C/с;
содержание углерода 0,2 % (мас.).

Анализ расчетных данных показал следующее:
1) обогащение жидкого металла растворенным во-

дородом главным образом локализуется в меж-
кристаллитной жидкости; в жидкой фазе сварочной
ванны наблюдается средняя концентрация газа;

2) в связи с высокой диффузионной подвиж-
ностью водорода в твердой фазе неоднородность
распределения водорода по сечению полностью за-
твердевшей ячейки незначительна.
Рост газового пузырька. Фактором, лими-

тирующим рост пузырька из первоначально
образовавшихся зародышей, является процесс
транспортировки растворенного в жидком металле
газа к границе раздела газ — жидкость. Перенос
растворенного газа в металл осуществляется двумя
способами: диффузией и конвекцией. В расчетах
исходили из представлений о наличии вблизи
фронта кристаллизации пограничного слоя жид-

Рис. 5. Результаты термогравиметрического анализа диссоциации фторидов и кремнефторидов при скорости нагрева 10 (1) и 20
(2) °С/мин (а) и концентрации диффузионного водорода в металле шва, выполненном порошковыми проволоками с различными
фторидами в металле сердечника (б) [7]

Рис. 6. Влияние CaF2 и SiO2 в покрытии на расчетные значения
парциального давления тетрафторида кремния в атмосфере дуги
и экспериментальные значения концентрации диффузионного
водорода в наплавленном металле [8]: 1 – 4 % (мас.) SiO2; 2 –
11 % (мас.) SiO2
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кого металла, не участвующего в конвективном
перемешивании основной массы металла сварочной
ванны, и из предположения о том, что обра-
зовавшийся зародыш пузырька в течение не-
которого времени растет в этом слое. В расчетах
принято, что зародыш и растворившийся пузырек
имеют сферическую форму. В первоначальных
расчетах предполагалось, что площадь поверхности
контакта пузырька, растущего на фронте крис-
таллизации с твердой фазой, значительно меньше,
чем с жидкой. Кроме того, допускалось, что
неоднородность диффузионного пересыщения
впереди фронта кристаллизации невелика. Этим
условиям в наибольшей степени соответствует
дендритно-ячеистый характер кристаллизации.

Физическая модель и методика ее численной
реализации на ЭВМ описаны в работе [10]. За-
висимость критического радиуса пузырька от
относительной концентрации газа в расплаве
представлена на рис. 10. Как показывали расчеты,
в результате диффузии газа в пузырек в жидком
металле образуется обедненный газом слой,
движущийся вместе с пузырьком. Скорость роста
пузырька зависит от концентрации газа в сварочной
ванне впереди фронта кристаллизации. Макси-

мальная скорость наблюдается на начальной стадии
роста пузырька (рис. 11).

Скорость роста пузырька также зависит от по-
верхностного натяжения на границе металл — газ.
При увеличении поверхностного натяжения мак-
симальные значения скорости роста уменьшаются
и смещаются в сторону больших времен. После
достижения максимальной скорости роста наблю-
дается ее быстрое снижение до значений, соиз-
меримых со скоростью кристаллизации сварочной
ванны. Влияние поверхностного натяжения при
такой скорости роста незначительно.

При создании описанной выше модели роста га-
зового пузырька исходили из пренебрежимо малой
площади контакта поверхности растущего пузырь-
ка с твердой фазой. Между тем, реально он заро-
ждается именно на фронте кристаллизации. Следо-
вательно, можно ожидать, что уровень диффузии
водорода в газовый пузырек из твердой фазы будет
существенным.

Л. А. Тараборкин предложил учитывать влия-
ние указанного эффекта следующим образом. За-
кон сохранения массы записывается в виде гра-
ничного условия на поверхности пузырька

Рис. 7. Зависимость степени диссоциации частиц α HF и ОН от радиуса столба дуги r при повышенной (а) и более низкой (б)
температуре в зоне оси столба

Рис. 8. Распределение концентрации водорода в жидком металле
С при движении плоского фронта кристаллизации: 1 – vкр =
= 0,01; 2 – 0,02; 3 –0,04; 4 – 0,08 см/с (х – координата,
отсчитываемая от фронта кристаллизации)

Рис. 9. Поле концентраций водорода в твердой и жидкой зоне
металла при ячеистом фронте кристаллизации

19



dM(t)
dt

 = [PSβ(t) + PL(1 — β(t))]σ(t), (2)

где М – масса водорода в пузырьке; σ(t) – пло-
щадь поверхности пузырька в момент времени t;
β(t) – доля площади поверхности контакта
пузырька с твердой фазой по отношению к общей
площади поверхности пузырька в момент времени
t; PS, PL – потоки диффундирующего газа соот-
ветственно из твердой и жидкой фазы.

Поток газа из твердой фазы определяется путем
решения нелинейной задачи диффузии с гра-
ничным условием, при этом учитывается реакция
молизации водорода со скоростью, пропорциональ-
ной квадрату концентрации атомов газа во внешнем
слое:

PS = KCSпов

2 (t), (3)

где K – коэффициент пропорциональности
(константа скорости реакции молизации); CSпов

2  –
поверхностная концентрация атомов газа на
границе пузырька. В последнем условии учтено,
что химический потенциал газа в пузырьке гораздо
выше, чем в твердом металле, так что диф-
фузионный поток из газовой фазы в твердую (в
металл) можно считать пренебрежимо малым.

Результаты вычислительных экспериментов
(рис. 12 и 13) иллюстрируют кинетику роста, а
также кинетику скорости роста газового пузырька

(пузырька водорода) в кристаллизующемся
расплаве с учетом диффузии водорода из твердой
фазы.
Образование пор в сварном шве. Результаты

численных экспериментов по перераспределению
газов при кристаллизации сварочной ванны и росту
газовых пузырьков были использованы для анализа
образования пор в сварных швах [10].

Рассмотрены два случая:
• концентрация растворенного газа находится в

интервале растворимости его в твердом SS и жидком
SL металле:

SS < СL(0) ≤ SL; (4)

• концентрация растворенного газа превосходит
предел его растворимости в жидком металле при
тех же условиях:

СL(0) > SL. (5)

Случай 1. При плоском фронте кристаллизации
распределение растворенного газа впереди фронта
описывается формулой

CL(x) = CL(0) 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜1 + 

1 — k
k

 exp 
⎛
⎜
⎝
⎜
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Рис. 11. Изменение скорости роста пузырька Н2 во времени:
1 – CL(0) = 42 см

3
/100 г, σ = 1⋅10

—4
 Дж/см

2
; 2 – CL(0) =

= 42 см
3
/100 г; σ = 1,8⋅10

—4
 Дж/см

2
; 3 – CL(0) = 35 см

3
/100 г,

σ = 1,15⋅10
—4
 Дж/см

2

Рис. 12. Кинетика роста газового пузырька в зависимости от
отношения β площади контакта пузырька с расплавом к общей
поверхности пузырька: 1 – β = 1; 2 – 0,9; 3 – 0,8; 4 – 0,7

Рис. 10. Зависимость критического радиуса пузырька aкр от
относительной концентрации газа в расплаве

Рис. 13. Кинетика скорости роста пузырька в зависимости от
отношения β площади контакта пузырька с расплавом к общей
поверхности пузырька: 1 – β = 1; 2 – 0,9; 3 – 0,8
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где CL = CL(x) – текущая концентрация газа в
сварочной ванне; CL(0) – средняя концентрация;
k – коэффициент распределения водорода, равный
отношению SS/SL.

В соответствии с формулой (6) концентрация
газа изменяется от максимальной непосредственно
на фронте кристаллизации, равной СL(0)/k, до
CL(0) вдали от него. В участке концентрационного
уплотнения, который прилегает непосредственно к
границе раздела фаз, концентрация растворенного
газа превосходит его равновесную растворимость
SL в жидком металле, т. е.

SS < СL < СL(0)/k. (7)

Жидкий металл во втором участке является
обедненным по отношению к SL. В пересыщенном
участке возможно образование и рост газовых
пузырьков. Последний может происходить и тогда,
когда часть его поверхности захватывает обедненный
участок. Рост пузырька прекращается, если площадь
его поверхности, приходящейся на обедненный
участок, становится больше, чем площадь поверхности
пузырька в обогащенном слое.

Приняв x = ast, CL(x) = SL в уравнении (6),
можно определить радиус пузырька ast, при
котором происходит остановка его роста. На
рис. 14, б приведены результаты расчета радиуса
пузырька ast от концентрации водорода и скорости
кристаллизации.

При остановке роста пузырька фронт крис-
таллизации «обходит» пузырек и как бы фиксирует
его в затвердевшем металле. Результаты расчета
показывают, что увеличение скорости крис-
таллизации приводит к уменьшению толщины
диффузионного пограничного слоя. При этом ра-
диус пузырька должен уменьшиться вплоть до
значения, меньшего критического радиуса за-
родыша. В этом случае образовавшийся зародыш
пузырька растворяется.

Таким образом, с увеличением скорости сварки
вероятность образования пор в сварочной ванне
вблизи линии сплавления уменьшается, если
концентрация растворенного газа в сварочной ванне
CL(0) находится в пределах SS < СL(0) ≤ SL.

Если скорость кристаллизации и скорость роста
пузырька будут близки, то образуются поры вытя-
нутой формы. Поступление газа в такие поры может
происходить не только со стороны жидкого, но и
со стороны закристаллизовавшегося металла, так
как при снижении температуры в твердом металле
образуется пересыщенный раствор газа и создаются
термодинамически оправданные условия для пере-
хода газа из раствора в пору.

При переходе фронта кристаллизации от плос-
кого к ячеисто-дендритному изменяется структура
диффузионного пограничного слоя. При темпера-
турах выше температуры ликвидуса пересыщение
водородом жидкого металла не происходит.

При концентрации водорода CL(0) в сварочной
ванне в пределах SS < СL(0) ≤ SL зарождение
пузырька газа впереди фронта кристаллизации
(точнее, впереди растущих ячеек) маловероятно.

При ячеистом и дендритном фронте кристал-
лизации возникновение зародышей пузырьков газа,
способных к дальнейшему росту, возможно лишь в
пересыщенных объемах межкристаллитной жид-
кости.

Расчеты показали, что при скоростях охлаж-
дения, характерных для дуговой сварки, кри-
тический радиус пузырька зародыша оказывается
больше поперечных размеров жидкой фазы
(табл. 1). Поэтому рост пузырьков газа в меж-
кристаллитных объемах жидкости невозможен, и

Рис. 14. Схема определения остановочного радиуса пузырька ast (а) и зависимость его значений при которых происходит остановка
его роста от концентрации водорода и скорости кристаллизации (б): 1 – vкр = 0,01; 2 – 0,02, 3 – 0,04; 4 – 0,08 см/с

Таблица 1. Изменение относительной степени пересыщения
межкристаллитной жидкости C′, критического радиуса пу-
зырька газа aкр и поперечных размеров жидкой фазы ξ по
длине двухфазовой зоны

Расстояние от
кончиков осей

первого
порядка,

мм

C′ = CL/SL aкр, мм ξ

0,8 1,15 0,104 0,014

0,9 1,225 0,068 0,009

1,1 1,3 0,05 0,008

1,4 1,375 0,038 0,005

1,7 1,45 0,032 0,004
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весь газ, содержащийся в сварочной ванне, пере-
ходит в закристаллизовавшийся металл, образуя
пересыщенный твердый раствор. Вычислительный
эксперимент позволяет понять физическую при-
роду пересыщения металла шва водородом, наблю-
давшегося ранее экспериментально [11].

Случай 2. Концентрация растворенного газа
превосходит предел его растворимости в жидком
металле: CL(0) > SL. Скорость роста пузырьков
газа вблизи линии сплавления при плоском фронте
кристаллизации значительно выше скорости
кристаллизации. Этому способствует более высокая
степень пересыщения жидкого металла перед
фронтом кристаллизации по сравнению с
остальным объемом жидкого металла. Например,
для пузырьков, растущих непосредственно у линии
сплавления, относительная степень пересыщения
водорода на фронте кристаллизации составляет C
= 2,2, и скорость роста пузырька превосходит 12
см/с (рис. 15, а).

В этом случае возможно также зарождение и
рост пузырьков газа в объеме сварочной ванны.

При небольшом пересыщении газа в сварочной
ванне могут возникнуть условия для образования
пор при ячеистом и дендритном характере
кристаллизации. Это возможно в случае, когда ско-
рость кристаллизации больше скорости роста
пузырька газа (рис. 15, б). С увеличением скорости
сварки вероятность образования пор по оси шва
увеличивается. Напротив, увеличение степени

пересыщения приводит к ускорению роста пузырь-
ков, т. е. способствует снижению вероятности появ-
ления пористости.

Представления о механизме образования пор,
сформулированные на основе физической модели
и вычислительных экспериментов, были проверены
экспериментально при сварке двумя типами само-
защитных порошковых проволок – карбонатно-
флюоритного и рутилорганического. Полученные
экспериментальные данные удовлетворительно сог-
ласуются с расчетными (табл. 2).

Выводы

1. Моделирование сложных процессов, протека-
ющих при сварке металлов, должно основываться
на фундаментальных знаниях термодинамики,
кинетики металлургических процессов, физики ме-
таллов и других наук.

2. Моделирование особенно целесообразно для
изучения процессов, непосредственное эксперимен-
тальное исследование которых физико-химическими
методами в настоящее время затруднено. Однако
наиболее эффективно моделирование в сочетании с
экспериментальными исследованиями.

3. Использование современной вычислительной
техники позволяет создавать динамические трех-
мерные модели и углублять наши знания о процес-
сах сварки.

1. Походня И. К. Газы в сварных швах. – М.: Машиност-
роение, 1972. – 256 с.

Таблица 2. Содержание газов в металле при сварке различными типами сварочных материалов и наличие пор в шве

Тип сердечника проволоки
Скорость сварки,

м/ч
Концентрация [Н]диф,

см
3
/100 г

Содержание газов в металле, % (мас.)
Наличие пор

N O

Карбонатно-флюоритный 16
30

13,0
14,1

0,038
0,032

0,054
0,027

Есть
Нет

Рутилорганический 12
30

26,8
27,1

0,021
0,022

0,08
0,09

»
Есть

Рис. 15. Зависимость скорости роста пузырька водорода диаметром 2а от концентрации С водорода в жидком металле: а – 1,3 <
< С < 2,5 – большие пересыщения; б – 1 < С < 1,25 – небольшие пересыщения; 1 – 2a = 0,5; 2 – 1; 3 – 2 мм
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MODELLING OF SOLIDIFIED FREE SURFACE PROFILE
DURING GMA WELDING

W. ZHANG, T. DEBROY
(Department of Materials Science and Engineering of Pennsylvania State University, USA)

Heat transfer and fluid flow during gas metal arc (GMA) welding of mild steel were studied using a transient three-
dimensional numerical model considering the deformation of weld pool free surface. The temperature and velocity fields,
and the size and shape of the fusion zone were calculated. Experimentally measured fusion zone geometry available in
the literature was used to validate the model predictions. Two important geometric characteristics of the GMA welds,
i.e. weld reinforcement and finger penetration, were quantitatively calculated. The effects of the contact tube to
workpiece distance and arc current could be satisfactorily predicted by the model. The results presented here demonstrate
significant promise for understanding the evolution of the weld bead shape including the free surface deformation from
fundamental principles of transport phenomena.

Исследованы теплоперенос и потоки жидкого металла в сварочной ванне при сварке МИГ низкоуглеродистой стали
с использованием трехмерной числовой модели переходных процессов применительно к деформации свободной
поверхности сварочной ванны. Рассчитаны температура и поля скоростей, размер и форма зоны проплавления.
Для подтверждения достоверности результатов моделирования использовались опубликованные эксперименталь-
ные данные о геометрии зоны проплавления. Был выполнен количественный расчет двух важных геометрических
характеристик швов, полученных сваркой МИГ, а именно: усиления шва и узкого глубокого (пальцеобразного)
провара. Модель позволила с удовлетворительной точностью прогнозировать влияние расстояния от мундштука
до свариваемого изделия, а также тока дуги. Представленные результаты демонстрируют значительные перспективы
для понимания изменений формы валика, включая деформацию свободной поверхности, с точки зрения фунда-
ментальных закономерностей явлений теплопереноса.

Introduction. Service life of structurally sound welds
is often shortened by their poor geometric features.
For example, for gas metal arc (GMA) welds, the
fatigue limit decreases as the weld toe angle increases
[1]. The toe angle depends upon the solidified surface
profile of the weld pool which, in turn, is affected by
the various factors such as the flow of liquid metal
in the weld pool, arc and droplet impact forces, and
filler metal addition. Often the control of weld bead
shape is achieved through trial and error. This appro-
ach has three main disadvantages. First, the trial and
error procedure is inherently expensive because there
are a large number of welding variables to be consi-
dered. For example, for GMA welding, the major
welding variables include arc current, arc voltage,
welding speed, wire feed rate, torch angle and the
type of material. Second, the chosen ranges of vari-
ables do not always produce optimal results. Finally,
the approach ignores the potential competitive tech-
nological advantage that is attainable from scientific
principles. A recourse to the trial and error approach
is to augment experiments with numerical modeling
based on the fundamental principles of transport phe-
nomena. This approach can be useful to achieve the
desired weldment features based on scientific princip-
les.

During fusion welding, the interaction of the heat
source and the material leads to rapid heating, melting
and vigorous circulation of the molten metal in the
weld pool. Free surface deformation of the weld pool

is an important feature of fusion welding. For gas
tungsten arc (GTA) welding, significant weld pool
deformation may take place at high current levels. In
GMA welding, the free surface problem is more com-
plicated due to the filler metal addition and droplet
impact. Free surface deformation affects the fluid flow
and heat transfer in the weld pool which in turn
affects the weldment geometry [2]. Control of solidi-
fied surface profile during welding can significantly
improve weldment properties and performance.

Over the last few decades, numerical calculations
of heat transfer and fluid flow have been used to
understand various weldment characteristics. Exam-
ples include quantitative understanding of the phase
composition [3—6], grain structure [6, 7], inclusion
structure [8—10], weld metal composition change
owing to both evaporation of alloying elements [11—
14] and dissolution of gases [15—17]. Computer simu-
lation efforts to understand the fusion zone geometry
have largely focused on simple systems, i.e. rectan-
gular work pieces with flat weld pool surfaces. These
models have been successfully used to predict weld
pool shape and size for a wide variety of welding
conditions in materials with diverse thermo-physical
properties in simple weld geometry. A fundamental
understanding of heat transfer and fluid flow consi-
dering free surface deformation is still evolving. Paul
and DebRoy [18] computed free surface profiles of
laser-welded specimens using fixed rectangular grids.
They showed that both the convection pattern and
solidification process affect surface profile of the wel-
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dment. Tsai and Kou [19] studied the effects of density
variation, Marangoni stress and electromagnetic force
induced convection on the free surface of the weld
pool using a steady state two-dimensional model in
the curvilinear grid system. Thompson and Szekely
[20] studied the transient development of weld pools
with a deformed free surface using a two-dimensional
model. Wu and Dorn [21] showed that weld pool
depression increased significantly with increasing
welding current and, to a lesser extent, decreasing
welding speed considering. Kim et al. [22] solved an
equilibrium equation for the calculation of free surface
profile using boundary fitted coordinate grid system
considering arc force, gravity, surface tension force,
and droplet impact force. Cao et al. [23] observed
that welding current could significantly change the
weld pool shape by increasing the curvature at the
trailing edge of the pool. The welding speed had little
effect on the weld pool shape, although it significantly
affected the size of the weld pool. The arc length was
found to affect both size and shape, but its effect was
much weaker compared to those of welding speed and
welding current. Cao and Dong [24] showed that an
accurate prediction of penetration profile requires
consideration of both the sensible heat and the impact
force of the droplet. Ushio and Wu [25] also reported
a model to calculate temperature and velocity fields
in three dimensions with a free surface.

A new transient three-dimensional numerical heat
transfer and fluid flow model has been developed at
the Pennsylvania State University to investigate the
solidified free surface profile of the weld pool. This
research is a part of an ongoing larger program to
understand the physical processes involved in the evo-
lution of weld geometry considering deformation of
the pool free surface. In this paper, the solidified
surface profile and the special features of the fusion
zone geometry during GMA welding of mild steel
workpieces were examined. The calculated weld ge-
ometry and the solidified free surface profile were
compared with experimentally measured values avail-
able in the literature [26] for several welding condi-
tions. The results reveal that both the solidified sur-
face profile and finger penetration characteristics of
GMA welds can be satisfactorily predicted by the
transport phenomena based model.

Mathematical formulation. Figure 1 is a schema-
tic diagram of the GMA welding arrangement and
the solution domain. The calculation is carried out in
the Cartesian coordinate system, and only half of the
workpiece is considered since the weld is symmetrical
about y = 0 plane. The coordinate system is attached
with the heat source. In order words, the heat source
and the liquid pool are fixed in space, and the material
enters and leaves the computational domain at the
welding speed.

Momentum, continuity and energy equations.
Using the coordinate system shown in Figure 1, the

net velocity is subdivided into convective and welding
velocity components as follows:

V
→

 ′ = V
→

 + U
→

s, (1)

where V
→

 ′, V
→

 and U
→

s are the net velocity, convective
component and the welding speed. The liquid metal
circulation in the weld pool is represented by the
following momentum equation:

ρ∇(V
→

 V
→
) = —∇P + ∇(μ∇V

→
) +

+ Sm + Sb + Se — ρ∇(U
→

s V
→
), (2)

where ρ is the constant density (incompressible flow),
μ is the viscosity, P is the pressure, and Sm is the
source term that modifies the momentum equation in
the mushy zone, Sb is the source term due to the
buoyancy force, and Se is the source term due to elec-
tromagnetic force. The last term in equation (2) arises
due to the motion of the heat source. Details about
these source terms are available in the literature [27].
The following continuity equation is solved in con-
junction with the momentum equation to obtain the
pressure field:

∇V
→

 = 0. (3)

The boundary conditions for momentum equations
are discussed as follows. Along the vertical plane of

symmetry (y = 0 plane), 
∂u
∂y

 = 0, v = 0 and 
∂w
∂y

 = 0,

where u, v and w are the components of the convective
velocity V

→
 in the x, y and z directions, respectively.

At the top surface, the boundary conditions are defi-

ned as —μ 
∂u
∂z

 = fL 
dγ
dT

 
dT
dx

, —μ 
∂v
∂z

 = fL 
dγ
dT

 
dT
dy

 and w =

0, where dγ/dT is the temperature coefficient of sur-
face tension, and the liquid fraction fL is assumed to
vary linearly with temperature:

fL = 

⎧

⎨

⎩

⎪
⎪
⎪
⎪

1             T > TL

T—TS

TL — TS
    TS ≤ T ≤ TL

0            T < TS

, (4)

where TL is the liquidus temperature, and TS is the
solidus temperature. The convective velocity in the
solid region is set to be zero.

Figure 1. A schematic diagram showing the GMA welding arran-
gement and the solution domain

25



In order to trace the weld pool liquid/solid in-
terface, i.e. the phase change, the total enthalpy H
is represented [28] by a sum of sensible heat h and
latent heat content ΔH, i.e. H = h + ΔH. The sensible
heat h is expressed as h = ∫CpdT, where Cp is the

specific heat, and T is the temperature. The latent
heat content ΔH is given as ΔH = fLL, where L is the
latent heat. The thermal energy transport in the weld-
ment can be expressed by the following modified en-
ergy equation:

ρ∇(V
→

h) = ∇ 
⎛
⎜
⎝

k
Cp

 ∇h
⎞
⎟
⎠
 + SL + Sv — ρ∇(U

→
Sh), (5)

where k is the thermal conductivity, and SL is the
source term that accounts for latent heat [27, 28].
The last term in equation (5) is due to the motion of
the heat source. The source term Sv is used to describe
the heat transfer from the metal droplets, which is
simulated by considering the existence of a cylindrical
volumetric heat source in the weld pool [29, 30]. It
is assumed that the energy transported by the droplets
is uniformly distributed in the cylindrical cavity in
the weld pool, and the height and radius of the cavity
are determined by the parameters such as the droplet
size, shape, velocity and transfer frequency. Details
of the calculation of the volumetric heat source are
available in the literature [3].

The boundary condition at the top surface is that
the heat flux Jh is prescribed as

Jh = 
IVη
2πrb

2 exp 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜— 

x2 + y2

2rb
2

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟ — εσ (T4 — Ta

4) —

—  hc (T — Ta),
(6)

where I is the arc current, V is the arc voltage, η is
the arc efficiency, rb is the arc radius, ε is the emis-
sivity, σ is the Stefan—Boltzmann constant, T is the
top surface temperature, Ta is the ambient tempera-
ture, and hc is the heat transfer coefficient. As shown
in equation (6), the first term in the right hand side
is the heat input from the heat source. The second
term corresponds to the heat loss by radiation, and
the last term represents the heat loss by convection.
It is assumed that the flux given by equation (6) is
independent of the free surface profile to simply the
calculation. At the plane of symmetry, no heat transfer

occurs across:  
∂h
∂y

 = 0. At all other surfaces, the tem-

peratures were set as the ambient temperature.
Calculation of free surface of liquid pool. The

free surface of the liquid weld pool is calculated by
minimizing the total liquid surface energy, which in-
cludes the surface tension energy, the potential energy
in the gravitational field, the work done by arc and
droplet impact forces on the pool surface. The total
surface energy balance equation after being treated
by calculus of variation [31], takes the following form
of a static force balance equation:

 Pa + Pd + λ + γ ×

× 
(1 + Φy

2) Φxx — 2ΦxΦyΦxy + (1 + Φx
2) Φyy

(1 + Φx
2 + Φy

2)3/2  = ρgΦ, (7)

where Pa and Pd are the arc and droplet impact forces,
respectively, λ is the Lagrangian multiplier, γ is the
surface tension coefficient of the liquid, and Φ is the
configuration function of the weld pool surface that
represents the elevation or depression across a datum
level. The symbols Φx, Φxx and Φxy are defined as

Φx = 
∂Φ
∂x

, Φxx = 
∂(Φx)
∂x

 and Φxy = 
∂(Φy)
∂x

, respectively.

The definitions for Φy and Φyy are similar. The arc
force distribution is given as [32]:

Pa = 
μmI2

8πra
2 exp 

⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
— 

x2 + y2

2ra
2

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟
, (8)

where μm is the magnetic permeability and ra is the
distribution parameter of the arc force. The distribu-
tion of the droplet impact force is given as [24]:

Pd = 
mvdf

2πrd
2  exp 

⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
— 

x2 + y2

2rd
2

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟
, (9)

where m is the droplet mass, vd is the droplet velocity,
f is the droplet transfer frequency, and rd is the dis-
tribution parameter for droplet impact force.

The Lagrangian multiplier, λ, is obtained from the
following volume continuity equation:

 ∫∫ 
s

Φdxdy — Vd = 0, (10)

where Vd is the volume addition through filler wire.
The boundary condition along the symmetry plane

is defined as 
∂Φ
∂y

 = 0. The boundary condition at the

top surface needs to include the effect of weld rein-
forcement that forms due to the addition of metal
droplets. As shown in Figure 2, the weld pool width
is maximum in plane D. In front of plane D (negative
x direction), the value of Φ is equal to zero in the
solid region, as shown in Figure 2 (A). Behind plane
D (positive x direction), the value of Φ is equal to
that of the surface profile φS at the reinforcement
solid boundary as shown in Figure 2 (B).

The weld reinforcement surface profile φS is cal-
culated by considering the overall mass conservation.
As shown in Figure 3, the area of the weld reinforce-
ment Ad (the shadowed region) is equal to the addi-
tional volume of the filler metal per unit length [33]:

Ad = 
πrw

2 fw
2US

, (11)

where rw is the radius of the filler wire, fw is the feed
rate and US is the welding speed as defined previously.
It is assumed that during solidification, the effect of
arc and droplet impact forces is negligible and the
solidified surface profile preserves the shape of the
liquid metal. Thus, the reinforcement surface profile
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shown in Figure 3 can be calculated by considering
that Ad amount of liquid metal distributes over a
distance of Wd (half of the pool width):

λ + γ 
φyy

(1 + φy
2)3/2 = ρgφ, (12)

∫ 
0

Wd

φdy — Ad = 0. (13)

The boundary conditions used in the calculation
of solidified surface profiles are given as φ = 0 at the

solid boundary and 
∂φ
∂y

 = 0 at the symmetry plane.

Discretization and solution of the governing equ-
ations. The governing equations are discretized using
the control volume technique with the power law
scheme [34]. A staggered grid is used to store the

velocity components and scalar quantities at different
locations to ensure stability of the calculation. The
discretized equations are solved using Semi-Implicit
Method for Pressure Linked Equations (SIMPLE)
algorithm [34]. Details of the discretization and so-
lution of governing equations are available in the li-
terature [27]. A steady temperature and velocity fields
were first obtained to define the weld pool by solving
equations (2), (3) and (5) in a flat pool surface. The
deformed free surface was then obtained using equa-
tions (7), (10), (12) and (13). The new locations of
the grid points were calculated and the velocity and
temperature fields were recalculated using the defor-
med boundary fitted coordinates.

Results and discussions. Experimental results on
GMA welding of mild steel workpieces available in
the literature [26] were used to validate the computed
results. Table 1 summarizes the welding conditions
used in the experiments [26]. As shown in this Table,
the arc voltage was maintained constant during GMA
welding experiments. The following contact tube to
workpiece distances were used: 15, 20 to 25 mm. The
corresponding arc currents were 300, 280 to 260 A,

Figure 2. A schematic diagram showing the cross sections of weld pool at several planes perpendicular to the welding direction

Figure 3. A schematic diagram showing the cross section of GMA
welds and the boundary conditions used in the calculation of soli-
dified surface profile

Table 1. Welding parameters used in the simulations

Welding
parameters

Case A Case B Case C

Arc voltage, V 31.5

Absorption coefficient 0.7

Welding speed, mm/s 7

Wire diameter, mm 1.2

Wire feed speed, mm/s 150

Shielding gas 80 % Ar + 20 % CO2

Contact tube to workpiece
distance, mm

15 20 25

Arc current, A 300 280 260

Arc radius, mm 8 10 12

Distribution parameter for
the arc force, ra, mm

5.4 6.0 7.2

Distribution parameter for
the droplet force, rd, mm

5.4 6.0 7.2

Height of the volumetric
heat source, mm

4.9 3.8 1.2
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respectively. The physical properties of the material
used in the calculations were assumed to be inde-
pendent of temperature for simplicity and are presen-
ted in Table 2. Furthermore, the viscosity and thermal
conductivity of the liquid were enhanced by a factor
of 17 and 6, respectively, to represent the effect of
turbulence on the weld pool convection [27].

The effect of the contact tube to workpiece dis-
tance on the weld geometry is simulated by applying
appropriate values of welding parameters. These pa-
rameters were calculated by either considering arc
behavior [33] or using the experimentally measured
values available in the literature [3, 32, 35—37], and

are summarized in Table 1. As shown in this Table,
as the arc length increases due to the increased contact
tube to workpiece distance, the energy input and arc
force are distributed over a larger area, while the
height of the volumetric heat source decreases.

Figure 4 shows the calculated temperature and
velocity fields for case (A) listed in Table 1. In this
Figure, the temperature field is indicated by the con-
tour lines and the fluid velocities are represented by
arrows. The liquid metal motion in the weld pool is
driven mainly by the surface tension and electromag-
netic forces and, to a much lesser extent, by the buoy-
ancy force. Due to the negative value of dγ/dT, the
surface tension force drives the liquid metal from the

Table 2. Physical properties used in the calculation

Physical properties Value

Liquidus temperature, K 1793

Solidus temperature, K 1770

Density of liquid metal, kg/m3 7.2×103

Enhanced viscosity of liquid, kg/(m⋅s) 0.1

Thermal conductivity of solid, J/(m⋅s⋅K) 5.0

Enhanced thermal conductivity of liquid,
J/(m⋅s⋅K)

36.4

Specific heat of solid, J/(kg⋅K) 753.6

Specific heat of liquid, J/(kg⋅K) 745.3

Latent heat of melting, J/kg 2.7×105

Temperature coefficient of surface tension,
N/(m⋅K)

—0.35×10—3

Figure 4. Computed temperature and velocity fields considering
deformable weld pool surface during GMA welding. Welding pa-
rameters are listed in Table 1 for case A

Figure 5. Comparison between the calculated and the measured [26] solidified surface profiles. The symbols θ, h, W and P in case (A)
correspond to the toe angle, reinforcement height, bead width and bead penetration, respectively
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center to the periphery at the top surface of the weld
pool. The liquid metal is driven downward in the
middle of the weld pool due to the strong electromag-
netic force. This downward flow pattern allows more
heat to be transferred from the heat source to the
bottom of the weld pool, which, in turn, results in a
deep penetration. Figure 4 also depicts the free surface
deformation of the weld pool during GMA welding.
At the center of the top surface, the liquid metal is
severely depressed due to the arc and droplet impact
forces. The liquid metal is pushed to the rear part of
the weld pool and forms weld reinforcement during
solidification.

By using the appropriate values of parameters
listed in Table 1, the effect of the contact tube to
workpiece distance on the solidified surface profile
for three cases were examined. Figures 5 (A), 5 (B)
and 5 (C) show the comparison between the calcu-
lated and measured solidified surface profiles under
various welding conditions. As shown in these figures,
the calculated fusion zone geometries agree fairly well
with the corresponding experimental values. Further-
more, two important geometric features, i.e. the weld
reinforcement and finger penetration, could be pre-
dicted by the heat transfer and fluid flow model. It
should be noted that certain parameters such as the
distribution parameter for the droplet impact force
had to be adjusted to obtain good agreement between
the experimental data and the computed results, since
accurate data of these parameters were not available
for the welding conditions studied in this paper. The
lack of available data emphasizes the need for quan-
titative investigations on this topic and suggests that
the results obtained in this investigation should be
used carefully.

The calculated weld geometry for various welding
conditions is summarized in Table 3. As shown in this
Table, the calculated results show that as the distance
between the contact tube and workpiece increases and
the arc current decreases, both the weld reinforcement
height and toe angle decrease. This can be explained
by considering the characteristics of the welding arc.
The arc length increases as the contact tube to work-
piece distance increases. Hence, the arc energy is dis-
tributed over a larger area that results in a wide weld
bead. Since the same volume of the filler metal is
added, the wider the weld bead, the less the weld
reinforcement height, and consequently, the less the
weld toe angle. The decrease in the weld reinforcement
and toe angle is of important from the consideration
of fatigue strength. However, any improvement will
also depend on adequate weld penetration and sound-
ness of weldment structure. The good agreement be-
tween the calculated and measured solidified surface
profiles reported here demonstrates significant pro-
mise for understanding the evolution of the weld bead
shape and eventually weld mechanical properties
based on the fundamental principles of transport phe-
nomena.

Conclusion. With the advent of high-speed com-
puters, more realistic heat transfer and fluid flow
calculations considering deformation of the weld pool
surface have now become practical. With the growing
sophistication of the models, more useful applications
are emerging. In the present work, heat transfer and
fluid flow during GMA welding of mild steel work-
pieces were studied using a transient three-dimensio-
nal numerical model considering deformation of weld
pool free surface. The effect of welding parameters
on the solidified surface profile could be quantitati-
vely understood. This work demonstrates that the
application of numerical transport phenomena can
significantly add to the quantitative knowledge base
in welding and help the welding community in
solving practical problems. Significant expansion of
this quantitative knowledge base is necessary before
welds can be designed to achieve specific structure
and properties on the basis of scientific principles.
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СИЛОВОЕ ВОЗДЕЙСТВИЕ ДУГИ
ПРИ ВИГ И А-ВИГ СВАРКЕ МЕТАЛЛА

Д. В. КОВАЛЕНКО, К. А. ЮЩЕНКО, И. В. КОВАЛЕНКО
(Ин-т электросварки им.Е.О.Патона НАН Украины, г. Киев)

Дан обзор работ по исследованию и измерению силового воздействия и давления дуги при ВИГ и А-ВИГ сварке.
Приведена методика и данные исследований силового воздействия и давления дуги при этих способах сварки.
Установлено, что при незначительном (на 10...15 %) увеличении силового воздействия при А-ВИГ сварке по
сравнению с ВИГ сваркой значительно (на 30...50 %) возрастает давление дуги на сварочную ванну, что, по-
видимому, является одним из факторов повышения проплавления при А-ВИГ сварке. Расхождения между экс-
периментальными и расчетными данными полного силового воздействия дуги объясняются неадекватностью ранее
предложенных теоретических моделей дуги и сварочной ванны, схемы расчета сил, процессов, происходящих в
реальных дуге и сварочной ванне.

Efforts on investigation and measurement of the force effect and pressure exerted by the arc in TIG and A-TIG welding
are reviewed. Experimental procedure and data on the arc force effect and pressure with the above welding methods
are presented. It has been found that an insignificant (10...15 %) increase in the force effect during A-TIG welding,
compared with TIG welding, leads to a substantial increase (30...50 %) in the arc pressure on the weld pool. This seems
to be one of the factors causing increase in the penetration depth in A-TIG welding. Some disagreement between
experimental and calculation data on the total force effect of the arc is attributable to inadequacy of the earlier suggested
theoretical models of the arc and weld pool, as well as methods used for calculation of forces acting in an actual arc
and weld pool.

Введение. Из многих параметров сварочного про-
цесса при аргонодуговой сварке вольфрамовым
электродом в инертных газах металла (ВИГ, или
ТИГ сварка), влияющих на формирование и качес-
тво сварного шва, наименее изученными являются
давление и силовое воздействие дуги. При сварке
тонкого металла давление дуги оказывает решаю-
щее значение на образование прожогов, а при свар-
ке толстого металла существенно влияет на глубину
проплавления. Однако следует отметить, что име-
ется много экспериментальных данных как по сило-
вому воздействию, так и по давлению дуги. Попыт-
ка же обобщения данных различных исследований
выявила наличие больших расхождений. Это
можно объяснить тем, что измерения проводили на
приборах с различными схемами и конструкциями
и при неодинаковых условиях эксперимента. Пред-
ложенные ранее теоретические модели дуги и
ванны, а также схемы расчета сил неадекватно
описывают процессы, происходящие в реальной
дуге и ванне.

Еще более неопределенное положение и с дан-
ными по силовому воздействию дуги при ВИГ сварке
по слою активирующего флюса (А-ВИГ сварка) –
процессу, который в последние годы получил
широкое применение благодаря значительному повы-
шению проплавляющей способности дуги [1].

В настоящей работе дан краткий литературный
обзор и выполнены исследования и расчеты сило-

вого воздействия и давления дуги при ВИГ и А-ВИГ
сварке стали 12Х18Н10Т.
Давление и силовое воздействие дуги, их сос-

тавляющие. Электродуговую сварку металла мож-
но рассматривать как процесс, вызванный тепло-
вым воздействием дуги, приводящим благодаря вы-
сокой температуре к плавлению металла и затем
механическим воздействием дуги, вытесняющим
жидкий металл из-под пятна дуги. Последнее
приводит к проплавлению металла вглубь.

Чтобы устранить путаницу в терминах при рас-
смотрении механического воздействия дуги в работе
[2] предложен термин «силовое воздействие дуги»
F, при этом исключалось понятие «силовое дав-
ление» P. Для понятия «силовое воздействие дуги»
применяется размерность силы (ньютон и грамм-
сила), а для «давления дуги» – паскаль (ньютон
на квадратный метр) и грамм-сила на квадратный
метр*

.
В работе [3] установлено, что силовое воз-

действие дуги F пропорционально квадрату силы
тока, т.е. F = KI2 (Н или г⋅с) и имеет электро-
магнитную природу.

Процессы, происходящие в сварочной дуге и
приводящие к возникновению давления дуги на
жидкий металл в сварочной ванне, до конца еще не
изучены. Анализ литературных данных показыва-
ет, что силовое воздействие дуги имеет несколько
основных составляющих [4]:

© Д. В. КОВАЛЕНКО, К. А. ЮЩЕНКО, И. В. КОВАЛЕНКО, 2002

*В данной работе использование размерности грамм-силы и грамм-силы на квадратный миллиметр, а также некоторых обозначений
обусловлено тем, что они были приняты в рассматриваемых нами источниках.
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• силу, создаваемую носителями электрических
зарядов – электронов и ионов;

• электромагнитную силу;
• электродинамическую силу;
• силы реактивного действия газов и паров.
О силах реактивного действия газов и паров в

работе [4] практически ничего не сказано, а о пер-
вой составляющей силового воздействия дуги отме-
чено лишь, что она, создаваемая носителями заря-
дов, будет всегда, так как энергия в дуге на 99 %
переносится электронами, имеющими большую
кинетическую энергию, и давление на анод больше,
чем на катод.

Электромагнитная составляющая – следствие
воздействия на жидкую ванну металла (по которой
протекает ток) магнитных полей, близлежащих
проводов с током.

Электродинамическая составляющая в основ-
ном обусловливается пинч-эффектом (радиальным
сжатием) [4]. Заметим, что ее Н. А. Ильенко [4]
назвал электродинамической, а П. А. Шоек [5] и
А. А. Ерохин [6] – газокинетической силой, что
лучше выражает ее физическую сущность.

Понятно, что для понимания природы давления
дуги, а также использования в практических целях
очень важно определить давление или силовое воз-
действие экспериментально на реальных сварочных
дугах.

Механизм повышения глубины проплавления при
А-ВИГ сварке до сих пор до конца не ясен. В связи
с этим представляет интерес работа [7], в которой
при рассмотрении влияния активирующего флюса на
увеличение проплавления важное место отводится
давлению дуги на расплавленный металл. При этом
на основе проведенных расчетов утверждается, что
максимальное давление при А-ВИГ сварке по срав-
нению с ВИГ сваркой увеличивается до 35 %, однако
экспериментальные подтверждения не приводятся.
Методы измерения давления и силового воз-

действия дуги. Известны два метода измерения
механического воздействия дуги. Первый, называ-
емый методом весов (взвешивания), или весовым
методом, позволяет непосредственно определить
полную силу воздействия на металл сварочной

дуги, которая представляет собой сумму электро-
магнитной (Fэм), газокинетической (Fгк) и других
составляющих (единицы измерения – ньютон,
килограмм-сила, грамм-сила). Некоторые авторы
при определении силового воздействия дуги элек-
тромагнитную составляющую часто вычитают из
полной силы, а другие составляющие полной силы
не учитываются.

Сущность второго метода, который называют
манометрическим, или методом стробирующего
анода, заключается в косвенном определении га-
зокинетической составляющей силы посредством
измерения радиального распределения давления
дуги (единицы измерения – паскаль (ньютон на
квадратный метр), грамм-сила на квадратный
миллиметр). Этот метод позволяет получить ин-
формацию о газокинетической составляющей силы
(в ньютонах или грамм-силе), максимальном дав-
лении по оси дуги (в паскалях, ньютонах на квад-
ратный метр или грамм-силе на квадратный
миллиметр), диаметре пятна давления и форме
кривой радиального распределения давления
(кривая Гаусса или экспонента).

При исследовании механического воздействия
сварочной дуги на металл рационально использо-
вать оба метода, так как они дополняют друг друга.

Весовой метод (метод взвешивания). Одной из
первых работ по измерению силового воздействия
дуги весовым методом следует назвать исследо-
вание А. В. Петрова [8], в котором описан прибор
при горизонтальном расположении дуги. Изме-
рения проводили на стали 12Х18Н9Т дугой, горя-
щей в аргоне при плавящемся и неплавящемся элек-
тродах, на токах от 100 до 550 А, длине дуги
5...10 мм.

В работе сделаны следующие выводы:
1) полная сила воздействия дуги, как и ее элек-

тромагнитная составляющая, может определяться
формулой Fпол = KI2 (г⋅с), где К – коэффициент,
зависящий от условий сварки;

2) с уменьшением диаметра электрода полная
сила дуги несколько возрастает;

3) при увеличении дугового промежутка lд пол-
ная сила дуги несколько уменьшается;

4) полная сила дуги при плавящемся электроде
больше, чем при неплавящемся, что особенно за-
метно при больших токах.

В работах [2, 9—14] измерения силового воз-
действия дуги весовым методом описаны на не-
сколько видоизмененных приборах. Наиболее ха-
рактерные данные измерения для сварочной дуги с
вольфрамовым электродом, горящей в аргоне,
приведены в табл. 1. Как видим, данные в разных
работах не совпадают.

Манометрический метод (метод стробирую-
щего анода). Впервые манометрический метод,
используемый в основном для измерения радиаль-
ного распределения давления дуги, был применен
П. А. Шоеком [5]. В установке при неподвижной
дуге, горящей на вольфрамовом электроде диамет-

Таблица 1

Ток
прямой 
поляр-
ности
I, А

Длина
дуги
lд,
мм

Полная 
сила
дуги

Fпол, г⋅с

К⋅105

для
полной
силы в
фор-
муле
Fпол =
= KI2,
г⋅с/А2

Газокинети-
ческая сила
Fгк = Fпол —
— Fэм, г⋅с

К⋅10
5

для
газоки-
нетичес-
кой

силы в
фор-
муле

Fгк=KI
2
,

г⋅с/А
2

Источ-
ник

200 5...10 1,0 2,5 0,3 0,8 [8]

150 — 1,3 6,0 0,3 1,5 [10]

150 2,5 1,1 5,0 0,4 1,9 [11]

120 2,0 — — 0,5 3,7 [13]

10 1,0 — — 0,005 5,0 [9]
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ром 6,25 мм с углом заточки 45° в аргоне, переме-
щаемый микровинтом водоохлаждаемый анод
имеет отверстие диаметром 0,5 мм, соединенное с
микроманометром. Давление дуги измерялось при
неподвижных дуге и аноде в нескольких точках по
радиусу дуги: от ее оси, где давление максимальное
до периферии и где оно равно нулю. Распределение
давления по радиусу дуги, приведенное в работе
[6], по утверждению А. А. Ерохина, соответствует
нормальному распределению, т.е. распределению
Гаусса, что соответствует уравнению P(r) =
= Pmaxexp(—ar2).

В работах [6, 15—18] измерения проводили при
движущейся дуге по усовершенствованным ме-
тодикам и с использованием различных конст-
рукций приборов.

В табл. 2 приведены литературные данные изме-
рения давления дуги манометрическим методом.

По мнению А. А. Ерохина [6], вследствие
различия и несовершенства методик манометричес-
кого метода эти результаты следует рассматривать
как качественные, а не количественные. Как видно
из табл. 2, разброс данных для Pmax и Fпол довольно
значительный.

Представляет интерес работа [18], в которой
исследовано влияние активирующего флюса ФС-71
при ВИГ сварке стали 12Х18Н9Т, измерено расп-
ределение плотности тока, давление дуги по
методике П. А. Шоека [5], но при передвижении
дуги со скоростью 3 м/ч. В работе сделана попытка
теоретического обоснования влияния активи-
рующего флюса на распределение давления дуги и
глубину проплавления.

В работе [18] примечательно то, что максималь-
ное давление при сварке по активирующему флюсу
меньше, чем без флюса. Это объясняется двумя
факторами:

• увеличением встречного анодного потока, ко-
торый уменьшает основной катодный поток;

• благодаря пинч-эффекту в результате сжатия
дуги активирующим флюсом уменьшается разница
между максимальными осевыми давлениями в ка-
тодном и анодном пятне, что приводит к умень-
шению напора и осевой силы дуги.

Таким образом, исходя из работы [18], можно
предположить, что введение активирующего флюса
уменьшает газокинетический напор дуги, но в то
же время приводит к увеличению других составля-
ющих сил, действующих на ванну (электромаг-
нитная, реактивная сила паров и газов), что в целом
повышает максимальное давление на оси, которое
должно способствовать увеличению глубины проп-
лавления.
Сравнительный анализ двух методов изме-

рения. Несмотря на значительный разброс данных
по измерениям двумя методами, для предваритель-
ной оценки можно принять средние значения сило-
вого воздействия (полная сила), газокинетической
составляющей и максимального давления на оси
при ВИГ сварке в аргоне (табл. 3).

Таблица 2

Свароч-
ный
ток I,
А

Скорость
перемещения 

дуги v,
м/ч

Длина
дуги lд,
мм

Диаметр
катода d,

мм

Угол
заточки
катода,
град

Максималь-
ное дав-
ление
на оси
Pmaх,
г⋅с/см

2

Полная
сила Fпол,

г⋅с

К⋅10
5
 в

формуле
Fпол = KI

2
,

г⋅с /A
2

Источник Примечание

100 Непод-
вижная

6 6,25 45 4,0 0,36 3,6 [5] Fпол и K из [6]

150 » 1 6,25 45 13,0 0,81 3,6 [5] Fпол вычислена
авторами

210 21,4 1 4,0 34 14,5 0,2 [19]

150 21,4 1 4,0 34 0,1 [19] Fпол из [19]

140 — — — — 11,0 0,8 4,0 [15]

80 2,46 2 3,0 45 3,3 0,127 2,0 [16]

150 2,46 2 3,0 45 0,45 2,0 [16] Fпол вычислена
авторами

150 3,0 1 3,0 55 4,8 — — [18]

150 — 1 — — 8,5 — — [7] Без активирующего
флюса

Таблица 3

Метод
измерения

Полная
сила
Fпол,
г⋅с

Электро-
магнит-
ная сос-
тавляю-
щая

Fэм, г⋅с

Газокине-
тическая
составляю-

щая
Fгк, г⋅с

Макси-
мальное
давление
на оси
Pmax,

 г⋅с/см
2

Весовой 1,1 0,8 0,3 —

Манометри-
ческий

— — 0,4...0,6 5,0...7,0

Прим е ч а н и е .  Режим горения дуги для обоих методов сле-
дующий: I = 150 A, lд = 1...2 мм.
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В ряде работ [20, 21] исследовано влияние на дав-
ление и силовое воздействие дуги таких параметров,
как напряжение, длина дуги, геометрия заточки не-
плавящегося электрода. При этом получены несовпа-
дающие, а то и противоречие результаты.

Изучены также зависимости полного силового
воздействия Fпол и максимального давления дуги
на ее оси Pmax от силы тока. Что касается первой
зависимости, то о ней уже шла речь выше и она
является общепринятой, т. е. Fпол = KI2.

Относительно зависимости Pmax от I, то
большинство исследователей [5, 22—24] описывают
ее уравнением Pmax = K′I2. Однако встречаются и
другие мнения [ 25, 26], а именно Pmax = K′′I.

Оба рассмотренных метода измерения силового
воздействия и давления дуги имеют преимущества
и недостатки. Недостатками манометрического ме-
тода является невозможность измерения электро-
магнитной составляющей, вызванной силами Ло-
ренца, и реактивных сил паров металла и газов, а
также сложность аппаратуры и проведения иссле-
дований. Недостатками весового метода является
то, что эти измерения не дают значений максималь-
ного давления на оси дуги, что необходимо для
определения глубины кратера в ванне под дугой, а
также существовавшая многие годы неопределен-
ность с необходимостью вычитания электромаг-
нитной составляющей из полученного значения
полной силы [6, 8].

На наш взгляд, весовой метод является наиболее
приемлемым благодаря своей простоте и возмож-
ности измерения всех сил, действующих на свароч-
ную ванну. Неопределенность с вычитанием элек-
тромагнитной силы решается путем подключения
токоподвода к свариваемому образцу в определен-
ное место [27, 28].

В то же время нельзя согласиться с утверж-
дением авторов работы [27], что рассмотренные
выше два метода измерения силового воздействия
и давления непригодны для применения хотя бы
потому, что других методов пока не существует.
Методика исследования. Предложена следую-

щая методика для определения силового воз-
действия, среднего и максимального давлений дуги:
измерение полного силового воздействия дуги ве-
совым методом; измерение диаметра и площади

анодного пятна методом секционированного анода;
расчет коэффициента сосредоточенности; расчет
среднего и максимального давлений дуги.

Определение полного силового воздействия
дуги при ВИГ и А-ВИГ сварке выполняли весовым
методом с использованием усовершенствованного
прибора, конструкции А. В. Петрова [8]. При этом
исследовали движущую дугу в вертикальном
нижнем положении. При сварке применяли образ-
цы из стали 08Х18Н10Т толщиной 10 мм, в качестве
неплавящегося электрода использовали вольфрам
диаметром 3,2 мм с углом заточки 30°. При этом
ток варьировали в диапазоне 100...200 А, а длину
дуги – в диапазоне 1...5 мм, скорость сварки была
постоянной и составляла 100 мм/мин. Защитный
газ – аргон. В качестве активатора использовали
аэрозольный активатор ПАТИГ С-А. В процессе
экспериментов исследовали зависимость влияния
тока сварки и длины дуги на силовое воздействие
дуги.

Поскольку давление дуги имеет электромаг-
нитную природу, то для определения полного дав-
ления дуги на сварочную ванну необходимо знать
диаметр и площадь анодного пятна дуги.

Исследования по измерению диаметра анодного
пятна проводили методом секционированного ано-
да по методике из работы [5]. Эксперименты про-
водили на режимах сварки, которые применяли при
исследованиях силового воздействия дуги.

Для вычисления максимального давления дуги
необходимо знать закон распределения давления и
коэффициент сосредоточенности дуги. Последний
определяли по методике [29].

Среднее давление вычисляли по формуле

Pср = F/S (г⋅с/мм2), (1)

где S – площадь анодного пятна, мм2.
Вычислить максимальное давление Pmax можно

по ниже приведенной по формуле

Pmax = 
a2F
π , (2)

где a2 – коэффициент сосредоточенности плот-
ности тока и соответственно, как принято нами, дав-
ление дуги, мм—2.

Формула (2) соответствует и общепризнанному
уравнению радиального распределения давления
дуги P(r) [6], а именно

P(r) = Pmaxe—аr
2

, (3)

где r – радиальное расстояние от оси дуги, мм; а –
коэффициент сосредоточенности давления дуги, мм—2;
(а и а2 – разные обозначения коэффициента,
принятые разными авторами [6, 29]).

В свою очередь уравнение (3) точно соответст-
вует уравнению распределения удельного теплово-
го потока q2(r) [30]

q2(r) = q2me—kr
2

, (4)

Рис. 1. Влияние тока сварки на полное силовое воздействие дуги
при ВИГ (1,2 ) и А-ВИГ (3, 4) сварке (vсв = 100 мм/мин, lд =
= 1,5 мм): сплошная кривая – экспериментальные данные;
штриховая – расчетные (K = 0,08⋅10

—4
 г⋅c/A

2
)
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где q2m – максимальный удельный тепловой поток
на оси дуги, кал/(мм2⋅с); k – коэффициент сос-
редоточенности теплового потока, мм—2.
Результаты исследований. Результаты исследо-

ваний полного силового воздействия дуги приведе-
ны на рис. 1. Эксперименты показали, что с повы-
шением тока сварки полное силовое воздействие
дуги возрастает как при ВИГ, так и при А-ВИГ
сварке.

Значения полного силового воздействия дуги в
диапазоне токов 50...100 А при ВИГ и А-ВИГ сварке
практически не отличаются, а при токах 150...200 А
при А-ВИГ сварке на 10...15 % больше по срав-
нению с ВИГ сваркой. Опыты также показали, что
изменение длины дуги от 1 до 5 мм не оказывает
существенного влияния как при ВИГ, так и А-ВИГ
сварке на полное силовое воздействие дуги.

Как видно из рис. 2, при ВИГ и А-ВИГ сварке
с повышением тока сварки I диаметр анодного пятна
dа и соответственно его площадь Sa возрастают. С
увеличением длины дуги при фиксированном токе
указанные размеры анодного пятна также возрас-
тают. При этом размеры анодного пятна при А-ВИГ
сварке по сравнению с ВИГ сваркой во всей области
исследованных режимов меньше: da – на 10...18 %,
а Sa – на 20...30 %. Расчеты показали, что с
увеличением тока сварки, значения коэффициента
сосредоточенности падают как при ВИГ, так и А-ВИГ
сварке.

На основании полученных данных вычислены
средние и максимальные давления дуги по форму-
лам (1) и (2). Из полученных на рис. 3 данных
видно, что при ВИГ и А-ВИГ значения средних и
максимальных давлений дуги в диапазоне токов
100...150 А растут значительно, а в диапазоне токов
150...200 А – менее интенсивно. По-видимому,
такие тенденции в зависимостях вызваны
различием динамики роста площади анодного пятна
по сравнению с ростом значений силового воз-
действия дуги. Следует отметить, что при А-ВИГ
сварке среднее и максимальное давление на
30...50 % больше, чем при ВИГ сварке, а в абсо-
лютных значениях соответственно на 1,7...3,9⋅102

и 5,4...11,7⋅102 Па. По-видимому, давление дуги
является существенным фактором, влияющим на
увеличение глубины проплавления при А-ВИГ
сварке.

Для сравнения экспериментальных данных пол-
ного силового воздействия дуги с теоретическими,
были проведены вычисления полного силового воз-
действия дуги Fпол по формуле, приведенной в рабо-
те [27]:

Fпол = 
μ0I

2

4π
 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
3
4
 + ln 

Ra

Rк

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟ [H], (5)

где I – ток сварки; Ra, Rк – радиусы соответст-
венно анодного и катодного пятен дуги, мм (зна-
чения Rк для токов 100, 150 и 200 A приняты со-
ответственно 0,5, 0,75 и 1,0 мм); μ0 – магнитная
проницаемость, равная 4π⋅10—7 Гн/м.

Как следует из рис. 1, теоретические данные
Fпол меньше экспериментальных, причем для ВИГ
сварки теоретические данные силового воздействия
выше, чем для А-ВИГ сварки, т.е. обратная
картина. Это можно объяснить тем, что принятая
в работах [25, 27] модель дуги и сварочной ванны,
а также схема расчетов неадекватны реальной дуге
и сварочной ванне (что отмечалось в работе [27]).

Таким образом, предложенная модель не учиты-
вает реактивную силу давления паров и газов, т.е.
взаимодействие дуги и ванны, процесс которого
значительно интенсифицируется при А-ВИГ свар-
ке. Кроме того, увеличению силового воздействия
дуги при А-ВИГ сварке способствует увеличение
электромагнитной составляющей Fэм в связи с воз-

Рис. 2. Влияние тока сварки на диаметр анодного пятна при
ВИГ (1) и А-ВИГ сварке (2) (vсв = 100 мм/мин, lд = 1,5 мм)

Рис. 3. Влияние тока сварки на среднее (а) и максимальное (б)
давление дуги при ВИГ (2) и А-ВИГ (1) сварке (vсв =
= 100 мм/мин, lд = 1,5 мм)
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растанием плотности тока j согласно уравнению
Fэм = jB, где B – магнитная индукция.

Выводы

1. Проведенный литературный обзор работ по ис-
следованию и измерению силового воздействия и
давления дуги при ВИГ и А-ВИГ сварке показал
значительные расхождения данных. Это можно
объяснить тем, что иссследования проводили с
использованием различных методик, конструкций
приборов и при неодинаковых условиях экс-
периментов.

2. Предложена экспериментально-расчетная мето-
дика определения силового воздействия и давления
дуги на сварочную ванну при ВИГ и А-ВИГ сварке.
Использование весового метода измерения силового
воздействия дуги дает надежные результаты, при-
емлемые для практического применения.

3. Экспериментально установлено, что в диапа-
зоне токов 100...200 А при длине дуги 1,5 мм не-
значительное на 10...15 % (0,2...0,4 Н⋅10—2)
увеличение силового воздействия при А-ВИГ свар-
ке по сравнению с ВИГ сваркой приводит к
значительному на 30...50 %, а в абсолютных зна-
чениях соответственно на 1,7...3,9 и 5,4...
...11,7 Па⋅102 возрастанию полного, среднего и
максимального давлений дуги на сварочную ванну,
что, по-видимому, является одним из факторов
повышения проплавления при А-ВИГ сварке. По-
лученные данные согласуются с расчетными и эк-
спериментальными данными некоторых исследова-
телей.

4. Расхождения между экспериментальными и
расчетными данными по определению полного
силового воздействия дуги объясняются неадекват-
ностью ранее предложенных теоретических мо-
делей дуги, сварочной ванны и схемы расчета сил,
реальным процессам, происходящим при сварке.
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МОДЕЛИРОВАНИЕ КОМБИНИРОВАННЫХ
ЛАЗЕРНО-ПЛАЗМЕННЫХ ПРОЦЕССОВ ОБРАБОТКИ
МАТЕРИАЛОВ И УСТРОЙСТВ ДЛЯ ИХ РЕАЛИЗАЦИИ

И. В. КРИВЦУН
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Разработаны математические модели и проведено численное исследование физических явлений, протекающих при
взаимодействии лазерного пучка с дуговой плазмой и их совместном воздействии на обрабатываемый металл в
условиях комбинированной (лазерно-плазменной) сварки и термообработки поверхности. Установлено, что в
системе электрическая дуга—лазерный пучок возможно возникновение комбинированного лазерно-дугового разряда,
который может быть положен в основу создания нового класса плазменных устройств – интегрированных лазер-
но-дуговых плазмотронов для комбинированной сварки, наплавки, напыления и др. Разработаны принципы пост-
роения и методы расчета интегрированных плазмотронов различного технологического назначения. Выполнены
теоретические исследования, разработаны математические модели и проведено численное моделирование процессов
лазерного и плазменного взаимодействия с дисперсными материалами, предложено программное обеспечение для
компьютерного моделирования процесса плазменного напыления.

Mathematical models were developed and numerical study was conducted to investigate physical phenomena occurring
in interaction of the laser beam with the arc plasma and their joint effect on the metal treated under the conditions of
combined laser + plasma welding and surface heat treatment. It was found that the combined laser-arc discharge might
form in the electric arc—laser beam system. This discharge can be used as the basis for development of a new class of
plasma devices, i.e. integrated laser-arc plasmatrons for combined welding, surfacing, spraying, etc. Principles of design
and methods for calculation of the integrated plasmatrons for different technology applications were developed. Theo-
retical studies were carried out, mathematical models were developed and numerical modelling was conducted to
investigate the processes of laser and plasma interaction with dispersed materials. Software for computer modelling of
the plasma spraying process is offered.

Введение. В последнее время все большее развитие
получают комбинированные лазерно-дуговые и ла-
зерно-плазменные процессы сварки, резки и
модификации поверхности, реализуемые путем сов-
местного воздействия на изделие лазерного пучка
и электрической, в том числе сжатой (плазменной),
дуги [1—9]. При практической реализации боль-
шинства комбинированных процессов оба ис-
точника тепла воздействуют на металл в пределах
общей зоны нагрева, причем дуга может гореть как
с той стороны изделия, на которую направлен ла-
зерный пучок, так и с противоположной. Происхо-
дящий в обоих случаях нагрев металла электричес-
кой дугой приводит к локальному повышению его
температуры и, как следствие, к увеличению
коэффициента поглощения лазерного излучения. В
итоге эффективность соответствующего лазерного
процесса возрастает, что особенно важно при
использовании лазеров небольшой мощности.

При расположении источников тепла с одной
стороны изделия пространственная стабилизация
активного пятна дуги в результате локализации ду-
говой плазмы в зоне образования (под воздействием
лазерного излучения) плазменного факела при-
водит к повышению устойчивости горения дуги при
малых токах и больших скоростях ее перемещения
относительно изделия и, как результат, к зна-

чительному росту производительности дуговой
(плазменной) сварки и обработки металлов.

Если лазерный пучок проходит через столб
дуги, то наряду с отмеченными явлениями, про-
исходящими на поверхности обрабатываемого ме-
талла, может наблюдаться изменение полного энер-
гетического баланса дугового разряда, связанное с
дополнительным выделением энергии в объеме ду-
говой плазмы вследствие поглощения лазерного
излучения. В том случае, когда мощность, вносимая
в дугу лазерным пучком, соизмерима с ее элек-
трической мощностью, реализуется промежуточ-
ный (между оптическим и дуговым) тип газового
разряда – комбинированный лазерно-дуговой раз-
ряд [10, 11]. Интегральные и особенно локальные
характеристики плазмы такого разряда существен-
но отличаются от соответствующих характеристик
исходной дуговой плазмы. Что касается харак-
теристик лазерного пучка, то они также претерпе-
вают существенные изменения в результате погло-
щения и рефракции лазерного излучения в плазме
разряда. Как следствие, энергия, вводимая в
изделие при лазерно-дуговой или лазерно-плазмен-
ной обработке, не сводится к простой сумме энер-
говкладов лазерного и дугового источников тепла,
взятых в отдельности. Поэтому всестороннее рас-
смотрение комбинированного воздействия на ма-
териалы невозможно без детального теоретического
исследования и математического моделирования© И. В. КРИВЦУН, 2002

37



процессов взаимодействия лазерного пучка и элек-
тродуговой плазмы.
Взаимодействие лазерного пучка с плазмой

столба сжатой дуги. Комбинированный лазерно-
дуговой разряд. Рассматривается взаимодействие
сфокусированного пучка излучения СО2-лазера не-
прерывного действия с плазмой столба электричес-
кой дуги постоянного тока, объединяемых в
специальном плазмотроне с аксиальным потоком
газа (рис. 1). При построении математической
модели разряда, возникающего при таком взаимо-
действии, принимаются следующие допущения:

• плазменная система имеет цилиндрическую
симметрию, внешние магнитные поля отсутствуют,
протекающие процессы стационарны;

• лазерный пучок является гауссовым (ТЕМ00-
мода), ось пучка совпадает с осью плазмотрона;

• плазма находится в состоянии локального тер-
модинамического равновесия, собственное излу-
чение плазмы – объемное;

• основными механизмами нагрева плазмы явля-
ются джоулево тепловыделение и обратное тормоз-
ное поглощение лазерного излучения, а перенос
энергии в столбе происходит в результате теплоп-
роводности и конвекции;

• течение плазмы вязкое, дозвуковое, режим
течения – ламинарный.

Для расчета характеристик плазмы исследуемо-
го разряда используется система магнитогазо-
динамических (МГД) уравнений в приближении
пограничного слоя [10]:
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Здесь T – температура; u, v – аксиальная и
радиальная составляющие скорости плазмы; ρ –
плотность; Сp – удельная теплоемкость; χ –
коэффициент теплопроводности; σ – электропро-
водность; κω – коэффициент поглощения лазерно-
го излучения; ψ – плотность мощности собствен-
ного излучения плазмы; η – коэффициент вяз-
кости; p – давление; μ0 – универсальная
магнитная постоянная; H – напряженность
магнитного поля тока дуги. Члены j2/σ и κωS в
уравнении (1), где j – аксиальная составляющая
плотности тока в разряде, а S – интенсивность
излучения в лазерном пучке, описывают выделение
энергии в плазме соответственно в результате про-
текания электрического тока и поглощения лазер-
ного излучения.

Распределение плотности тока в разряде на-
ходится с помощью закона Oма, а осевая составля-
ющая напряженности электрического поля E опре-
деляется из интегрального условия сохранения пол-
ного тока I. Величина S связана с комплексной
амплитудой Aω электрического поля лазерного
пучка. В предположении, что относительное изме-
нение параметров плазмы на расстояниях порядка
длины волны λ лазерного излучения мало, для на-
хождения Aω используется параболическое урав-
нение [10]
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Здесь k – волновой вектор, равный 2π/λ; εω –
комплексная диэлектрическая проницаемость плаз-
мы на частоте лазерного излучения, равная εω′  +
+ iεω′′.

Распределение давления в разряде вычисляется
с учетом магнитного давления, а градиент газо-
статического давления на стенке канала (0 ≤ z ≤
≤ LC) – из условия сохранения полного расхода
плазмообразующего газа G = G1 + G2 (рис. 1).

Краевые условия, необходимые для решения
дифференциальных уравнений (1)—(4), на оси раз-
ряда выбираются из соображений, что система обла-
дает цилиндрической симметрией. На внешней

Рис. 1. Схема соосного объединения лазерного пучка с плазмой
столба дуги: 1 – катод; 2 – анод; 3 – сопло плазмотрона;
4 – катодный насадок; 5 – границы плазмы; 6 – граница
лазерного пучка
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границе расчетной области в пределах канала пола-
гается, что температура газа равна температуре
стенки и выполняется условие «прилипания». На
боковой границе открытого участка разряда (z >
> LC) принимаются условия гладкого сопряжения
с окружающей средой. Предполагается также, что
радиус лазерного пучка существенно меньше
радиуса расчетной области.

Во входном сечении расчетной области (z = 0)
задаются радиальные распределения температуры
и скорости плазмы, а также комплексной
амплитуды электрического поля исходного лазер-
ного пучка. При определении явного вида за-
висимостей T(r, 0) и u(r, 0) предполагается, что
катод плазмотрона имеет внутренний ци-
линдрический насадок (рис. 1), через отверстие ко-
торого в канал истекает однородный поток холод-
ного газа. Распределения T(r, 0) и u(r, 0) в преде-
лах электродного сопла, образуемого стенками ка-
нала и насадка, находятся путем решения одномер-
ных уравнений энергии и движения дуговой плаз-
мы. Явный вид зависимости Aω(r, 0) задается в
предположении, что в разряд вводится сфо-
кусированный гауссов пучок лазерного излучения
мощностью Q0, имеющий минимальную полу-
ширину rF в плоскости z = F (рис. 1).

Для замыкания исходной системы уравнений не-
обходимо определить зависимости термодина-
мических параметров, коэффициентов переноса и
оптических свойств плазмы от температуры, дав-
ления и состава плазмообразующей среды. С этой
целью разработана методика расчета свойств
термически равновесной плазмы, содержащей две
атомарные газовые компоненты (аргон и гелий).
Данная методика включает определение иони-
зационного состава плазмы на основе уравнений
Саха, закона парциальных давлений и условия
квазинейтральности; расчет удельной теплоемкости
(с учетом ионизационной составляющей) и плот-
ности плазмы; вычисление коэффициентов тепло-

проводности, вязкости и электропроводности мно-
гокомпонентной плазмы в 13-моментном прибли-
жении метода Грэда; расчет излучательных потерь
(рекомбинационно-тормозное излучение), коэф-
фициента поглощения лазерного излучения (обрат-
но-тормозное поглощение) и комплексной диэлек-
трической проницаемости плазмы [10]. Проведены
расчеты указанных свойств Ar—He плазмы атмос-
ферного давления в диапазоне температур
300...25000 К при различных соотношениях компо-
нент в исходной смеси. Результаты расчетов хо-
рошо согласуются с известными эксперименталь-
ными данными.

На основе описанной математической модели
выполнено численное моделирование рассматрива-
емого разряда в аргоне и его смесях с гелием при
следующих параметрах: I = 5...250 А; RC = 2,5 и
4 мм (R1 = 1 и 1,5 мм); LC = 4 и 1,5 см; G =
= 0,05...0,3 г/с (G1 = 0,01...0,075 г/с); Q0 =
= 0...1,5 кВт; rF = 0,2...0,5 мм; F = 5...20 мм. Как
показали расчеты, воздействие сфокусированного
излучения СО2-лазера на плазму столба аргоновой
дуги приводит к увеличению температуры ее цент-
ральных областей (рис. 2, а), что можно объяснить
локальным нагревом плазмы лазерным пучком.
Начиная с некоторого сечения z = ZI (см. рис. 1),
являющегося началом области лазерно-дугового
взаимодействия, температура T0 на оси разряда
резко возрастает до значений, существенно превы-
шающих температуру плазмы обычной дуги в ка-
нале (рис. 2, б). Пройдя через максимум, T0 по
мере увеличения z начинает плавно снижаться (что
соответствует началу переходной области z = ZII),
стремясь к своему асимптотическому значению.
Снижение температуры при z > ZII обусловлено
уменьшением нагрева плазмы лазерным пучком
вследствие его ослабления при распространении в
поглощающей среде. Следовательно, на начальном
участке дуги в канале, находящейся под воз-
действием сфокусированного излучения СО2-лазе-

Рис. 2. Радиальные профили температуры плазмы в сечении z = 10 мм (а) и распределение осевой температуры по длине канала
(б) при RC = 2,5 мм (R1 = 1 мм), I = 100 A, G = 0,1 г/с (G1 = 0,01 г/с), rF = 0,2 мм, F = 10 мм: 1 – Q

0
 = 0,5 ; 2 – 1,0; 3 –

1,5; 4 – 0 кВт
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ра, вблизи оси пучка формируется относительно
высокотемпературная область разряда, причем
максимальная температура плазмы, достигаемая в
таком разряде, увеличивается с повышением Q0.

Вызванный локальным повышением температу-
ры рост электропроводности плазмы приводит к
уменьшению напряженности электрического поля,
необходимой для поддержания заданного тока
дуги, и, как следствие, к перераспределению плот-
ности тока в разряде. В рассматриваемых условиях
увеличение σ вблизи оси дуги оказывается более
существенным фактором, чем снижение постоянной
по сечению разряда величины E, поэтому плотность
тока возрастает в центре и несколько снижается у
стенки канала. Отмеченное изменение теплового
режима горения разряда приводит также к
увеличению аксиальной составляющей скорости
плазмы вблизи оси канала, связанному с резким
снижением коэффициента вязкости аргона при T >
> 10000 К, уменьшением плотности плазмы и повы-
шением роли электромагнитных сил в фор-
мировании плазменного потока.

Таким образом, при воздействии на плазму стол-
ба дуги сфокусированного пучка излучения СО2-
лазера может происходить настолько существенная
перестройка тепловых, электрических и газо-
динамических характеристик дуговой плазмы, что
разряд по существу перестает быть дуговым и
возникает новый вид газового разряда – ком-
бинированный лазерно-дуговой разряд. Простран-

ственные распределения характеристик плазмы та-
кого разряда зависят не только от мощности лазер-
ного пучка, но и от тока дуги. Более того, при малых
токах (I < 10 А) и Q0 < 0,7 кВт возникновение
лазерно-дугового разряда в рассматриваемой
системе вообще невозможно, поскольку температу-
ра плазмы в этих условиях не превышает 10000 К
и поглощение излучения СО2-лазера пренебрежимо
мало. Однако именно в случае небольших токов
(10 А < I < 25 А), при условии что мощность ла-
зерного пучка достаточна для возникновения
комбинированного разряда, наблюдаются наиболее
резкие относительные изменения характеристик ду-
говой плазмы.

Для количественной оценки относительной роли
лазерной и дуговой составляющих в энергетическом
балансе разряда удобно использовать параметр
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характеризующий долю энергии, которая выделя-
ется в некотором сечении разряда за счет проте-
кания тока, от полной энергии, подводимой к плаз-
ме в этом же сечении (рис. 3). Происходящее при
небольших значениях I резкое уменьшение пара-
метра γ в начальных сечениях области лазерно-ду-
гового взаимодействия означает, что здесь осущес-
твляется практически скачкообразный переход раз-
ряда, поддерживаемого преимущественно протека-
ющим током (γ > 0,5), в другой вид разряда, су-
ществующий в основном благодаря нагреву плазмы
лазерным пучком (γ < 0,5). Необходимо подчеркнуть,
что лазерно-дуговой разряд на участке, где плазма
нагревается преимущественно лазерным излучением,
нельзя отождествлять с непрерывным оптическим
разрядом, так как при выбранных параметрах лазер-
ного пучка и скорости набегающего потока газа
стационарный оптический разряд в аргоне атмосфер-
ного давления не может существовать.

Наряду с изменением характеристик дуговой
плазмы под воздействием лазерного пучка, наблю-
дается перераспределение интенсивности излу-
чения в самом пучке, обусловленное поглощением
и рефракцией лазерного излучения в оптически не-
однородной плазме. Как показывают расчеты, в на-
чале области лазерно-дугового взаимодействия
происходит некоторое уширение пучка, которое в
совокупности с его поглощением приводит к замет-
ному снижению интенсивности лазерного излу-
чения (рис. 4). Такая дефокусировка пучка вызвана
тем, что в начальных сечениях этой области, где
температура плазмы уже имеет максимум на оси
разряда, но еще не превышает 16500 К (что соот-
ветствует минимальному значению εω′  для аргоновой
плазмы), лазерный пучок распространяется в среде
с минимумом εω′ , а следовательно, и с минимумом
показателя преломления на его оси. Происходящее
под влиянием лазерного нагрева увеличение осевой
температуры плазмы выше указанного значения

Рис. 3. Распределение параметра γ по длине разряда при Q
0
 =

= 1 кВт: 1 – I = 10; 2 – 50; 3 – 150 А (остальные параметры
те же, что и на рис. 2)

Рис. 4. Распределение радиуса лазерного пучка rb (1) и ин-
тенсивности излучения S0 (2) на его оси по длине разряда при
Q

0
 = 1 кВт: штриховые кривые – для исходного пучка; осталь-

ные параметры те же, что и на рис. 2
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приводит к тому, что минимум ее диэлектрической
проницаемости смещается к периферии разряда. В
результате вблизи оси пучка образуется область с
∂εω′ /∂r < 0 (рис. 5, кривая 1), играющая роль
собирающей линзы для его центральных лучей,
тогда как периферийные лучи пучка все еще испы-
тывают дефокусировку. Увеличиваясь в диаметре
с ростом z в результате прогрева плазмы лазерным
пучком, плазменная линза (область с ∂εω′ /∂r < 0)
постепенно заполняет собой все сечение пучка
(рис. 5, кривые 2, 3), что означает переход к его
интенсивной фокусировке по всему сечению. При
этом эффективный радиус лазерного пучка умень-
шается настолько, что, несмотря на поглощение
пучка в плазме, максимальная интенсивность излу-
чения на его оси возрастает и почти вдвое превы-
шает соответствующее значение в фокусе исходного
пучка, а само положение фокуса смещается на рас-
стояние Δf ≈ 4 мм (см. рис. 4).

Принципиальное влияние на поведение лазер-
ного пучка в дуговой плазме оказывает его мощ-
ность. В случае малых мощностей излучения (Q0 <
< 0,3 кВт) и I < 100 А температура плазмы на оси
разряда не поднимается выше 16500 К и пучок рас-
пространяется в среде с ∂εω′ /∂r > 0, т. е. испыты-
вает постоянное уширение. Иными словами, эф-
фект дополнительной фокусировки лазерного
пучка в дуговой плазме носит пороговый характер
по мощности лазерного излучения и проявляется
только при возникновении лазерно-дугового разря-
да. Поведение лазерного пучка в плазме зависит не
только от мощности пучка, но и от тока дуги, а
также картины течения газа на начальном участке
канала плазмотрона.

Важным фактором, влияющим на характе-
ристики плазмы комбинированного разряда и
взаимодействующего с ней лазерного пучка, явля-
ется состав плазмообразующего газа. Так, уве-
личение в рассматриваемой (Ar—He) смеси процен-
тного содержания гелия, имеющего более низкий
коэффициент поглощения, приводит к снижению
роли лазерного нагрева плазмы в энергобалансе
разряда, тогда как роль джоулева тепла, наоборот,
повышается. В результате влияние излучения СО2-
лазера на характеристики дуговой плазмы ослаб-
ляется и для реализации комбинированного разря-
да в этих условиях требуется более высокая мощ-
ность лазерного пучка. С другой стороны, добавка
гелия к аргону заметно ослабляет эффект фо-
кусировки пучка в плазме, а при увеличении содер-
жания гелия до 50 % указанный эффект исчезает
полностью.

Что касается закономерностей лазерно-дугового
взаимодействия на открытом участке разряда, то
качественно они те же, что и на участке, ста-
билизированном стенкой канала. Выявленные в
ходе моделирования отличия в их количественном
проявлении прежде всего связаны с изменением ха-
рактеристик самой дуговой плазмы при изменении
способа стабилизации столба дуги и свидетельству-

ют лишь о различной степени взаимного влияния
пучка и дуги в лазерно-дуговых процессах, реа-
лизуемых с использованием открытой либо сжатой
дуги [10, 11].
Интегрированные плазмотроны для лазерно-

плазменной обработки материалов. Лазерно-дуго-
вой разряд как источник тепла для обработки
материалов, обладающий широкими возможнос-
тями управления концентрацией тепловой и элект-
ромагнитной энергии, может быть положен в основу
создания нового класса плазменных устройств –
интегрированных лазерно-дуговых плазмотронов
[11, 12] для реализации комбинированных процес-
сов сварки, резки, наплавки, напыления, термооб-
работки поверхности и др. Известны различные
схемы построения интегрированных плазмотронов
на основе соосного объединения лазерного пучка и
плазменной дуги (рис. 6). Отличительная особен-
ность таких устройств – конструкция катодного
узла, позволяющая вводить лазерный пучок в ду-
говую плазму вдоль оси плазмоформирующего ка-
нала. С этой целью катодный узел выполняется
либо в виде системы штыревых термокатодов (рис. 6,
а), либо в виде трубчатого термоэмиссионного или
термохимического катода (рис. 6, б).

По аналогии с дуговыми интегрированные плаз-
мотроны могут быть прямого и косвенного действия,
причем последние можно разделить на плазмотроны
с самоустанавливающейся либо с фиксированной
длиной дуги. Интегрированные плазмотроны прямо-
го действия могут использоваться для лазерно-плаз-
менной сварки, наплавки и резки металлов, а косвен-
ного действия – для обработки диэлектрических
материалов, закалки металлических поверхностей,
нанесения покрытий и др.

В зависимости от расхода плазмообразующего
газа лазерно-дуговые плазмотроны можно раз-
делить на работающие в ламинарном или турбулен-
тном режиме течения. Как в дуговых плазмотронах,

Рис. 5. Радиальные профили диэлектрической проницаемости
плазмы при Q

0
 = 1 кВт: 1 – z = 3; 2 – 5; 3 – 10; 4 – 20 мм

(остальные параметры те же, что и на рис. 2)
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в них можно использовать различные способы прос-
транственной стабилизации разряда (например,
вихревую газовую стабилизацию). При выборе спо-
соба стабилизации следует помнить, что за счет воз-
действия на дуговую плазму пучка излучения СО2-
лазера в ней формируется высокотемпературная то-
копроводящая область, жестко связанная с осью
пучка. Это само по себе делает комбинированный раз-
ряд пространственно более стабильным, чем дуговой.

Для численного моделирования процессов, про-
текающих в лазерно-дуговых плазмотронах осе-
симметричной схемы, разработаны математические
модели комбинированного разряда в плазмотронах
с ламинарным [11, 13] и турбулентным [11]
течением плазмообразующего газа. В основу рав-
новесной ЛТР модели плазмы стационарного лазер-
но-дугового разряда в ламинарном потоке газа
положена полная система МГД уравнений, обобща-
ющая систему (1)—(3) на случай соизмеримых зна-
чений аксиальных и радиальных градиентов харак-
теристик плазмы и позволяющая учесть закрутку
газа в плазмотроне [11]. Данная система уравнений
дополняется уравнениями Максвелла и законом
Ома для нахождения напряженностей электричес-
кого и магнитного полей и плотности тока в разряде,
а также параболическим уравнением для опреде-
ления амплитуды электрического поля лазерного
пучка, обобщающим уравнение (4) на случай пуч-
ков с азимутальными вариациями интенсивности
излучения (ТЕМmn-моды).

Предложена равновесная модель разряда в
интегрированных плазмотронах с дозвуковым тур-
булентным течением газа. Показано, что для
описания плазмы комбинированного разряда в
условиях, когда влияние факторов электромаг-

нитной природы на характер турбулентности несу-
щественно и справедливо приближение пог-
раничного слоя, можно использовать систему урав-
нений (1)—(3) относительно осредненных значений
температуры и скорости плазмы, заменив ко-
эффициенты вязкости и теплопроводности следу-
ющими выражениями: η

__
 = η + ηt; χ

__
 = χ + χt. Здесь

η, χ – коэффициенты молекулярной вязкости и
теплопроводности плазмы, а ηt и χt – турбулент-
ные составляющие указанных коэффициентов, ко-
торые могут быть определены на основе алгеб-
раических моделей. Для вычисления ηt в пределах
канала плазмотрона можно использовать ком-
бинированную модель турбулентности – модель
Прандтля в приосевой области канала и модель
Дайслера в пристеночной области, а на открытом
участке течения – модель Мадни—Плетчера для
круглой соосной струи. Коэффициент турбулент-
ной теплопроводности χt, связанный с ηt через тур-
булентное число Прандтля Prt, может быть
вычислен при условии Prt = 1. Полученная таким
образом система уравнений позволяет рассчитывать
характеристики плазмы и взаимодействующего с
ней лазерного пучка как на дуговом, так и на бес-
токовом участке течения, т. е. в плазменной струе,
создаваемой лазерно-дуговыми плазмотронами кос-
венного действия.

Корректная постановка граничных условий
вблизи катода для всех моделей разряда в лазер-
но-дуговых плазмотронах невозможна без исследо-
вания катодных явлений применительно к конкрет-
ной конструкции катодного узла плазмотрона.
С этой целью разработана модель катодных про-
цессов для трубчатого термоэмиссионного катода
(рис. 7) интегрированного плазмотрона [11, 13].

Рис. 6. Схемы интегрированных плазмотронов прямого (а) и косвенного (б) действия: 1 – катод; 2 – анод; 3 – плазмо-
формирующее сопло; 4 – плазмообразующий газ; 5 – лазерный пучок; 6 – плазма; 7 – изолятор
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При построении модели использовался наиболее
общий подход, заключающийся в самосогласован-
ном учете комплекса взаимосвязанных физических
процессов, которые протекают в теле катода, на его
поверхности и в прикатодной плазме.

Прикатодная плазма условно делится на две
зоны: квазинейтральный ионизационный слой
(предслой), где происходит генерация заряженных
частиц, и бесстолкновительный слой пространст-
венного заряда, где формируется основная часть
катодного падения потенциала. Электроны, эми-
тируемые катодом, ускоряются электрическим
полем пространственного заряда и приобретают
энергию, достаточную для ионизации атомов газа
в столкновительном ионизационном слое. Образу-
ющиеся здесь ионы и высокоэнергетические элект-
роны плазмы, способные преодолеть катодное
падение потенциала, попадают на поверхность ка-
тода и передают ему энергию, необходимую для
нагрева катода и обеспечения тока термоэмиссии.
Предложенная конструкция трубчатого катода поз-
воляет использовать для дополнительного нагрева
внутренней поверхности его рабочего конца часть
мощности лазерного пучка, пропускаемого через
отверстие в катоде (рис. 7). С этой целью гео-
метрические параметры указанной поверхности
выбираются таким образом, чтобы периферийные
лучи пучка, отразившись от внутренней конической
поверхности, попадали в цилиндрическое выходное
отверстие и испытывали там достаточное количес-
тво отражений для их полного поглощения ма-
териалом катода.

Для расчета температурного поля катода Tc(r,
z) используется стационарное уравнение теплопро-
водности с учетом джоулева тепловыделения в теле
катода. При задании краевых условий на поверх-
ности катода предполагается, что он запрессован в
медную водоохлаждаемую обойму. Это позволяет
использовать условия идеального теплового кон-
такта. На поверхности катода вне зоны привязки
дуги принимаются условия конвективно-радиа-
ционного теплообмена с окружающим газом. Для
учета лазерного нагрева катода граничные условия
в пределах его выходного отверстия записываются
с учетом теплового потока qc

l, вводимого лазерным
излучением. В зоне катодной привязки дуги зада-
ются самосогласованные граничные условия, опре-
деляемые расчетными распределениями теплового
потока qc

a, вводимого дугой, и плотности тока jc на
катоде.

Распределения величин qc
a и jc по поверхности

катода, граничащей с плазмой, вычисляются с
помощью следующих соотношений:

qc
a = ji 
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c
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c

⎤
⎥
⎦

⎥
⎥
 –

локальные значения плотностей ионного тока на
катод, тока «обратных» электронов и тока термо-
эмиссии; Vc, ϕ

__
c – локальные значения катодного

падения потенциала и работы выхода катода с поп-
равкой Шоттки, определяемые на основе решения
одномерного уравнения Пуассона в слое простран-
ственного заряда; U – потенциал ионизации ато-
мов плазмообразующего газа; kB, AR – постоянные
соответственно Больцмана и Ричардсона; T, Te,
ne – локальные значения температуры тяжелых
частиц плазмы, температуры электронов и их кон-
центрации на внешней границе предслоя; M –
масса атома газа; e, me – заряд и масса электрона.

Следует отметить, что распределение jc по
области катодной привязки разряда должно
удовлетворять интегральному выражению для
полного тока дуги I.

Для нахождения распределения концентрации
электронов на внешней границе ионизационного слоя
используется допущение о наличии частичного ло-
кально-термодинамического равновесия (ЧЛТР). В
этом случае состав плазмы определяется с помощью
уравнения Саха, уравнения состояния и условия
квазинейтральности. Входящие в эти уравнения
температуры электронов и тяжелых частиц счита-
ются постоянными по толщине прикатодного слоя
плазмы, причем T принимается равной локальному
значению температуры поверхности катода, а рас-
пределение Te вдоль границы предслоя находится
из уравнения баланса энергии

Рис. 7. Схема трубчатого термоэмиссионного катода инте-
грированного плазмотрона: 1 – катод; 2 – плазмофор-
мирующее сопло; 3 – лазерный пучок; 4 – плазма
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где αTe
 – постоянная термодиффузии. Найденное

распределение температуры плазмы служит не
только для замыкания модели катодных процессов,
но и является граничным условием вблизи катода
для описанных выше моделей лазерно-дугового
разряда.

Распределение плотности теплового потока,
вводимого лазерным излучением, по длине выход-
ного канала катода можно записать следующим
образом:

qc
l = ∫ 

R1

F — Z1

ϑb

     ∑ 
i

z′ (ϑ) < 0

δ [z — zi (ϑ)]Si (ϑ) cos βΓω
i  (ϑ)dϑ, (8)

где δ(x) – дельта-функция; Si – интенсивность
падающего излучения в сопряженных точках zi для
отраженных лучей пучка в выходном канале катода
(см. рис. 7); Γω

i  – коэффициент поглощения ла-
зерного излучения материалом катода в этих точ-
ках, а остальные обозначения соответствуют ис-
пользованным на рис. 7.

С помощью разработанной модели проведено
численное моделирование катодных процессов для
трубчатого катода из активированного вольфрама
(W + 1 % Y2O3), работающего в атмосфере аргона,
с изменяемым нагревом рабочего конца катода пуч-
ком излучения СО2-лазера при следующих пара-
метрах: I = 100...300 А; R1 = 1 мм; R2 = 2 мм; R3 =
= 3 мм; R4 = 4,5 мм; Z1 = —2 мм; Z3 = —5 мм; α =
= 42,5°; длина вылета катода равна 20 мм; G1 =
= 0,5 л/мин; G2 = 1,5...3,5 л/мин; Q0 = 0...5 кВт;
ϑb = 0,053; F = 14...22 мм (для выбранных значений
R1, Z1 и ϑb нагрев катода лазерным излучением
наблюдается при F > 17 мм). Влияние лазерного
подогрева катода на характер протекания катодных
процессов при различных значениях расстояния F,
а значит, и мощности Qc

l поглощаемого катодом ла-
зерного излучения (определяемой как интеграл от
qc

a по внутренней поверхности катода) показано на
рис. 8. Происходящий при увеличении F рост Qc

l

вызывает повышение температуры поверхности ка-
тода, особенно заметное внутри его выходного ка-
нала. Наблюдающаяся здесь неоднородность расп-
ределений Tc, jc и qc

a (рис. 8, а—в) связана с неод-
нородностью нагрева внутренней поверхности ка-
тода лазерным излучением, усиливающейся с рос-
том F (рис. 8, г).

Важной особенностью катодных процессов для
исследуемого катода является снижение qc

a при

Рис. 8. Распределение температуры катода (а), плотности тока (б), плотности теплового потока, вводимого дугой (в) и лазерным
пучком (г), по поверхности трубчатого термокатода при I = 300 A, Q

0
 = 5 кВт, G2 = 2,5 л/мин: 1 – F = 19 мм (Qc

l
 = 166 Вт);

2 – 21 мм (325 Вт); 3 – F < 17 мм (Qc
l
 = 0)

44



увеличении Qc
l и неизменном токе дуги (рис. 8, в).

Средняя плотность теплового потока q
__

c
a изменяется

при этом от 38 (F < 17 мм) до (F = 22 мм)
13 Вт/мм2, а интегральная мощность, вводимая
дугой, уменьшается таким образом, что полный
энерговклад в катод увеличивается с ростом F весь-
ма незначительно. Что касается плотности тока на
катоде, то, поскольку площадь области привязки
дуги с ростом Qc

l несколько убывает, j
_
c соответст-

венно возрастает, а сама область смещается с торца
катода на его внутреннюю, более нагретую повер-
хность (рис. 8, б). Заглубление разряда в отверстие
катода, которое становится возможным благодаря
происходящему здесь снижению Vc, приводит к
увеличению части полного тока, текущей на катод
в пределах его выходного канала. Так, например,
при I = 300 A, Qc

l = 325 Вт (F = 21 мм) эта часть
тока составляет 230 A, а плотность тока в плазме
на срезе выходного отверстия катода достигает зна-
чений порядка 102 A/мм2, что значительно больше,
чем на его поверхности. Следовательно, используя
регулируемый лазерный нагрев трубчатого термо-
катода, можно эффективно управлять распреде-
лением плотности тока, а значит, и концентрацией
энергии в плазме вблизи такого катода.

Наряду с численным анализом катодных
процессов, проведено полное моделирование
разряда в лазерно-дуговом плазмотроне с
рассматриваемым катодом при следующих
параметрах: радиус канала плазмоформирующего
сопла RC1 = 3 мм; его длина LC1 = 5,5 мм; G2 = 2,5
л/мин; расстояние от среза плазмотрона до
поверхности анода D = 4...12 мм (значения
остальных параметров соответствуют указанным
выше). Расчеты проводили на основе ЛТР-модели
комбинированного разряда в ламинар-ном потоке
газа. При постановке граничных условий вблизи
поверхности трубчатого катода использовались
расчетные распределения плотности тока и
температуры плазмы в прикатодной области.
Результаты моделирования процессов на катоде и
в столбе лазерно-дугового разряда были положены
в основу разработки конструкции и создания
опытного образца интегрированного плазмотрона
для лазерно-плазменной порошковой наплавки
[14].

Экспериментальные исследования разрабо-
танного плазмотрона показали, что при токах дуги
100...280 A и мощности лазерного излучения до
4 кВт плазмотрон работает устойчиво. Были
измерены вольт-амперные характеристики лазерно-
дугового разряда с медным водоохлаждаемым
анодом при различных значениях Q0. Как и
следовало ожидать по результатам моделирования,
напряжение на дуге уменьшается под влиянием
лазерного пучка, причем основное его снижение
происходит в диапазоне Q0 = 0...2,5 кВт (рис. 9).
Приведенная на этом рисунке расчетная за-
висимость полного напряжения на разряде от

мощности лазерного пучка демонстрирует вполне
удовлетворительное совпадение с экспериментом.
Дуговое (плазменное), лазерное и комбини-

рованное воздействие на металлы при сварке и
термообработке поверхности. Рассматриваются
процессы теплового и динамического воздействия
плазмы и лазерного пучка на поверхность металла
при дуговой, лазерной, а также лазерно-дуговой
сварке и термообработке металлов в атмосфере ине-
ртных газов. Воздействие на металлы таких кон-
центрированных источников тепла, как лазерный
пучок, электрическая дуга или их комбинация,
может сопровождаться нагревом поверхности до
температур, сравнимых с температурой кипения.
Подобный нагрев вызывает заметное испарение ме-
талла в окружающую среду, в результате чего она
становится многокомпонентной, содержащей
частицы внешнего газа и частицы металлического
пара. Важным фактором, влияющим на процессы
испарения металла в рассматриваемых условиях,
является то, что внешняя по отношению к металлу
среда существенно ионизирована.

Для описания дуговой, лазерной и комби-
нированной плазмы, граничащей с поверхностью
испаряющегося металла, предложен единый подход
(аналогичный использованному при модели-
ровании катодных процессов), в рамках которого
приповерхностный (кнудсеновский) слой плазмы
условно делится на две зоны (рис. 10). Внешняя
граница этого слоя, за которой начинается
гидродинамическая область плазмы, находится на
расстоянии от поверхности, равном нескольким
длинам свободного пробега частиц, что при атмос-
ферном давлении внешнего газа значительно мень-
ше размеров зоны контакта плазмы с поверхностью
металла и радиуса кривизны этой поверхности. По-
этому кнудсеновский слой можно считать плоским
и квазиодномерным. Расчет характеристик плазмы
на границе данного слоя с гидродинамической
областью проводится путем введения определенных
предположений относительно вида функций расп-
ределения частиц на границах слоя и использования
балансных соотношений для потоков тяжелых
частиц, потоков их импульса и энергии [15].

Рис. 9. Зависимости напряжения на разряде в лазерно-дуговом
плазмотроне от мощности лазерного пучка при D = 8 мм, F =
= 16 мм: 1 – I = 150; 2 – 200; 3 – 250 А; 4 – расчет при I =
= 200 А

45



На внешней границе кнудсеновского слоя пред-
полагается выполнение условий ЧЛТР (двухтемпе-
ратурное приближение) для многокомпонентной
плазмы, характеризующейся параметрами: ne

0,
Te – концентрация  и температура  электронов;
nαZ

0  – концентрации атомов (Z = 0) и ионов (Z ≥
≥ 1) газа (α = g) и металлического пара (α = m);
T – температура тяжелой компоненты плазмы;
um – среднемассовая скорость частиц пара; j –
нормальная к поверхности металла компонента
плотности электрического тока, которая может
быть представлена в следующем виде:

j = je — ji ≡ 
1
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 ene
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где ϕ0 – потенциал плазмы относительно металла,
а остальные обозначения соответствуют принятым
ранее. Предполагается также, что если между плаз-
мой и металлом протекает электрический ток (ду-
говая или комбинированная сварка), то металл
является анодом дуги. В случае лазерной сварки
или обработки материалов бестоковой плазменной
струей этот ток полагается равным нулю.

С учетом того, что длина свободного пробега
ионов относительно кулоновских столкновений в
предслое плазмы значительно меньше соответству-
ющей длины для столкновений ионов с атомами и
длины свободного пробега атомов по отношению к
актам ионизации, для вычисления ионных токов
jαZ, текущих на поверхность металла, можно
получить выражения:

jαZ = ZenαZ
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i,  α = g, m;  Z ≥ 1;

(10)

Здесь следует отметить, что скорость ионов V
__

i на
внешней границе слоя пространственного заряда
должна удовлетворять критерию образования этого
слоя (критерию Бома). Тогда, подставив получен-
ные выражения в формулу (9), можно найти полное
падение потенциала в кнудсеновском слое плазмы.

В качестве второй границы для получения ба-
лансных соотношений выбирается внешняя граница
слоя пространственного заряда, являющегося в рас-
сматриваемых условиях бесстолкновительным.
Такой выбор обусловлен тем, что уже определены
концентрации и скорость ионов (10), а функции
распределения атомов газа и металла можно считать
неизменными в пределах данного слоя. В этом слу-
чае, используя явный вид функций распределения
тяжелых частиц на указанных границах, легко
получить искомые балансные соотношения [15]:
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Рис. 10. Структура приповерхностной плазмы, потоки частиц и
распределение потенциала в пределах кнудсеновского слоя
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Здесь Ts, nms – локальное значение температуры
поверхности металла и соответствующая концент-
рация атомов насыщенного пара; Φ(x) – интеграл
вероятности. Соотношения (11)—(13) представля-
ют собой систему пяти уравнений относительно
неизвестных nm0

0 , ngs, βm0, βg0 и T. Концентрации
ионов nαZ

0 , входящие в эти уравнения, определяются
из условия квазинейтральности плазмы, закона
Дальтона и уравнений Саха, а температура элект-
ронов Te, безразмерная скорость пара γm и темпе-
ратура поверхности Ts являются внешними пара-
метрами.

До тех пор, пока парциальное давление
ионизированного пара меньше внешнего давления
p0, атомы металла, покидающие его поверхность,
могут диффундировать в окружающую плазму
(диффузионный режим испарения), а давление на
поверхность остается практически равным внешне-
му. В этом случае для определения Te, γm и j за
пределами кнудсеновского слоя (в гидродинамичес-
кой области) используется двухтемпературная мо-
дель многокомпонентной плазмы столба элек-
трической дуги, оптического или комбинированно-
го разряда с учетом взаимной диффузии частиц
внешнего газа и металлического пара. Когда дав-
ление пара, увеличиваясь по мере повышения Ts,
становится больше p0, начинается разлет пара (кон-
вективный режим испарения), при этом давление
на поверхность расплава может намного превышать
внешнее давление, а унос потоком пара энергии
сублимации атомов с поверхности металла может
играть важную роль в ее энергетическом балансе.
В случае конвективного режима испарения система
(11)—(13) сводится к трем уравнениям (относитель-
но nm0

0 , βm0, T), для замыкания которых использу-
ется модель однокомпонентной (металлической)
ионизационно-равновесной плазмы.

Найденные с помощью балансных соотношений
характеристики плазмы на границе слоя Кнудсена
составляют основу для расчета потока тепла и дав-
ления плазмы на поверхность испаряющегося ме-
талла. В частности, на рис. 11 представлены резуль-
таты расчетов плотности теплового потока QP,
вводимого в металл бестоковой (например, лазер-
ной) плазмой при диффузионном режиме испа-
рения (γm ≈ 0). Величина QP возрастает с повы-
шением электронной температуры плазмы, причем
в диапазоне Te ≤ 8000 K увеличение температуры
поверхности сопровождается существенным воз-
растанием теплового потока, тогда как при больших
Te влияние Ts на величину QP ослабляется. Полу-
ченные для бестоковой плазмы значения QP свиде-
тельствуют о том, что при лазерной обработке ме-
таллов с образованием плазменного факела плот-
ности мощности, вводимой лазерным пучком
(QL ~ 10

6 Вт/см2) и лазерной плазмой, могут быть
соизмеримы.

Если между плазмой и металлом протекает
электрический ток, как, например, в случае лазер-
но-дуговой сварки, плотность теплового потока QP

оказывается выше, чем для бестоковой плазмы,
увеличиваясь с ростом j. Следовательно, пропус-
кание тока через лазерную плазму посредством воз-
буждения электрической дуги в зоне лазерного воз-
действия на изделие позволяет более эффективно
передавать металлу энергию, запасенную в лазер-
ной плазме.

Давление на границе кнудсеновского слоя оста-
ется постоянным (p = p0) до тех пор, пока темпе-
ратура поверхности металла такова, что соответст-
вующее значение парциального давления пара
меньше или равно p0, и начинает расти вместе с
дальнейшим увеличением Ts. Рост p сопровождает-
ся разлетом пара и увеличением давления на повер-
хность ванны расплава, которое определяет режим
проплавления металла в процессе воздействия ла-
зерного пучка, электрической дуги или их
комбинации. Роль граничной температуры поверх-
ности, при которой начинается разлет пара во внеш-
нюю среду атмосферного давления, в отсутствие
ионизации играет температура кипения металла Tв.
Температура поверхности металла, выше которой
давление на поверхность начинает превышать ат-
мосферное, при наличии ионизации оказывается су-
щественно меньше Tв и уменьшается с ростом Te
(рис. 12). Таким образом, при лазерной сварке ме-
таллов излучением небольшой мощности (не
приводящим к образованию лазерной плазмы)
использование внешнего ионизатора (электричес-
кой дуги) позволяет существенно снизить темпера-
туру поверхности, при которой происходит переход
от теплопроводностного режима проплавления ме-
талла к более эффективному режиму глубокого
проплавления.

Для замыкания описанной модели теплового и
динамического воздействия на металлы электроду-
говой плазмы, лазерного пучка или их комбинации
необходимо определить распределение температу-
ры поверхности Ts обрабатываемого металла в зоне
воздействия рассматриваемого источника тепла. С
этой целью можно использовать уравнение теплоп-
роводности в объеме металла совместно с урав-
нением, определяющим форму свободной поверх-

Рис. 11. Зависимость плотности теплового потока, вводимого в
металл (Fe) бестоковой плазмой (Ar—Fe), от температуры элек-
тронов: 1 – Ts = 300; 2 – 2200; 3 – 2800 К
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ности ванны расплава, при самосогласованном
задании в качестве граничных условий соответст-
вующих распределений плотности теплового потока
и давления на указанную поверхность.
Взаимодействие лазерного излучения и потока

дуговой плазмы с дисперсными материалами. Рас-
смотрим особенности взаимодействия лазерного
излучения с дисперсными материалами. При иссле-
довании нагрева керамических частиц излучением
СО2-лазера необходимо учитывать, что в отличие
от металлов, поглощающих лазерное излучение в
тонком приповерхностном слое, большинство ке-
рамических материалов, являющихся диэлек-
триками, достаточно прозрачно в ИК-диапазоне и
при характерных размерах частиц порядка длины
волны излучения поглощают его энергию во всем
объеме частицы [16]. Кроме того, неравномерность
нагрева частиц, обусловленная интерференционной
структурой электромагнитного поля, возбуждаемо-
го в частице лазерным излучением, может при-
водить к неоднородности распределения поглоща-
тельных свойств материала частицы, зависящих от
температуры.

Для нахождения распределения мощности излу-
чения Dp(r), поглощаемой радиально-неоднород-
ной сферической частицей радиусом a, использо-
вался метод слой-аппроксимациии, в рамках кото-
рого частица условно делится на N однородных
слоев с диэлектрической проницаемостью εs = εs′ +
+ iεs′′, постоянной в пределах каждого слоя (as—1 <
< r ≤ as, где as и as—1 – внешний и внутренний
радиусы s-го слоя, s = 1, 2, ..., N). С помощью
решения задачи дифракции плоской волны на
слоисто-неоднородном шаре были получены следу-
ющие выражения для расчета поглощаемой мощ-
ности при as—1 < r ≤ as [16]:

Dp(r) = 
Sinc εs′′

8k
  ∑ 
m = 1

∞

(2m + 1)  ∑ 
γ = 1, 2

×
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∂
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 [rjm
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+ 
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r2  jm (ksr) jm
∗  (ksr);

H1, 2
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(s) , jm
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∗ ′;

G1, 2
(s)  = F1, 2

(s) , jm, jm′ , jm
∗ ,

jm
∗ ′ → nm, nm′, nm

∗ , nm
∗ ′.

(14)

Здесь Sinc – интенсивность падающего на частицу
лазерного излучения; jm(x), nm(x) – сферические
функции Бесселя и Неймана m-го порядка; ks =
= k√⎯⎯ε. s ,   а величины d1, 2

(s) , d~1, 2
(s)  находятся с помощью

рекуррентных соотношений.
Были рассчитаны радиальные распределения

поглощаемой мощности в однородных частицах
Al2O3, SiO2 и TiO2. В случае Al2O3 и TiO2 величина
Dp убывает от поверхности частицы к ее центру,
причем с увеличением a, особенно для частиц из
сильно поглощающего материала (TiO2), не-
равномерность нагрева усиливается. Для частиц
SiO2 максимум поглощения, расположенный
внутри частицы, уменьшается с ростом ее радиуса
(рис. 13), в результате чего нагрев частиц SiO2 при
увеличении a происходит более равномерно.

Для расчета пространственно-временного рас-
пределения температуры Tp(r, t) в частице,
нагреваемой лазерным излучением, использовалось
нестационарное уравнение теплопроводности с рас-
пределенным источником тепла:

ρp C
__

p 
∂Tp

∂t
 = 

1
r2 

∂
∂r

 
⎛
⎜
⎝
r2 χp 

∂Tp

∂r

⎞
⎟
⎠
 + Dp. (15)

Здесь ρp – плотность; χp – коэффициент теплоп-

роводности; Cp
—

 – эффективная теплоемкость
материала частицы, вычисляемая с учетом скрытой
теплоты плавления и парообразования, а распреде-
ление Dp(r, t) рассчитывалось по формулам (14).

Рис. 12. Зависимость температуры поверхности металла (Fe),
при которой давление ионизированного пара равно атмосфер-
ному, от температуры электронов в приповерхностной Ar—Fe
плазме

Рис. 13. Распределение поглощаемой мощности по объему
частиц SiO2 при S

inc
 = 10

6
 Вт/см

2
: 1 – a = 10; 2 – 30; 3 –

50 мкм
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В предположении, что частица находится в потоке
холодного газа с температурой Text, краевые
условия к уравнению (15) задавались в виде

Tp(r)
⎪
⎪
⎪t = 0

 = T0;     
∂Tp

∂r
⎪
⎪
⎪r = 0

 = 0;

— 
⎛
⎜
⎝
χp 

∂Tp

∂r

⎞
⎟
⎠
⎪
⎪
⎪r = a

 = αт (Ts — Text) + βтσ0 (Ts
4 — Text

4 ),

(16)

где T0 – исходная температура частицы; βт – сте-
пень черноты материала частицы; σ0 – постоянная
Стефана—Больцмана; αт – коэффициент теплоот-
дачи, определяемый из критериальной зависи-
мости. При проведении расчетов рассматривались
случаи, когда оптические свойства материалов
(Al2O3, SiO2) изменялись с температурой и когда
они были постоянными. В первом случае предпо-
лагалось, что действительная часть комплексной
диэлектрической проницаемости материала не
зависит от температуры, а мнимая часть, обратно
пропорциональная длине свободного пробега фоно-
нов, ε′′(Tp) = ACp

(Tp)/χp(Tp), где постоянная A
определяется по известному значению ε′′ при Tp =
= T0 = 293 К.

Как показали расчеты при Sinc = 106 Вт/см2,
a = 30 мкм, неоднородное распределение источ-
ников тепла в частицах приводит к тому, что даже
при ε = const температура поверхности частицы
Al2O3 растет быстрее, чем температура ее центра,
тогда как в случае SiO2 наблюдается обратная
картина (рис. 14). В соответствии с этим частица
SiO2 нагревается таким образом, что при r =
= 1,5 мкм реализуются условия взрывообразного
испарения ее материала и радиус частицы скачко-
образно уменьшается до указанного значения. Пог-
лощаемая оставшимся материалом мощность излу-
чения оказывается настолько малой, что частица
начинает остывать.

При учете температурной зависимости оптичес-
ких свойств материалов неоднородность нагрева
частиц Al2O3 усиливается, а частиц SiO2 несколько
ослабляется (рис. 14). Это связано с перераспреде-
лением ε′′, а следовательно, и Dp по объему частиц.
Учет зависимости диссипативных свойств материалов
от температуры приводит также к увеличению рас-
четной скорости нагрева частиц Al2O3, по сравнению
с приближением однородных частиц, и к ее снижению
в случае SiO2. Причиной этого являются соответст-
вующие изменения сечений поглощения Qd лазерного
излучения рассматриваемыми частицами в процессе
их нагрева [16].

Применительно к условиям плазменного на-
пыления покрытий разработана математическая
модель процессов нагрева и движения мелко-
дисперсных частиц в турбулентной плазменной
струе, генерируемой дуговым плазмотроном
косвенного действия (с гладким каналом). Мо-
делирование такой струи в зависимости от размеров
канала сопла-анода используемого плазмотрона,
режима его работы и рода плазмообразующего газа

проводится на основе системы уравнений для
описания разряда в дозвуковом турбулентном
потоке газа, предложенной выше. Расчет тем-
пературного поля напыляемой частицы (пред-
полагаемой сферической) при движении в
слабозапыленной струе с известными распре-
делениями температуры и скорости плазмы
осуществляется с использованием уравнения
теплопроводности (15) без учета внутреннего
источника тепла (Dp = 0). Это уравнение решается
при краевых условиях (16), где под Text следует
понимать температуру плазмы в точке нахождения
частицы. Расчет траектории и скорости частицы в
зависимости от начального диаметра, материала
частицы и условий ее ввода в струю сводится к
решению уравнения движения частицы под
действием силы аэродинамического сопро-
тивления. Значения коэффициентов теплообмена и
лобового сопротивления частицы вычисляются на
основе критериальных зависимостей для обтекания
сферы.

Для компьютерной реализации разработанной
модели создано программное обеспечение CASPSP,
представляющее собой пакет прикладных про-
грамм, позволяющих производить расчет ха-
рактеристик турбулентных плазменных струй, а
также моделировать процессы нагрева и движения
напыляемых частиц [17]. Данное программное
обеспечение предназначено для выбора оп-
тимальных параметров режима напыления, имеет
удобный интерфейс пользователя для работы в
операционных системах Windows 9x/NT/2000 и
может быть полезно при разработке различных
технологий плазменного напыления.

Для оценки адекватности описанной матема-
тической модели и программного обеспечения для
ее компьютерной реализации было проведено эк-
спериментальное исследование и соответствующее
компьютерное моделирование процессов плазмен-

Рис. 14. Изменение во времени радиуса и температуры в центре
(1) и на поверхности (2) частицы SiO2: сплошная кривая – ε =
= ε′ + iε′′(Tp); штриховая – ε = const;  – тепловой взрыв
частицы
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ного напыления частиц Ni и Al2O3. Показано вполне
удовлетворительное соответствие расчетных дан-
ных с экспериментальными [17].
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ
ПОРООБРАЗОВАНИЯ ПРИ СВАРКЕ

В. А. СЕРЕНКО, В. Я. ЗУСИН, А. Н. СЕРЕНКО
(Приазов. гос. ун-т, г. Мариуполь, Украина)

Разработана математическая модель перемещения газовых пузырьков в сварочной ванне, учитывающая физико-
механические процессы в ней, определяемые режимом сварки, свойствами основного и электродного металлов,
степенью пересыщения жидкого металла газом и т. д. Моделирование движения газовых пузырьков в сварочной
ванне показывает, что при определенных параметрах сварки они не успевают всплывать, могут захватываться
зубчатым фронтом кристаллизации, вызывая образование пор в сварных швах и наплавленном металле.

Mathematical model of movement of gas bubbles in the weld pool has been developed. The model allows for physical-
mechanical processes occurring in the weld pool, which are determined by welding conditions, properties of base and
electrode metals, degree of oversaturation of liquid metal with gas, etc. Modelling of movement of the gas bubbles in
the weld pool shows that under certain welding conditions they have no time to float to the surface and may be trapped
by a serrated solidification front, thus causing formation of pores in the weld and deposited metal.

Процесс порообразования относится к сложным
физико-химическим явлениям и его развитие обус-
ловлено не только свойствами исходного металла,
но и параметрами сварки [1]. Для получения
количественных результатов процесса порообразо-
вания построим все рассуждения применительно к
сварке и наплавке алюминия и его сплавов. Как
установлено в [2—5], основной причиной порообра-
зования при сварке алюминия и его сплавов явля-
ется водород, попадающий в металл сварочной
ванны из основного и присадочного металла.

Примем, как и в [6, 7], что стенка кратера передней
части сварочной ванны является частью шарового
сегмента радиусом R0, шириной провара В и глубиной
провара h (рис. 1), а изотермическая поверхность
фронта кристаллизации (задняя часть ванны) может
быть описана универсальным уравнением, вклю-
чающим параметры lхв, В/2, Н [8—10].

Предположим, что одиночный газовый пу-
зырек радиусом r0 находится в жидком металле
сварочной ванны с начальными координатами x0,

z0 (в диаметральной плоскости ванны). Даль-
нейшее поведение пузырька определяется дей-
ствием выталкивающей (архимедовой) силы и
равнодействующей  сил  поверхностного  натяже-
ния  в неоднородно  нагретой жидкости.  Кроме
того, пузырек перемещается вместе с движением
металла сварочной ванны, характер которого
зависит от формы и размеров ванны, места
расположения пузырька и других факторов [11, 12].

Изобразим движущийся в жидкости пузырек
(рис. 2, а) в произвольном положении его
траектории, определяемом координатами центра
пузырька А(х, z). Результирующая скорость
перемещения пузырька в ванне vp будет равна
геометрической сумме переносной скорости vж,
скорости всплывания vв и градиентной скорости
vт в сторону повышения температуры.

Скорость всплывания газового пузырька в
жидком металле, имеющем однородную темпе-
ратуру по объему, определяется размером пу-
зырька, вязкостью и плотностью жидкости [13].

© В. А. СЕРЕНКО, В. Я. ЗУСИН, А. Н. СЕРЕНКО, 2002

Рис. 1. Параметры сварочной ванны
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Для пузырьков радиусом не более 0,75 мм ско-
рость всплывания может быть определена соответ-
ственно по выражениям

vв = 
2
9
 
g(ρж — ρг)

μ  r2;

vв = 
⎡
⎢
⎣

⎢
⎢
g(ρж — ρг)r
ρж + ρг

 + 
σ

r(ρж + ρг)

⎤
⎥
⎦

⎥
⎥

1/2

,
(1)

где g – ускорение силы тяжести, м/с2; ρж, ρг –
плотность соответственно жидкости и газа пузырь-
ка, г/м3; μ – динамическая вязкость жидкости,
Па⋅с; σ – поверхностное натяжение жидкого ме-
талла, Н/м.

По мере движения газового пузырька в расплаве
сварочной ванны его положение относительно
поверхностей фронта кристаллизации и зеркала
ванны изменяется. Поскольку температура в сва-
рочной ванне распределяется неравномерно [14,
15], то движущийся пузырек будет попадать в зоны
с различной температурой, что изменит скорость
его всплывания, так как входящие в формулы (1)
параметры ρж, μ и σ зависят от температуры расп-
лава. В ряде работ [16—18] получены пара-
метрические уравнения для определения названных
характеристик в зависимости от температуры
жидкого металла:

ρж = (a — b) (T — Tпл);     μ = c + 
d

T2;

σ = σпл — 
dσ
dT

 (T — Tпл),
(2)

где a, b, c, d, dσ/dT – коэффициенты, зависящие
от типа металла или сплава; Тпл, σпл – температура
и поверхностное натяжение в точке плавления.

Для определения температуры металла в
текущей точке (А(х, z), рис. 2 , б) необходимо знать
величину и характер ее распределения по толщине
жидкой прослойки в сечении, проходящем через
эту точку (сечение n—n). Толщина жидкой
прослойки δж равна отрезку СВ прямой n—n,
проходящей через точку А и являющейся нормалью
к кривой в точке С(x1, z1).

Решив совместную систему уравнений кривых
1, 2 и нормали n—n (рис. 2), получим

δж = √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯(x1 — x2)
2 + (z2 — z1)

2 , (3)

где

z1 = a1x1
2; z2 = a2x2

2 + δжн;

a1 = 
H

lхв
2 ; а2 = 

H — δжн
(lхв — δжв)

;

x1 = 
3
√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯— q + √⎯⎯⎯⎯⎯⎯q2 + p3   + 

3
√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯— q — √⎯⎯⎯⎯⎯⎯q2 + p3 ;

x2 =√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎛
⎜
⎝

1
4a1a2x1

⎞
⎟
⎠

2

 — 
1
a2

 
⎛
⎜
⎝
δжн — z1 — 

1
2a1

⎞
⎟
⎠
 — 

1
4a1a2x1

;

q =  
x

4a1
2;   p = 

1 — 2a1z

6a1
2 .

Для удобства последующих расчетов целесооб-
разно использовать относительное расстояние ξ от
точки С(х1, z1) до точки А(х, z) (рис. 2, б):

Рис. 2. К определению результирующей скорости движения газо-
вого пузырька в сварочной ванне (а), распределения температуры
по толщине жидкой прослойки δж (б) и сил, действующих на
газовый пузырек в неравномерно нагретой жидкости (в)
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ξ = 
d
δж = √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯(x1 — x)2 + (z — z1)

2

(x1 — x2)
2 + (z2 — z1)

2
. (4)

Как упоминалось выше, температура расплава
в сварочной ванне распределена неравномерно, осо-
бенно по толщине. В работе [14] проводилось изме-
рение температур в различных зонах ванны с
помощью платино-платинородиевой термопары.
Эксперименты показали, что температура в свароч-
ной ванне изменяется в широком диапазоне: от тем-
пературы, близкой к кипению металла (в пятне на-
грева), до температуры плавления вблизи фронта
кристаллизации.

Известны попытки теоретического определения
средней температуры сварочной ванны на основе
решения уравнения предельного состояния
процесса распространения тепла
быстродвижущегося мощного источника в
полубесконечном теле [1]. Однако полученные
значения температуры при таком расчете
значительно выше экспериментальных [19, 20].
Установлено, что средняя температура сварочной
ванны практически не зависит от режима сварки. 

Аналогично результатам исследования [21]
можно вывести зависимость изменения температу-
ры металла ванны по мере удаления вдоль нормали
n—n от поверхности фронта кристаллизации
(рис. 2, б, кривая 1) до зеркала ванны (рис. 2, б,
кривая 2) в виде

T = Tmax[1 — (1 — ξ)m + Tпл(1 — ξ)m], (5)

где Тmax, Тпл – температура металла соответствен-
но на поверхности ванны и на фронте крис-
таллизации, К; m – показатель, характеризующий
скорость изменения температуры.

Наличие резкого градиента температур изменяет
движение газовых пузырьков в жидкости, посколь-
ку появляется равнодействующая сил поверхност-
ного натяжения R (рис. 2, в) и соответственно сос-
тавляющая скорости в сторону повышения темпе-
ратуры [21—23]:

vт = 
r
2μ

 
dσ
dT

 
dT
dn

, (6)

где dσ/dT – температурный коэффициент повер-
хностного натяжения, Н/(м⋅°С); dT/dn –
градиент температуры жидкости в направлении
нормали n, °С/м.

Переносная скорость перемещения газового
пузырька в сварочной ванне равна скорости
движения жидкого металла vж, значение которой
зависит от параметров режима сварки (наплавки).

Авторы большинства работ, посвященных опре-
делению гидродинамических параметров жидкого
металла сварочной ванны [6, 7 и др.], ог-
раничивались анализом его состояния на передней
стенке кратера ванны (см. рис. 1, от точки D до
точки 0). В то же время порообразование про-
исходит в кристаллизующейся задней части ванны

(от точки 0 до точки F), поэтому необходимо рас-
смотреть движение жидкого металла в этой области
ванны.

В работах [24—27] показано, что скорость осе-
вого потока жидкого металла достигает наибольше-
го значения в самой нижней плоскости сечения кра-
тера ванны (см. рис. 1, сечение 001) и по мере пере-
мещения в хвостовую часть ванны замедляется.

Примем в первом приближении, что проекция
скорости vж на ось X изменяется по линейному за-
кону от v0 (в сечении 001) до vсв (в сечении ЕF),
тогда

vжх = (v0 — vсв) 
⎛
⎜
⎝
1 — 

Z
H

⎞
⎟
⎠
 + vсв, (7)

где vсв – скорость сварки (наплавки), м/с.
Проекция vж на ось Z изменяется по более слож-

ному закону: в сечении 001 и в сечении ЕF vж z =
= 0, а в промежутке от Z > 0 до Z < H – по
параболическому закону, при условии равенства
проекции вектора переноса количества движения

на ось Z для средней скорости vжz
cp  = H

δжв vcв и ско-

рости, изменяющейся по закону параболы. Можно
показать, что vж z будет определяться по за-
висимости

vжz = 
6vсв
Hδжв

 Z(H — Z). (8)

Примем, что скорость у дна сварочной ванны v0
будет определяться в соответствии с работой [7] и
сделаем поправку на изменение скорости под
влиянием присоединяемой массы к жидкой
прослойке вследствие плавления электрода

v0 = Kn 
⎧
⎨
⎩

⎪
⎪
[1 + 4AB(vсв + AC)]1/2 — 1

2AB

⎫
⎬
⎭

⎪
⎪. (9)

Размеры ванны (длина, ширина и глубина
проплавления) могут быть определены расчетом
или по параметрическим уравнениям, полученным
на основе экспериментальных данных.

Поправочный коэффициент Кn определяется,
исходя из следующих соображений. В реальном
процессе сварки плавящимся электродом через
сечение 001 (см. рис. 1) секундный массовый расход
жидкости увеличится в результате присоединяемой
массы расплавленного металла электрода, что не
учитывалось при выводе формулы (9). Увеличение
массы металла, проходящей через сечение 001,
приведет к уменьшению скорости его течения в
соответствии с выражением [6]

M0v0 = M0′v0
′, (10)

где М0, M0′ – секундные массовые расходы
жидкости в сечении 001 при сварке плавящимся и
неплавящимся электродом; v0, v0′ – скорости пото-
ка жидкости в том же сечении для тех же условий
сварки.

Доля расплавленной массы металла шва про-
порциональна площади проплавления Fпр, а доля
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наплавленной массы, проходящей через сечение
001, пропорциональна той части наплавленного ме-
талла, которая приходится на головную часть
ванны. Тогда поправочный коэффициент Кn рас-
считываем по зависимости

Kn = 
Fпр

Fпр + Fн′
 , (11)

где Fн′ – площадь наплавленного металла, полу-
ченная за время прохождения дугой головной части
ванны, м2.

Наиболее сложной проблемой при анализе гид-
родинамической обстановки в сварочной ванне
является определение толщины жидкой прослойки
под дугой. Об этом можно судить по значительному
расхождению взглядов и оценок по ее форми-
рованию и значению в многочисленных теоре-
тических и экспериментальных работах.

На наш взгляд, наиболее строгий аналитический
подход к оценке толщины прослойки сделан в рабо-
те [6], поэтому, использовав ее метод, запишем сле-
дующее выражение:

δж z = hв 
vcв

vz
, (12)

где hв – геометрический параметр ванны; vz –
скорость потока жидкой прослойки на передней
стенке кратера ванны в рассматриваемом сечении
ванны, м/с.

Толщина жидкой прослойки на дне ванны будет
увеличиваться на значение, обратное коэффи-
циенту Кn (11).

По мере движения жидкого металла в хвостовую
часть ванны будет также происходить увеличение
его массы за счет плавления электрода, что
приведет к увеличению толщины жидкой прос-
лойки δжв (по сравнению с ее толщиной у дна
ванны) на величину

1
Kпв

 = 1 + 
FнSхв
FпрSв

, (13)

где Sхв = πBвlхв/4 – площадь проекции хвостовой
части ванны, м2.

Таким образом, уточненные значения толщины
жидкой прослойки на дне сварочной ванны и в ее
верхней части (см. рис. 1) можно определить по
зависимостям

δжн + δжн′  
1
Kn

;   δжв = δжн′  
1

Kпв
.

(14)

В соответствии со схемой, приведенной на
рис. 2, можно определить результирующий вектор
скорости движения газового пузырька в ванне как
геометрическую сумму всех составляющих

vp = vв + vт + vж. (15)

При этом необходимо учитывать, что радиус
пузырька газа r будет изменяться с течением вре-
мени t в соответствии с выражением из [1]

r = √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯r0
2 + 2D 

Δcж
cг

 t ,
(16)

где r0 – начальный радиус газового пузырька (t =
= 0), м; Δсж – пересыщение жидкого металла
газами, см3/100 г; сг – количество газа в единице
объема, см3/см3.

Коэффициент диффузии D зависит от темпера-
туры расплава в точке нахождения газового пузырь-
ка и определяется по зависимости

D = D0 exp (—U/RT), (17)

где D0 – коэффициент, зависящий от типа ма-
териала, см3/с; U – теплота активации диффузии,
кал/(моль⋅°С); R – газовая постоянная,
кал/(моль⋅°С).

С учетом формул (2), (5), (6)—(9), (17) можно
получить выражения для проекций результирующей
скорости vр (15) на оси координат x, z:

⎧
⎨
⎩

⎪
⎪
vpx + vвх + vтх + vжх,
vpz = vвz + vтz + vжz.

(18)

Поскольку проекции скорости на оси координат
равны первым производным от соответствующих
координат по времени, то заменяя vpх, vpz на
dx/dt, dz/dt, придем к уравнениям

Рис. 3. Результаты расчета траектории газового пузырька (r0 = 0,3 мм) в сварочной ванне: а – vсв = 25; б – 15 м/ч; 1 – фронт
кристаллизации в исходном положении (сплошная кривая) и после перемещения за время t (штриховая); 2 – граница ванны
(сплошная и штриховая то же, что и у кривой 1); 3 – траектория пузырька
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⎧

⎨

⎩

⎪
⎪
⎪
⎪

dx
dt

 = vвх + vтх + vжх,

dz
dt

 = vвz + vтz + vжz.
(19)

Правые части уравнений (19) включают
коэффициенты и функции, содержащие коор-
динаты пузырька x, z и время t. Решение системы
(19) позволяет найти закон движения пузырька,
т.е. получить зависимости x и z движущегося
пузырька в функции времени t. Путем исключения
из уравнений x = f(t), z = f(t) времени t можно
получить уравнение его траектории z = f(x), поз-
воляющее оценить вероятность пересечения траек-
тории пузырька подвижного фронта крис-
таллизации сварочной ванны и, следовательно, ве-
роятность образования пористости шва или наплав-
ляемого металла. Так, если пузырек будет двигать-
ся по траектории 1 (см. рис. 1), то после достижения
им движущегося фронта кристаллизации 0Е возмо-
жен его захват растущими кристаллами, что
приведет к образованию поры в этой зоне шва.
Движение пузырька по траектории 2 (см. рис. 1)
вызовет образование поры в верхней части шва.
Если за время t пузырек достигнет свободной повер-
хности жидкой ванны, то он покинет ее и поры
образовываться не будут (траектория 3).

Учитывая, что общее решение системы диффе-
ренциальных уравнений (19), содержащих пере-
менные коэффициенты, еще не найдено и получение
его весьма затруднительно, авторами разработан
алгоритм и составлена Mathcad-программа, позво-
ляющая выполнить решение численным способом
на IBM PC в диалоговом режиме. Программным
продуктом является пакет Mathcad-2000 профес-
сиональной ориентации.

В качестве иллюстрации получаемых результа-
тов расчета в среде Mathcad по изложенной выше
математической модели приведен рис. 3, из кото-
рого видно, что траектория газового пузырька
может пересекаться с движущимся зубчатым фрон-
том кристаллизации ванны (рис. 3, а) или выходить
на свободную поверхность жидкого металла свароч-
ной ванны (рис. 3, б). В первом случае возникают
поры в средней части шва, во втором – поры не
образуются.

Таким образом, представленная математическая
модель (сокращенный вариант) порообразования
позволяет дифференцированно оценить влияние
различных параметров процесса сварки на вероят-
ность образования пор в металле шва и наметить
меры по борьбе с ними.
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ИССЛЕДОВАНИЕ ТЕПЛОВОГО БАЛАНСА
ПЛАЗМЕННО-ПОРОШКОВОЙ НАПЛАВКИ

К. А. ЮЩЕНКО, А. В. ЯРОВИЦЫН, П. П. КАЛИНА
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Исследованы условия горения и тепловые характеристики микроплазменной дуги при плазменно-порошковой на-
плавке на пластину и узкую подложку для токов 15...150 А. Установлено, что введение порошка в микроплазму
снижает напряжение дугового разряда на пластине в среднем до 1,5 В и уменьшает общие тепловложения в основной
металл на 17...8,6 % в зависимости от мощности дуги. Для наплавки порошком узкой подложки установлена
зависимость эффективной мощности нагрева и эффективного КПД от ее ширины.

Conditions of burning and thermal characteristics of the microplasma arc in plasma-powder cladding on a plate and
narrow substrate for currents of 15...150 A were studied. An addition of powder to the microplasma was found to reduce
the arc discharge voltage at the plate to 1.5 V on the average and decrease the total heat input into the base metal by
17...8.6 %, depending upon the arc power. Dependence of the effective heat power and net efficiency upon the width
of a plate was derived for powder cladding on the narrow substrate.

Тридцать лет плазменно-порошковая наплавка
(ППН) широко применяется при восстановлении и
упрочнении деталей. Основными направлениями
развития процесса были создание нового оборудо-
вания, порошковых наплавочных материалов с
повышенными служебными свойствами и внед-
рение новых технологий. Большинство решаемых
практических задач соответствовало схеме мате-
матической модели распространения тепла от нор-
мально-кругового источника на полубесконечном
теле. Как правило, не было необходимости в слож-
ных вычислениях, параметры режима наплавки
определялись опытным подбором.

Последние десять лет, благодаря минимальным
тепловложениям в основной металл и возможности
проводить наплавку различными сплавами в ши-
роком диапазоне токов, ППН завоевывает новые
сегменты рынка: ремонт изделий из жаропрочных
никелевых сплавов и наплавка малогабаритных де-
талей с ограниченной поверхностью (валы, диски
малого диаметра, тонкие пластины, узкие под-
ложки). Проблемы борьбы с горячими трещинами
в первом случае и обеспечение качественного
формирования наплавляемого металла во втором
вызывают потребность в специальном конст-
руировании режимов ППН на базе создания рас-

четно-информационных систем, позволяющих с вы-
сокой вероятностью моделировать процессы расп-
ространения тепла во время всего цикла наплавки.
Главные составляющие такой системы – база дан-
ных по тепловым характеристикам ППН и расчет-
ный аппарат в виде композиции математических мо-
делей распространения тепла, основанный на
использовании расчетных схем Н. Н. Рыкалина [1],
В. И. Махненко [2].

Для этого были изучены тепловые харак-
теристики микроплазменной ППН в диапазоне
токов 15...150 А. Основными задачами исследо-
ваний являлись:

• изучение влияния ввода порошка на условия
горения микроплазменного разряда на пластине и
узкой подложке в области технологических
параметров ППН на токах 15...150 А;

• сравнительная оценка тепловложений в ос-
новной металл при микроплазменном нагреве
образца без порошка и наплавки с порошком в этом
диапазоне токов;

• влияние физико-химических свойств при-
садочного порошка на тепловложение в основной
металл при токе 15...150 А;

• основные закономерности эффективности ис-
пользования порошка при ППН.

Эксперименты проводили для двух схем ППН:
на пластину – моделирование тепловых харак-
теристик ремонтной наплавки лопаток турбин
(рис. 1, а) и на узкую подложку – моделирование
тепловых характеристик ремонтной наплавки уп-
лотнительных элементов газотурбинного оборудо-
вания (рис. 1, б).

Для максимального приближения условий эк-
сперимента к реальным условиям наплавки при
оценке тепловых характеристик процесса ППН
использовали методику калориметрирования на-
плавленного образца в погружном калориметре,© К. А. ЮЩЕНКО, А. В. ЯРОВИЦЫН, П. П. КАЛИНА, 2002

Рис. 1. Схемы плазменно-порошковой наплавки на пластину (а)
и узкую подложку (б)
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разработанную согласно [3]. Потери тепла в плаз-
мотроне в результате нагрева воды в рубашке
охлаждения оценивали по методике проточного
калориметра. Экспериментальная установка, схема
которой приведена на рис. 2, состоит из ка-
лориметра 1 с образцом 3, зажатым в медную обой-
му 6 для предотвращения рассеивания тепла в ат-
мосферу при наплавке; съемных опорных лепест-
ков 2 и 8 для быстрого сбрасывания обоймы с образ-
цом в калориметр; выводной планки 7 для поджига
дуги; плазмотрона 4 и подвижной консоли 5
привода перемещения; мешалки 9 для вы-
равнивания температуры воды; цифрового термо-
метра сопротивления 10 (10.1 – измерение темпе-
ратуры в калориметре; 10.2 – измерение темпера-
туры воды на выходе из рубашки охлаждения плаз-
мотрона); тарировочного метастатического термо-
метра Бэкмана 11. Условия эксперимента следу-
ющие: конфигурация плазмотрона dпл/dпор =
= 3,5/9 мм; v = 4,5 м/ч; I = 75...150 А; QAr =
= 23 л/мин; внешняя и внутренняя длина дуги
5 мм; Qводы = 1,3...1,6 л/мин на охлаждение плаз-
мотрона; толщина пластины 4 мм, сталь
04Х19АФТ. При наплавке использовали порошок
06Х13Н4 фракцией 100...300 мкм и порошок типа
cтеллит 6 фракцией 53...155 мкм.

Количество тепла, переданное за время сварки
в пластину в погружном калориметре, определя-
лось как:

Qк = КΔТ1, (1)

где К – постоянная калориметрической системы;
ΔТ1 – прирост температуры калориметрической
системы после погружения в него нагретого
образца; измерение температуры проводилось
термометром сопротивления (рис. 2, поз. 10.1).
Количество тепла, отведенное за время сварки из
плазмотрона:

 Qп = ∑
ti

 сmΔТ2i,
(2)

где с – теплоемкость воды; m – расход воды в
минуту; ΔТ2i – разница между текущей темпера-
турой воды на выходе из рубашки охлаждения
плазмотрона при сварке и температурой воды на
входе в рубашку охлаждения; индекс i – номер
измерения с момента зажигания дуги. Температуру
воды измеряли через 10 с термометром сопро-
тивления (рис. 2, поз. 10.2) на выходе воды из
плазмотрона.

По экспериментальным данным составлены рег-
рессионные зависимости в виде полиномов для рас-
чета тепловых характеристик и эффективности
использования порошка. Для каждого экспери-
мента подтверждена сходимость энергетического
баланса (рис. 3) – одновременно оценивались рас-
ходы тепла дуги на нагрев изделия в погружном
калориметре и на нагрев плазмотрона определением
теплосодержания воды на выходе из его рубашки
охлаждения.

Введение порошка в столб микроплазменного
разряда изменяет условия его горения на пластине,

Рис. 2. Схема экспериментальной калориметрической установки
(обозначения позиций см. в тексте)

Рис. 3. Энергетический баланс при микроплазменной порошковой
наплавке с расходом 4 г/мин порошка 06Х13Н4: 1 – эф-
фективный КПД η; 2 – тепловые потери плазмотрона ηп; 3 –
сумма η и ηп

Рис. 4. Вольт-амперная характеристика дугового разряда
микроплазмы при нагреве пластины толщиной 4 мм и ППН 4—
8—12—16,5 г/мин порошка: 1 – микроплазменный нагрев
пластины; 2 – наплавка с расходом 4 г/мин порошка 06Х13Н4;
3 – наплавка с расходом 8 г/мин порошка 06Х13Н4; 4 –
наплавка с расходом 12 г/мин порошка 06Х13Н4; 5 – наплавка
с расходом 16,5 г/мин порошка стеллит 6

57



снижая напряжение дугового промежутка. При
ППН на токах в интервале 75...115 А напряжение
сначала стабилизируется в районе 14,5 В, а затем
до 150 А наблюдается более плавный рост напря-
жения относительно незапыленной струи (рис. 4).

Эффективная мощность нагрева изделия q в
интервале 75...150 А при нагреве пластины и ППН
возрастает линейно с повышением тока (рис. 5).
Введение порошка в столб плазменной дуги умень-
шает эффективную мощность нагрева пластины в
рассматриваемом интервале токов в среднем на
75...135 Вт, что составляет на 17...8,6 % эф-
фективной мощности меньше относительно нагрева
образца без порошка. Параметр q уменьшается на
2...3 % с увеличением расхода порошка 06Х13Н4
на каждые 4 г/мин. Установлено, что различные
физико-химические свойства порошка также не-
значительно изменяют общие тепловложения в
основной металл – регрессия q при наплавке
16,5 г/мин порошка типа стеллит 6 занимает про-
межуточное положение между соответствующими
регрессиями q с расходом 8 и 12 г/мин порошка
06Х13Н4.

При нагреве пластины микроплазмой без порош-
ка зависимость эффективного КПД нагрева из-
делия η от тока носит пологопадающий характер:
эффективный КПД уменьшается с 72 до 60 %
(рис. 6 ). С увеличением расхода порошка от 8 до
12 г/мин при микроплазменной наплавке изме-
нения η от тока ограничены диапазоном 63...59 %,
при расходе 16,5 г/мин происходит его стаби-
лизация на 61 %. Тепловые потери в плазмотроне

при нагреве пластины микроплазмой и ППН сос-
тавляют 25...40 %.

Особая форма зависимостей эффективной мощ-
ности нагрева изделия и эффективного КПД от тока
при наплавке с расходом 4 г/мин порошка на
рис. 5, 6 объясняется переходным изменением на-
пряжения слабозапыленного дугового промежутка
(см. рис. 4).

Важной задачей при ППН является подача
оптимального количества порошка в целях ми-
нимального проплавления основного металла. Для
каждого тока из рабочего диапазона процесса
максимальная масса порошка, которая переплавля-
ется в сварочной ванне, ограничена ее теплосодер-
жанием. Коэффициент использования порошка
(КИП), представляющий собой отношение массы
наплавленного валика к расходу порошка за
минуту, зависит от ширины сварочной ванны и тем-
пературы плавления порошка; как правило, он сос-
тавляет 0,4...0,8 в зависимости от тока. Рег-
рессионные зависимости КИП от тока и расхода
порошка приведены на рис. 7.

Горение микроплазменной дуги на узкой подлож-
ке (см. рис. 1, б) имеет целый ряд особенностей:

Рис. 5. Эффективная мощность нагрева изделия q микроплазмой
и ППН 4—8—12—16,5 г/мин порошка на пластину толщиной
4 мм: 1—5 – то же, что и на рис. 4

Рис. 6. Эффективный КПД нагрева пластины толщиной 4 мм
микроплазмой без порошка и при ППН 4—8—12—16,5 г/мин:
1—5 – то же, что и на рис. 4

Рис. 7. Коэффициент использования порошка при ППН 4—8—
12—16,5 г/мин в зависимости от тока: 1 – наплавка с расходом
4 г/мин порошка 06Х13Н4; 2 – наплавка с расходом 8 г/мин
порошка 06Х13Н4; 3 – наплавка с расходом 12 г/мин порошка
06Х13Н4; 4 – наплавка с расходом 16,5 г/мин порошка
стеллит 6

Рис. 8. Вольт-амперная характеристика дугового разряда
микроплазмы при ППН узкой подложки с расходом 5 г/мин
порошка 17-4РН ANVAL; v = 6 м/ч: 1 – конфигурация плаз-
мотрона 3,5/9 мм, наплавка на подложку шириной 3 мм; 2 –
конфигурация плазмотрона 3,5/6,2 мм, наплавка на подложку
шириной 3 мм; 3 – конфигурация плазмотрона 3,5/6,2 мм,
наплавка на подложку шириной 4 мм
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• дуга шунтируется лишь на небольшом участке
поверхности, площадь которого определяется ши-
риной подложки;

• факел микроплазмы рассекается торцом пла-
стины и его периферийные участки продолжают на-
гревать боковую поверхность пластины ниже плос-
кости шунтирования дуги;

• сток тепла непосредственно из зоны сварки
возможен только вглубь пластины.

В зависимости от мощности дуги при нагреве
узкой подложки происходит: нагрев поверхности
торца без его оплавления; контролируемое оплав-
ление торца пластины, обеспечивающее возмож-
ность наращивания по высоте узкой подложки при
наплавке; неконтролируемое оплавление, при ко-
тором не возможно наращивать узкую подложку
при наплавке.

Аналогично пластине были исследованы тепло-
вые характеристики ППН узкой подложки ши-
риной 3...4 мм в интервале токов, обеспечивающих
контролируемое оплавление, а именно: 30...50 и
60...80 А на двух различных конфигурациях плаз-
мотрона.

Условия эксперимента: конфигурация плаз-
мотрона dпл/dпор = 3,5/6,2, внутренняя длина
дуги 7 мм или dпл/dпор = 3,5/9 мм, внутренняя
длина дуги 2...5 мм; внешняя длина дуги 3 мм; v
= 6 м/ч; I = 15...85 А; QAr = 21 л/мин; Qводы =
= 1,3...1,6 л/мин на охлаждение плазмотрона.
При наплавке использовали порошок 17-4РН AN-
VAL фракцией 53...155 мкм, основной металл –
сталь 04Х19АФТ. Конфигурация dпл/dпор =
= 3,5/9 мм отличается меньшим расстоянием
дугового промежутка внутри плазмотрона Lвн =
= 2,5 мм  (от торца электрода до торца внешнего
сопла)  и более  сосредоточенным вводом порошка.
Конфигурация плазмотрона с dпл/dпор =
= 3,5/6,2 мм – большим Lвн = 5 мм и
сосредоточенным вводом порошка.

Применение плазмотронов с сосредоточенным
вводом порошка и большей длиной дуги при на-
плавке узкой подложки приводит к возрастанию
рабочего напряжения в среднем на 2 В (рис. 8,
кривые 2, 3), т.е мощность дуги становится эквива-
лентной мощности дуги при наплавке на пластину

(см. рис. 5). В зависимости от длины дуги и
конфигурации плазмотрона наплавку узкой под-
ложки можно проводить как при стабильном η =
= 73 % (рис. 9, a, кривая 1), так и при падающих
65...40 % КПД в рабочем диапазоне тока (рис. 9, а,
кривые 2, 3) при конфигурациях плазмотрона с
более сосредоточенным вводом порошка и соответ-
ственно большей длиной внутреннего участка дуги.
Однако по общему тепловложению в основной ме-
талл существенных различий по эффективной мощ-
ности нагрева для узкой подложки толщиной 3 мм
не наблюдается (рис. 9, б, кривые 1, 2). Эф-
фективная мощность нагрева торца толщиной 3 мм
при ППН составляет 250...450 Вт, для 4 мм –
500...550 Вт. С увеличением обжатия столба дуги при
вводе порошка (уменьшение диаметра промежуточ-
ного сопла до 6,2 мм) соответственно большее его
количество попадает в зону наплавки и резко воз-
растает эффективность использования порошка,
достигая значения 0,9 (рис. 10, кривые 2, 3).

Заключение

Изучены тепловые характеристики ППН на
пластину и узкую подложку. Получены численные
регрессии и на их основе построены графические
зависимости тепловых характеристик процесса

Рис. 9. Эффективные КПД (а) и мощность нагрева изделия (б) при ППН узкой подложки с расходом 5 г/мин порошка 17-4РН
ANVAL; v = 6 м/ч: 1—3 – то же, что и на рис. 8

Рис. 10. Коэффициент использования порошка в зависимости
от тока, ширины узкой подложки и сосредоточенности ввода
порошка: 1—3 – то же, что и на рис. 8
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ППН в диапазоне токов 15...150 А. Доказано, что
при наплавке на пластину увеличение расхода
порошка от 4 до 16,5 г/мин, а также изменение
физико-химических свойств порошка не оказывает
существенного влияния на общие тепловложения в
изделие. Уменьшение тепловложений в основной
металл при ППН происходит вследствие изменения
условий горения дугового разряда.

Рабочий диапазон тока при наплавке узкой под-
ложки составляет 20...25 А. С одной стороны он
ограничен мощностью дуги, достаточной для
формирования наплавляемого порошка, с дру-
гой – предельной мощностью дуги, позволяющей
контролировать оплавление торца пластины. На

примере ППН на узкую подложку шириной 3 мм
плазмотронами с расстоянием дугового промежутка
внутри плазмотрона 2 и 5 мм показано, что в основ-
ной металл вкладывается одинаковое количество
тепла при различной тепловой нагрузке плазмотро-
на. Численные регрессии представленных зави-
симостей предназначены для моделирования расп-
ространения тепла при наплавке.

1. Рыкалин Н. Н. Расчеты тепловых процессов при свар-
ке. – М.: Машгиз, 1951. – 296 с.

2. Махненко В. И., Кравцов Т. Г. Тепловые процессы при
механизированной наплавке деталей типа круговых
цилиндров. – Киев: Наук. думка, 1978. – 159 с.

3. Попов М. М. Термометрия и калориметрия. – 2-е
изд. – М.: Металлургиздат, 1954. – 943 с.
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MODELLING FLUID FLOW AND SOLIDIFICATION
STRUCTURE DURING GTA WELDING

V. PAVLYK, U. DILTHEY
(ISF-Welding Institute, Aachen University, Germany)

The determination of the solidification conditions during fusion welding (temperature gradient, local solidification rate,
weld pool shape) is carried out with a numerical, macroscopic FEM calculation of the weld pool fluid flow and of the
temperature distribution, as presented in this article. The possibilities of the new numerical algorithms for the generation
and visualisation of the microstructure formation during solidification are demonstrated. The spectres of application
extend from welding and casting to processes with rapid solidification. In particular, the computer simulations of the
solidification conditions and the formation of the dendritic morphology during the directional solidification in TIG
welding are described. Moreover, the simulation results are compared with the experimental findings.

Определены режимы кристаллизации при сварке плавлением (температурный градиент, скорость локальной
кристаллизации, форма сварочной ванны) с помощью численного расчета по методу конечных элементов в мак-
роскопическом масштабе течения металла в сварочной ванне и распределения температур. Продемонстрированы
возможности новых численных алгоритмов формирования изображений и визуализации микроструктуры, образу-
ющейся при кристаллизации. Спектр применения этих алгоритмов широк – от сварки и литья до процессов с
быстрой кристаллизацией. В частности, описано компьютерное моделирование режимов кристаллизации и
формирования дендритной морфологии в процессе направленной кристаллизации при ТИГ сварке. Представлено
сравнение результатов моделирования с экспериментальными данными.

Introduction. During fusion welding a series of mic-
rostructural transformations takes place in the fusion
zone (FZ) and in the heat-affected zone (HAZ) of
the material to be welded [1—4]. Already in the molten
pool the inclusions start to form. During the weld
pool solidification a columnar grain structure deve-
lops in the weld seam (Figure 1, a). Under certain
conditions equiaxed grains can also appear in the cen-
tre part of the weld. Columnar grains consist, in turn,
of packages of dendrites (Figure 1, b) or cells arising
due to instability of the planar solidification front
[5]. The selection of columnar grains is a result of
the competitive growth of the arrays of dendrites or
cells at the grain boundary during solidification. In
some alloys eutectic structures are also possible. In

the interdendritic area, segregations of the alloy ele-
ments and impurities occur, that influences evolution
of the non-metallic inclusions and tendency to soli-
dification cracking. In the HAZ, grain growth (Fi-
gure 1, c) recrystallisation, particle dissolution and
other structural transformations depending on the ma-
terial, take place, that has a direct impact on the
mechanical properties and weldability. In the case of
ferritic steels the final microstructure constituents
(grain boundary ferrite, Widmansta

..
tten ferrite, aci-

cular ferrite, bainite, etc.) are formed during the γ—α
transformation at cooling. Besides the cooling rate,
the steel composition and the stresses accompanying
the transformation, the type and amount of the aus-
tenite decomposition products (Figure 1, d) depends

© V. PAVLYK, U. DILTHEY, 2002

Figure 1. Structural constituents of a weld (schematically): columnar grains in the fusion zone (a), arrays of dendrites or cells (b), grain
growth in the HAZ (c), grain boundary ferrite, Widmansta

..
tten ferrite, acicular ferrite, bainite, etc. in ferritic steels (d)
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on the type and distribution of the inclusions and also
on the size and form of the primary austenite grains
[1]. In the weld seam, these grains are formed either
at transformation of dendrites/cells of the primary
δ-ferrite to the austenite or directly from the liquid
phase at solidification, depending on the solidification
mode. In the HAZ, the grain size distribution and the
shape of austenite prior to the transformation are go-
verned by the recrystallisation and by the grain
growth. Thus, during welding of both non-ferrous
alloys and steels the final microstructure is determined
by an interrelated chain of various phenomena starting
with the inclusion formation in the liquid phase, prog-
ressing with the grain and dendrite/cell evolution in
the course of solidification and accomplishing by the
transformations in the solid state.

Weld pool solidification begins by epitaxial
growth of columnar grains from partially melted gra-
ins of the base metal along the fusion boundary [2,
3]. Low solidification rate and high temperature gra-
dient just at the beginning of solidification promote
planar solidification front to be stable [3]. As this
front advances in the direction to the weld centre,
the solidification velocity increases rapidly resulting
in transition from the planar to cellular or dendritic
growth. Thus, in the absence of equiaxed grains nuc-
leated ahead of the main solidification front, the co-
lumnar grains consisting of dendrites/cells fill the
entire volume of the weld. Each grain is a single
crystal with a unique crystallographic orientation,
which coincides with the orientation of the dendrite
trunks. The dendrites having smaller angle between
one of their principle axis and the local direction of
the temperature gradient grow slightly ahead of the
others, cutting them off. This, together with variation
of the temperature gradient along the solidification
front, results in a grain selection during solidification.
The above is illustrated in Figure 2 upon examples of
the weld structures in an aluminium alloy. The bo-
undaries between the grains develop in course of the
dendrite competition under continually changing so-
lidification conditions. The grain 3 in Figure 2, a

seems to be best, while the grain 2 in Figure 2, b to
be worst aligned with respect to the temperature gra-
dient.

Since the achievable properties of the weld and
the weldability are essentially affected by the micros-
tructure, the microstructure modelling has grown to
a significant branch of the welding science. A tradi-
tional and widely used way to model the microstruc-
ture considers thermodynamic, kinetics and geomet-
ry/morphology using phenomenological, analytical
and/or statistical approach. A comprehensive desc-
ription of this important methodology which provides
a deeper understanding of the microstructure assisting
in the welding process optimisation and control is
presented by Grong [4]. Another, rapidly developing
modelling approach can be thought as direct micros-
tructure simulation. Any microstructure is associated
with a steep gradient of some physical pro-perty or
characteristics at the boundary between different pha-
ses or different microstructure constituents, the
boundary evolution being affected by temperature,
concentration and, in some cases, also stress fields.
Thus, in the direct computer modelling of microst-
ructure the evolution of this boundary in both space
and time, coupled to the above outer fields, is calcu-
lated. The direct or implicit information about the
boundary allows to visualise the process of the mic-
rostructure formation. To these methods belong very
popular Phase-Field (PF) [6—8] and Cellular-Auto-
mata (CA) [9—14] techniques.

The solidification behaviour, the grain structure
in fusion zone and the microstructure during solid
state transformations in weldments are determined by
the time dependent temperature field and by the weld
pool shape. These in turn are influenced by a strong
convection in the molten pool, which contributes to
the overall heat and mass transfer. Therefore, in order
to perform a consistent microstructure simulation du-
ring welding the temperature field and the weld pool
geometry have to be calculated, taking into account
the fluid flow phenomena. In the last two decades
considerable progress has been made in modelling and

Figure 2. Grain structure in a GTA-weld of an AlCu4Mg alloy. Each grain (numbered with 1, 2 and 3) consists of an array of dendrites
with the same crystallographic orientation, which is shown with the arrow. Formation of the grain boundaries (dotted lines), results
from the dendrite competition during solidification. A hot crack along the boundary between grain 2 and grain 3 is shown in (b)
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numerical simulation of fluid flow and heat transport
during arc welding. A great number of models and
numerical results have been presented on this subject
(see [15, 16] for references). Although, a number of
questions are still to be clarified, and some pheno-
mena, for example turbulence, require a more detailed
investigation, basically, the physical models of dri-
ving forces and numerical methods to solve the weld
pool fluid flow and heat transfer problem are well
developed.

This paper is aimed to present some recent deve-
lopments in the field of computer modelling of mic-
rostructure during weld pool solidification. We will
consider the results obtained using a modified CA
methods, coupled to numerical Finite Difference
(FDM) and Finite Element (FEM) methods. For the
numerical modelling of thermo-fluid phenomena ge-
neral-purpose Computational Fluid Dynamics (CFD)
code FIDAP1, which is commercially available, was
used. The details of the above simulation techniques
can be found in the listed literature [10—12, 14, 17—
21], where additional principle references are given
in turn.

Macroscopic modelling of weld pool and tempe-
rature field. The principal phenomena driving heat
and mass transfer in the weld pool are shown in Fi-
gure 3. All of them, except viscous drag of plasma,
have been included in the model. For determination
of the fluid flow in the weld pool and the temperature
field in the entire workpiece the equations of energy,
mass and momentum conservation as well as of the
free surface were solved in order to obtain the tem-
perature distribution in the entire workpiece and the
weld pool dimensions. The following basic assumpti-
ons were made: 1) the problem is symmetric in lon-
gitudinal plane along the welding direction; and
2) the flow is laminar, incompressible and Newtonian.
The solid-to-liquid phase change was modelled arti-
ficially increasing viscosity by factor of 103 in the
temperature range between the liquidus TL = 1793 K
and the solidus TS = 1758 K for the HSLA-steel
S460M. Temperature dependent thermal conducti-
vity, specific heat, density and viscosity were used
[21]. The surface tension as function of temperature
and the surface active element sulphur was described
with the model of Sahoo et al. [22]. In addition to
the Marangoni effect, the electromagnetic body forces
and buoyancy were considered to be the driving forces
of the weld pool convection. The heat exchange be-
tween the workpiece and the environment were des-
cribed by sub-models of the arc heat source, evapo-
ration, radiation and convection. The comprehensive
3 dimensional thermo-fluid models of weld pool have
been elaborated on the basis of commercial FEM-CFD
code FIDAP. User supplied subroutines were used to
implement the electromagnetic body forces, surface
tension model and models of the overall heat flux.

More details about the model and numerics can be
found in [21].

Figure 4 shows the calculated temperature distri-
bution during a GTA welding of S460M steel plate
of 6 mm thickness. Only half of the plate were con-
sidered due to the plane symmetry of the problem.
The calculated weld pool boundary is shown with the
black line.

The mesh configuration in the region of the weld
pool and the calculated velocity vector plot are shown
in Figure 5. The mesh was built up of 27-node quad-
rilateral elements, which provide quadratic interpo-
lation functions. The mesh was adapted in all three
dimensions in order to ensure accurate spatial resolu-
tion in the vicinity and, especially, near the free sur-
face of the weld pool, where steep gradients of the
variables are expected. The entire workpiece was di-
vided into two volume entities named «solid» and
«fluid». The fluid flow equations were solved only
in the last one, which is located in the region where
the weld pool poll is expected to form, the energy
equation being treated in the entire volume consisting
of both «solid» and «fluid» entities.

The velocity vector plot clearly shows the max-
imum velocities to be concentrated near the weld pool
surface. This is caused by a dominating role of the
thermo-capillary effect in the weld pool development.
An interaction of all driving forces of fluid flow and
heat transfer results in a complex weld pool circula-
tion pattern and in a non-trivial weld pool bottom
shape.

An excellent agreement between calculated and
experimental weld pool top shape is demonstrated in
Figure 6. The isotherms between liquidus and solidus
depict the mushy zone, in which the solidification
takes place. In order to model solidification structure
the date about the temperature gradients and the local
solidification velocity are needed. They can be readily
obtained by tracking the calculated temperature pro-
files in directions perpendicular to the solidification
front (A, B and C in Figure 6 as examples). The
temperature courses along A, B and C directions are
presented in Figure 7. The latent heat release between
the liquidus and the solidus temperatures results in a
typical bends on the temperature curves. The tempe-
rature gradients were obtained differentiating the

Figure 3. Principal phenomena of heat and fluid flow in GTA weld
pool

1FIDAP is a registered trade mark of Fluent Inc.,
Lebanon, USA.
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temperature curves. The gradients in the mushy zone
and in its vicinity as functions of temperature are
shown in the inner graph in Figure 7. Characteristic
values of the calculated temperature gradients were
used for the direct simulations of dendritic structure,
results of which are presented later on in this paper.

Microscopic modelling of dendrite/cell morp-
hology. Dendrite or cell growth during solidification
of an alloy is governed by: 1) temperature field; 2) so-

lute diffusion in liquid and solid and partitioning at
the solid—liquid interface (SLI); 3) phase diagram;
and 4) solutal, curvature and kinetic undercooling
[18]. In addition, specific dendrite/cell morphology
arises essentially due to the SLI instability and ani-
sotropy of the interfacial tension and kinetic coeffi-
cients [5]. For constrained directional solidification,
which is a typical case in welding, the time evolution
of the temperature field can be assumed as known,

Figure 4. Simulated temperature field in a 6 mm thick S460M steel plate. Helium-GTA welding, welding velocity is 4.17 mm/s,
current is 250 A, voltage is 17 V, arc efficiency and length is 0.85 and 1.6 mm, respectively. Liquidus and solidus isotherms are shown
with black line

Figure 5. Adaptive FEM mesh in the region of weld pool and calculated velocity field. Equations of fluid dynamics are solved only
within the volume bounded with the thick black line («fluid» entity)
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since heat diffuses much faster than alloy elements
[5]. To model directly the above structures, solute
and SLI evolution in space and time must be calcu-
lated.

In the CA-FDM-model developed by the authors
[11] solute diffusion is solved with an explicit FDM-
scheme. The interface velocity is calculated from the
mass balance at the interface, taking into account the
solute partitioning and assuming the interface to be
in equilibrium with both phases. The equilibrium in-
terface temperature is determined by the solutal and
curvature undercooling. A solid fraction variable is
introduced, with the aid of which the interface is
implicitly tracked and the curvature and orientation
are calculated. Simple CA-rules define the states of

the numerical cells, based on the solid fraction vari-
able. The CA-rules provide the interface continuity
and numerical stability of the method.

A result of simulating solidification morphology
in a Fe—C system is shown in Figure 8. The simulation
was started from a planar solid seed with three dis-
turbances with the size of one cell (Figure 8, frame 1).
A constant temperature gradient G directed from the
bottom to the top and a constant cooling rate were
imposed. A deviating from the direction of the tem-
perature gradient crystallographic orientation of the
seed was set. After short time the three disturbances
evolve to the dendrites, followed by the secondary
and ternary arm development. The initial distance
between the dendrites appears to be not stable resul-

Figure 6. Calculated temperature distribution and mushy zone (top). Top view of experimental weld pool after an abrupt termination
of the arc (bottom). A, B and C – directions along which the temperature gradients and solidification velocities are determined (see
also Figure 7)

Figure 7. Temperature profiles along directions A, B and C (see Figure 6) and temperature gradients in the mushy zone as functions
of temperature
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ting in a transformation of three ternary arms to the
primary dendrite trunks. Finally, a stable dendrite
structure with the primary dendrite arm spacing of
10—15 μm is formed. What we can gain from such
simulation are: arm spacing, tip and 100 %-solid tem-
peratures (non-equilibrium liquidus and solidus du-
ring solidification) and solute segregation (shown on
the scale).

The model was successfully used to simulate den-
dritic/cell morphology during electron beam surface
re-melting of an Al—Si alloy [14, 18—20]. The numeri-
cal results were found to agree with the experimental
observations as well as with another numerical model.
Moreover, the model reproduces, at least qualita-
tively, experimentally observed «seaweed» struc-
tures, which are neither pure dendritic nor cellular
(Figure 9).

Figure 8. CA-FDM simulation of dendritic structure, Fe—0.11 wt.% C, v = 10—2 m/s, G = 3⋅105 K/m. The instability of solidification
front results in dendrite development with subsequent adjustment of the primary arm spacing. The simulation on 1.6⋅106 grid points
took 2⋅105 time steps

Figure 9. Dendrite-seaweed structure in an Al—Si alloy remelted with an electron beam. Experimentally observed tip splitting, which
leads to a non-regular morphology (a) is reproduced by the CA-FDM simulation (b) [20]
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To simulate the dendritic structure coupled to the
macroscopic weld pool and temperature calculations
(previous section), the solidification velocity corre-
lated to the welding speed and the specific tempera-
ture gradients along directions A and C (see Fi-
gure 4), which are presented in Figure 5, were used
in the next examples. Figure 10 shows the simulated
dendritic structure for two locations in the mushy
zone. The solute concentration is depicted with dif-
ferent grey shades and with the iso-concentrates. The
simulation sequence were similar to that, described
above. The domain height up to 3000 cells were used
in order to catch the whole mushy zone and to reach
a steady-state as well. The steady-state means, that
the dendrite tips and the position, where 100 % solid
is reached, are at constant temperatures and move
with the constant velocity, which is equal to the so-
lidification velocity. Although, the primary dendrite
arm spacings given by the simulations are equal for
two cases, the size of the mushy zone is quite different.
The higher temperature gradient in case b (Figure 10)
results in a smaller distance between the dendrite tip
and the region of total solid, which means a more
compact mushy zone. From the microscopic CA-FDM
simulation in case a (Figure 10), the mushy zone has
the length of 0.46 mm. From the other side, the mac-
roscopic numerical modelling (see Figure 7) results
in the same distance of 0.46 mm between the solidus
and the liquidus in the direction along the symmetry
plane (A in Figure 6). In the direction C this distance
is equal to 0.24 mm, which is slightly smaller than
the length of the mushy zone given by the micro-si-
mulation (0.28 mm in Figure 10, b). It proves the
consistency between the macro-modelling of fluid
flow and temperature field from one side and the
micro-modelling of dendritic structure from the other.

Finally, a non-direct experimental validation of
the dendritic modelling can be derived from the com-
parison between the simulated primary dendrite arm
spacing and the micrograph, shown in Figure 11. The
micrograph was taken from the top in the middle of
the weld shown in Figure 6. In the low-alloy steel
used, the original δ- or γ-dendritic structure is natu-
rally destroyed during the phase change on cooling
(γ—α transformation). Therefore, only with the aid
of a special etching it was possible to reveal the in-
terdendritic carbides, which are visible in Figure 11
as white lines. The distance between this tracks cor-
responds to the primary arm spacing, which is of the
order of 50 μm in the experiment, as well as in the
simulation.

Current restrictions of the CA-FDM model are:
1) 2D implementation; 2) two phases; 3) two com-
ponents; 4) no convection in the melt is considered.

Conclusions and outlook. Several novel model-
ling techniques for direct microstructure simulations
in material processing were developed recently.
Among them the coupled CA-FDM techniques, pre-
sented here, was used to simulate dendritic structures
in welds. The new theoretical and numerical deve-

lopments and enormous increase in computer power
allow direct simulations of the microstructural phe-
nomena taking place during solidification. The direct
microstructure modelling using novel Cellular Auto-
mata technique can be thought as a «computational
metallography», which can be useful for both, estima-
tion of the influence of process parameters on the soli-
dification microstructure and for teaching purposes. In
order to make the simulation results more quantitative,
than qualitative, and to spread the using of this methods
many efforts still needed. The computing codes have to
be optimised, in order to make simulations faster and
available on common computers.

The application of the direct microstructure mo-
delling to the real welding conditions requires a co-
upling between the macroscopic heat and fluid flow
modelling in the weld pool and the micro-modelling
techniques. An example of such coupling with respect
to the dendrite solidification phenomenon was pre-
sented in this paper. A challenge for future research
is a self consistent modelling, in which the results of
micro-simulations, in terms of more precise latent heat
release as a non-equilibrium function of temperature
and non-equilibrium liquidus and solidus, will be im-
plemented in the macro-simulations. It is to expect,
that for a high speed welding application non-equi-

Figure 10. Simulated dendritic structure in Fe—0.11 % C system,
which corresponds to S460M steel. Solidification velocity is
4.17 mm/s, G = 100 (a) and 200 (b) K/mm which approximately
correspond to the solidification conditions along directions A and
C, shown in Figure 6. Grid size 600×3000 cells

Figure 11. Experimental micrograph taken from the top in the
middle of the weld shown in Figure 6. A special etching reveals
the interdendritic segregations, which enable to estimate the pri-
mary dendrite arm spacings
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librium effects can be essential in determining both
the weld pool dimensions and solidification structu-
res.
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ТЕПЛОВЫДЕЛЕНИЕ
ПРИ ЭЛЕКТРОШЛАКОВОМ ПРОЦЕССЕ

М. Л. ЖАДКЕВИЧ, В. Л. ШЕВЦОВ (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),
А. М. ПАЛЬТИ (Ин-т технической теплофизики НАН Украины, г. Киев)

Рассмотрены особенности прохождения электрического тока через контакты электрод—шлаковый расплав в
различных электрошлаковых технологиях. Выделены три различных типа контакта, отличающихся разным зна-
чением контактного падения напряжения. Определены плотности тепловых потоков, выделяющиеся на контактах
всех трех типов. Получены данные по перегреву пленки металла на торце оплавляемых электродов.

Peculiarities associated with the electric current flowing through the electrode—slag melt contacts in cases of various
electroslag technologies are considered. Three types of contacts differing in the contact voltage drop values have been
distinguished. Densities of heat flows at all the three types of the contacts have been determined. Data on overheating
of a metal film at the melted electrode tips are presented.

Основой электрошлакового процесса является теп-
лота, выделяемая при прохождении электрического
тока через систему электронных и ионных про-
водников, которые подключены к источнику тока.
Обычно в электрошлаковых установках шлаковый
расплав (ионный проводник) снизу ограничен
поверхностью жидкого металла, электронным про-
водником, который является одним из электродов.
Другой электрод подводится к ионному расплаву
сверху или сбоку и может быть расходуемым, т.е.
расплавляться в ходе процесса, или нерасходуе-
мым – использоваться только для подвода тока.
Конструкции, ограничивающие ионный расплав,
также бывают двух типов – охлаждаемые и неох-
лаждаемые.

Конкретная комбинация указанных элементов
приводит к осуществлению различных электрош-
лаковых технологий. Так, применение неохлажда-
емых ограничивающих конструкций из металла и
расходуемых электродов позволяет осуществить
электрошлаковую сварку (ЭШС). Использование
охлаждаемой ограничивающей конструкции и рас-
ходуемого электрода приводит к электрошлаковому
переплаву (ЭШП) или литью (ЭШЛ). Объе-
динение расходуемого электрода и футерованной
огнеупором ограничивающей конструкции обес-
печивает проведение процесса центробежного элек-
трошлакового литья (ЦЭШЛ) и т.п.

При прохождении электрического тока через
систему проводников электрошлаковой установки
он преодолевает сопротивление электродов, шлако-
вой ванны и различного типа контактов электрод –
шлаковый расплав. Таким образом, при электрош-
лаковом процессе имеет место контакт проводников
с различной природой проводимости. В результате
взаимодействия потенциалов между электродом и
шлаковым расплавом появляется так называемый
двойной электрический слой – слой зарядов на
электроде и слой ионов противоположного знака в

расплаве. В месте контакта возникает разность по-
тенциалов, которая является барьером на пути
электрического тока. Постоянный электрический
ток через такой барьер проходит в результате элек-
трохимических реакций – окислительных (на
аноде) и восстановительных (на катоде) [1—3]. Пе-
ременный ток может проходить через контакт элек-
тронных и ионных проводников не только в резуль-
тате электрохимических реакций, но и перезарядки
двойного электрического слоя, аналогично тому,
как это имеет место при прохождении переменного
тока через обычный конденсатор. Однако при про-
мышленной частоте тока, которая в основном ис-
пользуется в электрошлаковых процессах, преиму-
щественным оказывается первый путь.

Исследования электрохимических реакций,
протекающих на стальном электроде, погруженном
в шлаковый расплав на основе СаF2, показали, что
на аноде скорость реакции определяется обра-
зованием поверхностного слоя насыщенного ок-
сидами. На электроде создается тонкая нейтраль-
ная пленка FeO. Диффузия FeO в расплав ли-
митирует дальнейшее повышение тока. На стальном
катоде в расплаве на основе СаF2 в отличие от анода
отсутствуют предельные токи [4].

Во всех электрошлаковых технологических про-
цессах можно выделить три типа контактов между
ионными и электронными проводниками тока.

1. Контактная поверхность представляет собой
границу раздела двух несмешивающихся жид-
костей – шлакового и металлического расплавов.
Такой контакт имеет место на границе раздела
металлической и шлаковой ванн, а также на
жидкометаллической пленке, образующейся на
оплавляемых элементах (расходуемых электродах,
свариваемых кромках и приплавляемых вставках),
т.е. при ЭШС, ЭШП, ЭШЛ И ЦЭШЛ.

Торцы расходуемых электродов в этих про-
цессах могут рассматриваться как идеальный© М. Л. ЖАДКЕВИЧ, В. Л. ШЕВЦОВ, А. М. ПАЛЬТИ, 2002
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капельный самоочищающийся электрод. Со-
противление прохождению электрическому току на
таких электродах связано только с разрядом ионов
и диффузией носителей зарядов из объема расплава
[5]. При электрошлаковом процессе происходит ин-
тенсивное перемешивание жидкого шлака. Это
значительно облегчает подход носителей заряда к
поверхности контакта и скачок потенциала на
оплавляемых электродах определяется только
разрядом ионов.

В работе [4] приведены графики зависимости
анодной и катодной поляризаций стальных электро-
дов от плотности тока. При оптимальных режимах
процессов ЭШП плотности тока на торце расходуе-
мых электродов диаметром от 50 до 500 мм находятся
в пределах 10...50 А/см2. При таких плотностях тока
анодное падение напряжения составит порядка 0,5 В,
а катодная поляризация – менее 0,1 В. При ЭШП
на переменном токе поляризация электродов пе-
риодически изменяется, поэтому на оплавляемом
торце электрода должно установиться некоторое
среднее перенапряжение. Таким образом, в реальном
электрошлаковом процессе при контакте первого типа
падение напряжения на стальных электродах можно
оценить порядка 0,25 В.

2. Контакт осуществляется через межфазную
поверхность, отделяющую расплав от твердого
электрода, температура поверхности которого
выше точки плавления шлака. Такой контакт имеет
место на нерасходуемых электродах (в основном
графитовых), которые используются при пор-
ционной электрошлаковой отливке или для плав-
ления шлака в графитовых тиглях при «жидком»
старте процесса ЭШП крупных слитков.

На поверхности контакта этого типа в анодный
полупериод в первую очередь разряжаются ионы
кислорода, поэтому на графитовых электродах
протекает электрохимическая реакция с образо-
ванием газовой смеси СО2 + СО [6]. Из-за ус-
тойчивости газовой фазы на нерасходуемом
электроде электродное сопротивление в катодный
полупериод также приближается к анодному, т.е.
сопротивление электрическому току второго типа
контакта значительно выше, чем у первого. Кроме
того, при повышении плотности тока толщина га-
зовой прослойки на нерасходуемом электроде
возрастает и приэлектродное падение напряжения
в таких контактах может достигать 2 В [7].

3. Контакт шлакового расплава с поверхностью,
температура которой ниже температуры плавления
шлака. Такой тип контакта имеет место на
охлаждаемой стенке кристаллизатора в клас-
сическом ЭШП, а также на токоведущих
кристаллизаторах при электрошлаковой наплавке.
При таком контакте электронный и ионный
проводники отделены друг от друга твердой
перегородкой, образованной затвердевшими ком-
понентами шлакового расплава, так называемым
шлаковым гарнисажем. Механизм прохождения

тока через такой контакт остается прежним, так как
кристаллизация ионных жидкостей существенно не
изменяет тип проводимости. Известно [8], что
заряды в твердом ионном кристалле переносятся
межузельными ионами. В кристаллических
материалах, содержащих Al2O3 и CaF2, пре-
обладает ионно-кислородная и ионно-фтористая
проводимости, т.е. переносчиками зарядов через
«двойной» электрический слой являются ионы
кислорода и фтора [9]. В контактах этого типа
основное сопротивление электрохимическому току
создает диффузия носителей заряда через твердую
прослойку. Скорость этой диффузии относительно
мала, поэтому сопротивление контактов третьего
типа значительно выше, чем у первого. Доля тока,
проходящего в цепи электрод — кристаллизатор,
при обычном ЭШП из-за большого сопротивления
этой цепи мала и можно пренебречь теплотой,
выделяющейся непосредственно у стенки ох-
лаждаемого кристаллизатора.

Однако при ЭШП с большим коэффициентом
заполнения кристаллизатора или при проведении
электрошлаковых процессов с токоведущим кри-
сталлизатором на отдельных участках охлаждае-
мой стенки плотность тока возрастает и на этих
участках создаются условия, при которых шлако-
вый гарнисаж не образуется, несмотря на ин-
тенсивное охлаждение контакта. В этом случае роль
шлакового гарнисажа, отделяющего «горячий» рас-
плав от «холодного» электрода, выполняет газовая
прослойка, возникающая в результате элект-
рохимических реакций у поверхности контакта.
Тогда контакт третьего типа на определенных учас-
тках превращается в контакт второго типа с ана-
логичной картиной тепловыделения у межфазовой
поверхности.

Проведем оценку плотности источников теплоты
qc, выделяющейся у поверхности электродов при
различных типах контактов электрод – шлак. При
жесткой характеристике источника питания, ис-
пользуемой для осуществления электрошлаковых
процессов, величина qc составит

qc ~ Uc
2/(RVc) ~ Uc

2/(ρδc
2), (1)

где Vc – объем слоя, равный Fδс; F – площадь
оплавляемого торца электрода; δc – толщина
«двойного» слоя у поверхности электрода; ρ –
удельная электропроводность шлака.

Толщина «двойного» электрического слоя будет
порядка длины Дебая [10] и может быть определена
по формуле

δ ≈ (kT/nπ)1/2/(2ez), (2)

где z – заряд иона; e – заряд электрона; k –
постоянная Больцмана; T – абсолютная темпера-
тура; n – плотность заряженных ионов.

Приведем оценку указанной толщины для
флюса АНФ-6 (60 % CaF2 + 40 % Al2O3). Заряд
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иона кальция равен 2, а плотность заряженных
ионов

n = n(CaF2) + n(Al2O3) =

= γNA [0,6/μ(CaF2) + 0,4/μ(Al2O3)],

где γ – плотность флюса; NA – число Авогадро;
μ(CaF2) – молярная масса CaF2, равная
79 г/моль. Тогда приблизительная плотность
ионов кальция составит 0,2γNA/μ(CaF2) ~ 3⋅1027.
При температуре 2000 К толщина слоя Дебая по
формуле (2) для контакта первого типа (расходу-
емый электрод – шлак) составит порядка 3,0 мкм.
В случае графитового нерасходуемого электрода
(контакт второго типа), когда плотность тепловы-
деления в 4 раза выше и соответственно плотность
флюса, а значит и плотность заряженных ионов,
по крайней мере, в несколько раз ниже, получим
для толщины (δ ~ n1/2) слоя значение 6,0 мкм. Под-
ставляя эти значения в формулу (1) и принимая
угол раствора конуса электрода 90° и его диаметр
0,1 м, а также І = 4 кА, ρ = 3,6⋅10—3 Ом⋅м, найдем
значения qc. На расходуемых электродах (контакт
первого типа, Uc = 0,25 В) плотность тепловыде-
ления на контактной поверхности составляет поряд-
ка  3⋅1010, а на графитовых электродах (контакт
второго типа, Uc = 2 В) – 1,2⋅1011 Вт/м3.

Оценка распределения источников теплоты по
объему всей шлаковой ванны, проведенная нами с
учетом указанных выше значений qc, показывает,
что непосредственно на контактах первого типа вы-
деляется около 1 % теплоты шлаковой ванны, а у
контактов второго типа толщиной δm – до 6 %.

Использовав полученные значения qc, исходя
из простых теплофизических соображений, можно
найти степень перегрева пленки металла толщиной
δm, стекающей с оплавляемого электрода. От
температуры пленки зависит температура капель,
поступающих в металлическую ванну, а значит
степень рафинирования металла и форма фронта
кристаллизации слитка. Эти параметры в основном
определяют качество выплавляемого металла. 

Теплота, выделяющаяся в «двойном» слое,
уходит в двух противоположных направлениях: в
жидкую шлаковую ванну (λs/δs)(Тc — Тs) и к плен-
ке стекающего металла (λm/δm)(Тс – Тm) – q0:

qcδс ~ Uc
2/(ρδс) ~ {(λm/δm)(Тс — Тm) — q0} +

+ (λs/δs)(Тc — Тs),
(3)

где q0 – тепловой поток, уходящий в электрод. По
данным работы [11], q0 ≤ 0,8 МВт/м2, кроме того,
λsδm/(λmδs) ≤ 10—2 (λs = 2 и λm = 28 Вт/(м⋅К)).
Откуда следует, что третье слагаемое в соотно-
шении (3) на порядок меньше первого и им можно
пренебречь. Тогда

qcδc ~ (λm/δm)(Тс — Тm) — q0, (4)

а превышение температуры поверхности стекающей
пленки над температурой плавления составит:

Тс — Тm ~ (qcδс + q0)δm/λm. (5)

Принимая δm ≈ 1,0 мм [12], а также приведенные
выше данные и формулы (3) и (5), для средней
температуры перегрева металла в пленке (контакты
первого типа) получаем Tm

—
 ≈ 40 К. Это значение

аналогично полученному в [12]. Следует ожидать,
что при ЭШС, когда плотность тока у оплавляемой
электродной проволоки в несколько раз выше,
перегрев также будет выше.
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ФИЗИЧЕСКИЕ ОСНОВЫ ФОРМИРОВАНИЯ
СОЕДИНЕНИЙ В УСЛОВИЯХ СВАРКИ ДАВЛЕНИЕМ

Л. И. МАРКАШОВА, Г. М. ГРИГОРЕНКО, В. В. АРСЕНЮК
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

На примере соединений титана, алюминия, меди и сталей различного класса рассматриваются закономерности пластической
деформации, реализуемой в зоне сварки при изменении скорости деформирования ε. в диапазоне ε. ~ 1⋅10—4...1⋅105 с—1.
Показано, что во всем диапазоне скоростей внешнего нагружения пластическая деформация в зоне сварки имеет
гетерогенный характер при изменении величины локализованной деформации ~ 40...1000 % и более, протяженность
области локализации ~ 20...200 мкм. Дислокационный механизм пластической деформации (реализуемый как
основной механизм при низких скоростях деформирования) сменяется другими, осуществляемыми за счет кол-
лективных форм движения дефектов кристаллической решетки и поворотов (ротаций) деформируемых микрообъ-
емов. Показана взаимосвязь механизмов реализации пластической деформации в зоне сварки разнородных
материалов с процессами массопереноса и фазообразования.

Principles of plastic deformation realised in the joining zone at a strain rate varied from ε. ~ 1⋅10—4 to 1⋅105 s—1 are
considered by an example of welded joints in Ti, Al and Cu, as well as in different steel grades. It is shown that plastic
deformation in the joining zone is of a heterogeneous character over the entire range of external loading rates, the
localised strain value ranging from about 40 to 1000 % and more, and the length of the localisation region being about
20...200 μm. The dislocation mechanism of plastic deformation (being the basic mechanism at low strain rates) is changed
into others occurring due to collective forms of displacement of the crystalline lattice defects and turns (rotations) of
the deformed microvolumes. Relationships of the mechanisms of realisation of plastic deformation in the joining zone
between dissimilar materials with the mass transfer and phase formation processes are given.

Резко возрастающая к настоящему времени
востребованность новых материалов (компози-
ционных, разнородных) требует специальных
технологий их получения, среди которых особое
место занимают различные способы сварки
давлением. К сожалению, качество таких
соединений характеризуется нестабильностью и
большим разбросом механических характеристик.
Это связывают с ог-раничением технологических
параметров при сварке давлением, что приводит,
как правило, к уменьшению площади физического
контакта, уве-личению объема несплошностей, а
также с на-личием охрупчивающих оксидных
пленок и инертностью поверхности раздела
относительно поверхности первоначального
контакта [1, 2]. В случае сварки разнородных
металлов (особенно металлов, отличающихся
ограниченной взаимной растворимостью)
возникает проблема, связанная с образованием в
зоне контакта новых фаз – интерметаллидных,
карбидных, легкоплавких эвтектик различного
стехиометрического состава и т. д. [3, 4]. Насколько
эффективно будут преодолеваться эти проблемы
зависит от оптимального развития основных
физико-химических процессов (плас-тической
деформации, массопереноса и фазообразования),
активируемых термодеформационными условиями
сварки. Причем, для различных типов свариваемых
материалов (в зависимости от типа решетки,
величины энергии дефектов упаковки, фазового
состава и наличия в них фазовых выделений) и для
различных внешних условий сварки эти процессы
будут существенно отличаться.

Не менее важная задача – исследование
взаимосвязи формирующихся при сварке
структурно-фазовых параметров (величины зерна,
субзерна, плотности дислокаций, химического сост-
ава, плотности и распределения новых фазовых
образований) с механическими свойствами сварных
соединений. Здесь важно выяснить какой
конкретный вклад вносит каждый из структурных
параметров в изменение механических
характеристик сварных соединений (свойств
прочности и плас-тичности).

Некоторые из результатов исследования по этим
вопросам изложены в настоящей статье.
Пластическая деформация. Анализ особеннос-

тей пластической деформации свариваемых
материалов в условиях сварки давлением (распре-
деление, степень локализации и механизмы ее про-
текания) показывает, что во всех случаях техно-
логических режимов при используемых скоростях
деформирования (ε. ~ 1⋅10—4...1⋅105 с—1, что соответ-
ствует диапазону режимов сварки от диффузионной
(ДСВ) до сварки взрывом (СВз)), деформация
имеет гетерогенный характер с локализацией в
области контакта (рис. 1). Для режимов, характер-
ных для ДСВ, степень локализованной деформации
достигает 40...60 % при общей (оцениваемой по
осадке свариваемых образцов) деформации
~ 4...5%. При этом соотношение локализованной де-
формации сжатия εл.сж и растяжения εл.раст состав-
ляет εл.сж ~ 8...10 εл.раст. Наблюдается также затор-
моженность пластической деформации непосредст-
венно у границы раздела свариваемой пары, что
связано с состоянием контактирующих поверхнос-© Л. И. МАРКАШОВА, Г. М. ГРИГОРЕНКО, В. В. АРСЕНЮК, 2002
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тей (наличием поверхностных оксидов и шерохо-
ватостей, обусловленных предварительной обра-
боткой контактирующих поверхностей под сварку).

В условиях импульсного нагружения (на-
пример, при ударной сварке в вакууме (УСВ)) ана-
логичный ДСВ уровень общей деформации
(~ 4...5 % ) приводит к степени локализованной де-
формации ~ 90...95 %. Степень пластической де-
формации в приконтактной зоне при сварке взры-
вом (СВз) составляет уже около 1000 %, при этом
соотношение деформации растяжения и дефор-
мации сжатия составляет εл.раст ~ 15...20 εл.сж. Про-
тяженность зоны локализованной деформации δ
отличается при различных способах сварки дав-
лением и составляет соответственно 25...30 (ДСВ),
25...50 (УСВ), 150...200 мкм и более (СВз).

Исследования тонкой структуры методами
трансмиссионной электронной микроскопии и
статистический анализ типов структур [5—12] поз-
волил сделать вывод о механизмах пластической
деформации, реализуемых в зоне сварки при
различных скоростях внешнего нагружения. Так,
в ходе высокотемпературного деформирования со-
ответственно нарастанию скорости нагружения
(при переходе от режимов диффузионной сварки к
ударной, магнитно-импульсной и взрывом) в
области сварки формируются структуры в следую-
щей последовательности: дислокационные плоские

скопления, клубковые, блочные, ячеистые
(рис. 2, а), фрагменты и полосовые структуры
различного типа (рис. 2, б—г).

На характер формирующихся структур (кроме
скоростей деформирования) оказывают влияние и
другие факторы, зависящие от свариваемых
материалов (тип решетки, величина энергии дефек-
тов упаковки (ЭДУ). Так, при режимах с повы-
шенными скоростями деформирования (СВз) в
общем объеме всех типов структур в материалах с
низкими значениями ЭДУ (медь, сплав никель-
хром) нарастает доля двойникования, фраг-
ментирования и поворотов микрообъемов
(рис. 2, г). Для металлов с более высокими зна-
чениями ЭДУ (алюминий и др.) характерно нарас-
тание доли коллективных форм движения дефектов
кристаллической решетки и мощных полос сдвига
(ПС), рис. 2, б [10, 11]. В случае сварки сложных
по фазовому составу материалов (с фазовыми вы-
делениями интерметаллидного и карбидного типов)
характер полосообразования отличается: полосо-
вые структуры представляют собой полосы
переориентации (ПП) – более дискретные по срав-
нению с ПС и с резко меняющейся ориентировкой
в области торможения полос фазовыми выде-
лениями (рис. 2, в) [12].

Согласно выявленным закономерностям и
анализа типов структур (рис. 3) можно сделать

Рис. 1. Распределение деформации в соединениях никеля, ДСВ: а – соотношение общей объемной макродеформации и локализо-
ванной на различной глубине зоны сварки (  – 35 мкм;  – 200;  – 300;  – 400;  – макродеформация); б – схема
процесса сварочного нагружения; в, г – диаграммы распределения напряжений и локализованной деформации (в – сжатие, г –
растяжение) на различном расстоянии от поверхности раздела свариваемых материалов
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вывод, что при минимальных скоростях де-
формирования (ε. ~ 1⋅10—4...1⋅10—3 с—1) пластическая
деформация, локализованная вдоль поверхности
раздела, осуществляется преимущественно дисло-
кационным скольжением в сочетании с кристалло-
графическими поворотами деформируемых объе-
мов. С повышением скорости деформирования до
ε. ~ 1⋅104...1⋅105 с—1 пластическая деформация в зоне
сварки реализуется путем коллективных форм
движения дефектов решетки, мощных трансляций
в виде ПС и ПП в сочетании с поворотами
(ротацией) различных по размеру микрообластей,
включая и двойникование [10, 11], являющееся
одним из видов поворотных механизмов дефор-
мации [5]. Изменение типа решетки деформируемо-
го материала (от ГЦК, ОЦК к ГПУ-решетке), а
также снижение ЭДУ деформируемого металла
приводит к увеличению доли поворотных меха-
низмов пластической деформации.

Как показывают результаты исследований, для
интенсификации процесса сварки и повышения ка-
чества изделий металл в приконтактной зоне дол-
жен иметь структуру, не создающую барьеров для
реализации действующих механизмов пластичес-
кой деформации.

Имея экспериментальную информацию о
механизмах пластической деформации, проявля-
ющихся в тех или иных условиях сварочного де-
формирования, появляется возможность разра-
ботки технологических приемов, позволяющих
оптимизировать режимы сварки разнородных ме-

таллов. Так, за счет специальной подготовки кон-
тактирующих поверхностей, заключающейся в их
очистке от интерметаллидных фаз (очистка про-
водилась на глубину распространения локализован-
ной деформации, т. е. ~ 200 мкм), удалось уве-
личить ресурс пластичности в зоне контакта
свариваемых узлов высокопрочных алюминиевых
сплавов типа 1201, что позволило минимизировать
параметры соударений при восстановительном
ремонте сваркой взрывом тонкостенных оболочеч-
ных металлоконструкций летательных аппаратов
[12]. Применяя специальные формирующие обой-
мы в значительной степени была повышена
пластичность в зоне контакта соединений титана с
медью при диффузионной сварке в вакууме [10].
В результате использования эффекта фазовой не-
стабильности в температурном интервале фазовых
переходов удалось в процессе сварки значительно
повысить пластичность жаропрочного сплава
интерметаллидного типа Ti3Al при ДСВ [13].
Массоперенос и фазообразование. Особенности

массопереноса и фазообразования в области контакта
разнородных металлов и изменения этих процессов
в зависимости от скорости внешнего нагружения
исследовали методами радиоактивных индикаторов
(послойным радиоавтографированием и измерением
интегральной активности), электронной анали-
тической растровой микроскопии и трансмиссионной
электронной микроскопии.

Было установлено, что в условиях низких ско-
ростей деформирования (ДСВ) в зоне контакта на-
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блюдается значительное повышение скорости мас-
сопереноса (эффективный коэффициент диффузии
в этой области соизмерим с коэффициентами зер-
нограничной и поверхностной диффузии). Однако
по глубине зоны локализованной деформации
диффузионная подвижность атомов металла резко
уменьшается и на расстоянии ~ 7...10 мкм от повер-
хности раздела свариваемых материалов снижается
в 150...200 раз [14]. Предварительная механичес-
кая обработка подготовленных под сварку кон-
тактирующих поверхностей обычно приводит к
увеличению интенсивности массопереноса, а также
расширению области активного массопереноса, что
обусловлено изначально повышенной дефект-
ностью механически шлифованных свариваемых
поверхностей и последующим активным перерасп-
ределением дислокаций в термодеформационных
условиях сварки. Взаимосвязь массопереноса с
подвижностью дефектов кристаллической решетки
показана на рис. 4, а, б. Здесь на отдельных дисло-
кациях и в системах скольжения в меди и титане

Рис. 2. Структурные изменения в области контакта в зависимости от термодеформационных условий
сварки в соединениях: а – ячеисто-субзеренная структура, 15000 (ХН77ТЮ, ДСВ); б – полосы
сдвига, 20000 (Ni, СВз); в – повороты и полосы переориентации соответственно в соединениях

Рис. 3. Изменение типов структур в зоне локализо-
ванной деформации при увеличении скорости внешне-
го  нагружения: 1 – ПП; 2 – ПС; 3 – коллективное
движение дефектов; 4 – повороты зерен; 5 – пово-
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видны сегрегационные скопления элементов и за-
рождение новых мелкодисперсных фаз. С перехо-
дом к высокоскоростным способам сварочного де-
формирования (УСВ, МИС, СВз), судя по струк-
турным, концентрационным и фазовым изме-
нениям, массоперенос осуществляется не только за
счет дислокационного, но и по иным механизмам
[15, 16]. К таким механизмам относится ме-
ханический перенос слоев металла. Эффект такого
типа проявляется непосредственно у поверхности
сопряжения разнородных металлов, причем особен-

но он выражен в условиях наиболее высоких ско-
ростей сварочного нагружения (МИС, СВз). При
исследовании методами растровой электронной
микроскопии в различных режимах (во вторичных
электронах, характеристическом излучении) слои
перемещенных масс просматриваются как обособ-
ленные области (адекватные по интенсивности
отражения основному металлу) и как области пере-
ходного контраста, что обусловлено изменением
концентрационных соотношений элементов в слоях
(рис. 4, в, г). Другой экспериментально наблюда-
емый механизм массопереноса проявляется как
хаотический перенос по зоне сварки ультрадиспер-
сных частиц и образований кластерного типа. Рас-
пределение подобного типа ультрадисперсных
частиц сравнительно равномерное, достаточно
четко наблюдается при электронно-микроско-
пических исследованиях на просвет в режиме тем-
ного поля при больших ( 200000... 300000) уве-
личениях (рис. 4, д). Третий из наблюдаемых
механизмов массопереноса – перенос частиц кол-
лективными формами движущихся дефектов
кристаллической решетки, т.е. мощными полосами
сдвига. Например, при исследовании на просвет
полученного сваркой взрывом соединения сталь—
алюминий наблюдали перенос частиц железа раз-
мером ~ 1,0 мкм полосами сдвига в алюминиевую
составляющую слоистого соединения на глубину
~ 100...120 мкм от поверхности раздела. Причем,
направление движения ПС не имеет какой-либо
кристаллографической направленности. Кроме
того, часто проявляется механизм массопереноса,
связанный с отрывом от свариваемой поверхности
частиц более твердого (метаемого) металла и на-
правленным перемещением этих частиц сквозь
массив смежного материала. Движущиеся частицы
имеют размерность до нескольких микрон,
движение проходит вдоль треков-каналов, его на-
правление совпадает с направлением внешних дей-
ствующих напряжений. Глубина «дрейфа частиц»
зависит от интенсивности действующих внешних
напряжений. Так, глубина перемещения частиц
циркония в медь при УСВ (рис. 4, е—з) составляет
порядка нескольких микрон, в соединении железо—
алюминий—медь, выполненного сваркой взрывом,
глубина перемещения частиц железа в алюминий
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составляет ~ 600 мкм и более (рис. 4, и—к). Как
правило, каналы, вдоль которых осуществляется
движение частиц, представляют собой либо захлоп-
нутые полости, либо полости, частично заполнен-
ные движущимся потоком различных по размеру
частиц. Кроме того, во всех случаях металл в
области треков-каналов испытывает значительные
упругопластические деформации, свидетельством
чему являются четко выраженные следы дефор-
мации, фрагментации, а также рекристаллизации
(рис. 4, и—к). Кроме того, взаимодействие дви-
жущихся частиц с другим металлом, сквозь кото-
рый перемещаются частицы, отсутствует, однако
обнаруживается диффузный след в канале, т. е.
стенки канала как бы «легированы» элементами
движущейся частицы.

Таким образом, в условиях высокоскоростного
внешнего нагружения в зоне контакта разнородных
металлов действует несколько механизмов массопе-

реноса, среди которых превалирует механический
перенос потоков масс и частиц различного размера
в направлении действующих внешних сварочных
напряжений.

Что касается процессов фазообразования, про-
текающих в зоне сварки разнородных материалов,
то следует отметить, что при низкоскоростных спо-
собах сварки процессы фазообразования в основ-
ном связаны с дефектами кристаллической
решетки – отдельными индивидуальными дис-
локациями и их скоплениями (субзеренными и меж-
зеренными границами). Процесс фазообразования,
как правило, реализуется по следующей схеме: на
первых этапах на дислокациях образуются сегре-
гационные скопления, на базе которых фор-
мируются дискретные фазовые образования интер-
металлидного и карбидного типа, последующее
слияние которых приводит к образованию цепочек
фаз и сплошных фазовых прослоек (рис. 5, а, б).

Рис. 4. Характер массопереноса в разнородных соединениях при различных скоростях сварного нагружения: а – сегрегационные
скопления и ультрадисперсные фазы вдоль суб- и межзеренных границ (соединение Ti + Cu, ДСВ) в титане, 20000; б –
дислокационные системы скольжения в меди, 30000; в – механический перенос слоев металла (Al в Cu) в зоне контакта при
МИС, 400; г – то же в условиях СВз, 710; д – механический перенос ультрадисперсных частиц Cu в Al при МИС, 200000;
е—з – механический перенос частиц Zr в Cu при УСВ (е – структурное изображение переноса частиц ( 140); ж – соответствующее
распределение концентрации Zr в этой области; з – схема процесса); и – структурное изображение переноса частиц Fe в Al при
СВз, 200; к – схематическое изображение данной области
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Следует отметить, что область образования
хрупких фаз привязана к зоне локализации дефор-
мации и при низкоскоростных способах сварки
(ДСВ) происходит направленный рост новых фаз
вдоль плоскости контакта.

Термодеформационные условия с использо-
ванием высокоскоростных способов сварки способ-

ствуют диспергированию образующихся интерме-
таллидных, карбидных фаз и рассредоточению их
по широкой зоне сварки, что предотвращает обра-
зование сплошных прослоек вдоль поверхности
раздела. Поэтому высокоскоростные способы
сварки представляются более предпочтительными
с точки зрения обеспечения качества сварных

Рис. 5. Фазообразование в зоне контакта разнородных сварных соединений: а – формирование дисперсных фаз и интерме-
таллидных прослоек на дислокациях и субграницах в соединении Ст3 + Ni + 12Х18Н10Т, сварка прокаткой, 37000; б – схема,
соответствующая структурному изображению; в – характер и распределение мелкодисперсных фаз в соединении Ст3 + Al, СВз,

37000; г – схематическое изображение распределения фаз

Рис. 6. Диаграммы, отражающие вклад структурно-фазовых составляющих в локальной зоне сварки со стороны Al при инерционной
(а) и конвенционной (б) сварке трением; информационный вклад методик исследований при оценке механических свойств
соединений при инерционной (в) и конвенционной (г) сварке трением
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соединений из разнородных материалов. Бла-
гоприятная для качества сварных соединений
форма фазообразования может обеспечиваться не
только повышением скорости сварочного де-
формирования, но и изменением температурного
поля зоны сварки. Так,  температура,  соответст-
вующая температурному интервалу рекристал-
лизации, приводит не только к общему росту зерна,
но и формированию сплошных зернограничного
типа хрупких прослоек, окаймляющих зерна. В
противоположность этому температура сварки, со-
ответствующая температуре полигонизации, ак-
тивирует дислокационные и фазовые изменения по
внутреннему объему зерен, что обеспечивает обра-
зование новых фаз, равномерно распределенных по
металлу (рис. 5, в, г).

Исследование закономерностей и механизмов
основных физико-химических процессов, сопутст-
вующих формированию сварных соединений, во-
первых, создает предпосылки для оптимизации
используемых и разработки новых технологий
сварки. Во-вторых, (и это не менее важно) эк-
спериментальный фактаж, полученный с использо-
ванием комплекса методов исследования, позволяет
сделать оценки вкладов различных структурно-
фазовых параметров материалов (химического сос-
тава, величины зерна, субзерна, плотности дисло-
каций, морфологии и распределения фазовых вы-
делений и т. п.) в изменение механических харак-
теристик сварных соединений (как прочностных,
так и свойств пластичности). На примере сое-
динения стали Ст3 с алюминием, выполненного при
различных режимах сварки трением, показано, что
в изменение предела текучести соединения конк-
ретный вклад химического состава в зоне контакта
(твердорастворное упрочнение) составляет ~ 3...
21 %; величины зерна и субзерна (зеренное и суб-
зеренное упрочнение) соответственно ~ 40...30 %;
дислокационного упрочнения ~ 8...12 %; дис-
персионного упрочнения (вклад фазовых выде-
лений) ~ 20 % (рис. 6, а, б).

Информационная значимость методик исследо-
вания при оценке тех или других механических
свойств для приведенного примера соединений сле-
дующая: оптическая микроскопия, представляю-
щая объем необходимых для оценки механических
свойств структурно-фазовых параметров ~ 30...
40 %; растровая электронная микроскопия
~ 3...20 %; просвечивающая электронная микрос-
копия ~ 47...55 % (рис. 6, в, г).

Таким образом, использование одной из методик
является необходимым, но недостаточным ус-
ловием достоверности оценок взаимосвязи струк-
турно-фазового состояния свариваемых металлов и
механических свойств соединения.
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ
ПРОЦЕССА ФОРМИРОВАНИЯ СОЕДИНЕНИЯ

ПРИ СВАРКЕ ВСТЫК ПЛАСТИН
ИЗ ПЕНИСТОГО МАТЕРИАЛА

В. И. МАХНЕНКО, Н. И. ПИВТОРАК (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),
П. ЗАЙФФАРТ, У. ЯСНАУ (SLV, г. Росток, Германия)

На основе математического моделирования температурного поля рассмотрен процесс формирования соединения
при лучевых способах сварки встык пластин из пенистого материала с промежуточной сплошной прослойкой.

The process of formation of joints on plates of a foam material though a solid interlayer using beam butt welding
methods is considered in terms of mathematical modelling of temperature field.

Введение. В последние годы резко возрос интерес
к применению в технике сверхлегких конст-
рукционных материалов на основе пенистой
(пористой) макроструктуры [1—3 и др.]. Ин-
тенсивно ведутся исследования свойств таких
материалов как экспериментальными, так и расчет-
ными [4] средствами.

Достаточно важным является вопрос соеди-
нения элементов конструкций из таких материалов
[5 и др.]. Естественно, большой интерес представ-
ляют неразъемные соединения на основе известных
сварочных процессов. Однако имеющийся опыт
показывает, что использование традиционных спо-
собов сварки плавлением связано со значительными
трудностями при формировании достаточно качес-
твенных соединений. Применение специальных ме-
роприятий для пенообразования металла жидкой
ванны достаточно сложно, поэтому особый интерес
вызывают способы сварки плавлением, при кото-
рых будет иметь место минимальное расплавление
основного материала. В частности, использование
лучевых способов с промежуточной сплошной рас-
плавляемой прослойкой, как показано на рис. 1,

позволяет получать достаточно качественное фор-
мирование сварного соединения. Однако выбор
рациональных энергетических параметров режима
сварки и толщины прослойки b, при которых проп-
лавление основного материала будет минимальным,
требует достаточно тщательных исследований.

В этом случае значительную помощь могут
оказать методы математического моделирования,
основанные на соответствующем описании процесса
нагрева сварочным источником тепла конкретного
соединения с учетом специфики макроструктуры
материала. Последнее может в значительной
степени оказывать влияние на распространение
тепла, поскольку пустоты (поры) по сравнению с
металлической основой являются существенным
барьером такому распространению.
Краткое описание математической модели.

Обычно макроструктуру пенистого материала
описывают статистическим законом распределения
размеров пор. В качестве иллюстрации на рис. 2
приведены макрошлифы сечений материала из
пенистого алюминия, а на рис. 3 – статистические
данные относительно плотности распределения
(частоты) размеров отдельных ячеек (пор) P(Si).

Из рисунков видно, что форма отдельных пор
достаточно сложная и их характерные размеры S
могут меняться случайно в достаточно широких
пределах. Если известен статистический закон
распределения размеров S, т.е. P(S), как на рис.
3, и средняя плотность пористого материала γ, то,
задавшись определенной формой элементарной
ячейки, можно рассчитать среднюю толщину стенки
2δ таких ячеек.

Например, если принять элементарные ячейки
в виде куба со стороной S, то величину δ можно
определить из уравнения

γ = γ0 
∑ 
i

N

[Si
3 — (Si — δ)3]P(Si)

∑ 
i

N

Si
3Pi

, (1)

© В. И. МАХНЕНКО, Н. И. ПИВТОРАК, П. ЗАЙФФАРТ, У. ЯСНАУ, 2002

Рис. 1. Схема сварки встык плавлением пористого материала со
сплошной расплавляемой прокладкой: 1 – основной материал;
2 – прокладка; 3 – тепловой поток (S – размер поры, δ –
толщина металлической стенки поры)
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где γ0 – плотность основного материала; N –
количество ячеек в достаточно представительном
объеме.

После несложных преобразований из (1)
получим следующее кубическое уравнение для
определения величины δ:

δ3 — Aδ2 + Bδ = F, (2) 

где

A = 

∑ 
i = 1

N

3SiP(Si)

∑ 
i = 1

N

P(Si)
;   B = 

∑ 
i = 1

N

3Si
2P(Si)

∑ 
i = 1

N

P(Si)
;

F = 
γ
γ0 

∑ 
i = 1

N

3Si
3P(Si)

∑ 
i = 1

N

P(Si)
.

(3)

При достаточно большой выборке N

∑ 
i = 1

N

P(Si) = 1 соответственно

A = 3S
__

i,   B = 3<S
__

i
2>,   F = 

γ
γ0<S

__

i
3>, (4)

где S
__

i – математическое ожидание случайной ве-
личины Si; <S

__

i
2>, <S

__

i
3> – математическое ожидание

соответственно случайной величины Si
2, Si

3.
На рис. 4 приведены результаты расчета

величины δ для двух распределений P(Si) разме-
ров элементарных ячеек по рис. 3, a, б в

зависимости от коэффициента сплошности отно-
шения γ/γ0 (соответственно коэффициент по-
ристости равен 1 — γ/γ0).

Видно, что величина δ монотонно возрастает от
нуля при γ/γ0 = 0 до некоторого предельного
значения δпр(P) ≈ S

__
i при γ/γ0 → 1,0. В частности,

для варианта на рис. 3, a δ = 0,1 мм при γ/γ0 =
= 0,06, т.е. средняя толщина стенки пор 2δ ≈ 0,20 мм

при Si
—
 = 3,33 мм.

Для этого же варианта на рис. 3, a δ = 0,5 мм
при γ/γ0 = 0,30, т.е. средняя толщина стенки пор
2δ ≈ 1,0 мм при S

__
i ≈ 3,33 мм.

Рассмотренное моделирование макроструктуры
пенистого материала можно считать наиболее простым
и естественно достаточно грубым приближением. Воз-
можны и другие более сложные варианты схе-
матизации геометрии элементарных ячеек и толщин
перегородок [4], ближе отражающие наблюдаемую
реальность. Однако при этом существенно возрастает
количество характерных параметров макроструктуры,
увеличивается трудоемкость численного описания и
воспроизведения с учетом стохастичности ее строения.

Следует отметить, что воспроизведение процес-
са сварочного нагрева пенистой макроструктуры
при заданных характеристиках ее стохастического
описания требует также специальных подходов. В
случае быстрого движения источника сварки,
используя схему мощного быстродвижущегося
источника тепла [6], можно независимо рас-
сматривать отдельные поперечные сечения сварива-

Рис. 4. Зависимость средней полутолщины стенок δ от величины
γ/γ0 для P(Si): 1 – по рис. 3, a; 2 – по рис. 3, б

Рис. 2. Макрошлифы сечений двух материалов из пенистого алюминия для более мелких (a) и более крупных (б) пор [2]

Рис. 3. Статистические данные относительно плотности распре-
деления размеров отдельных ячеек P(Si) для материалов, приве-
денных на рис. 2

81



емого материала с соответствующей случайной мор-
фологией пенистой макроструктуры. Численное
решение задачи определения зоны проплавления
для каждого такого сечения при конкретных
условиях сварки является отдельным случайным
результатом для данного материала. При достаточ-
но большой выборке этих результатов можно
получить статистические характеристики зоны
проплавления данного материала при конкретных
условиях сварки. Из изложенного следует, что
получение соответствующего набора случайных
пенистых макроструктур для данного материала с
заданными статистическими характеристиками,
определяемыми плотностью распределения P(Si)
размеров ячеек при соответствующей идеализации
их формы и толщины перемычек δ, является исход-
ным фактором численного моделирования рас-
сматриваемой задачи. В работе для этих целей
использовался генератор ряда случайных чисел, с
помощью которого при заданном P(Si) выбирались

последовательно ячейки для заполнения рас-
сматриваемой области 0 < x < lx, 0 < y < ly (рис. 5).

Каждое случайное сечение определялось на-
чальным числом указанного ряда, которое
фиксировалось (для повторного воспроизведения),
но выбиралось также случайно. Как видно из
рис. 5, пенистые макроструктуры, имеющие одина-
ковые P(Si), достаточно заметно отличаются, что,
естественно, должно отразиться и на результатах
численного моделирования размеров и формы зоны
проплавления при соответствующем сварочном на-
греве.

Для получения данных относительно зоны проп-
лавления конкретной макроструктуры использо-
вался обычный подход решения тепловой задачи в
рамках схемы быстродвижущегося источника (2D)
для области с переменными свойствами (алю-
миниевый сплав – воздух, табл. 1). Размеры ко-
нечных элементов выбирали в зависимости от сред-
ней толщины 2δ стенок пор.

Рис. 5. Макроструктуры моделируемых случайных сечений (а—з) для материала, представленного на рис. 3, a при γ/γ0 = 0,30,
Si
—

 = 3,33 мм
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Тепловая погонная энергия qп источника
сварочного нагрева распределялась по нор-
мальному закону по ширине и глубине про-
межуточной сплошной прослойки из алюминиевого
сплава, т.е. в виде

g(x, y) = g0e—Kxx
2
 — Kyy

2

, (5)

где g0 = 
πqп

√⎯⎯⎯⎯⎯KxKy

; Kx, Ky – коэффициенты сос-

редоточенности теплового потока соответственно
вдоль осей x и y.

Поскольку при лучевых способах сварки
имеются возможности для регулирования рас-
пределенности теплового потока, то в работе
принималось

Kx = 
4ax

b2 ,     Ky = 
4ay

H2 ,
(6)

где H – желаемая (реально) глубина проплав-
ления прослойки; ax, ay – параметры техно-
логического процесса, которые наряду с qп необ-
ходимо определить в результате расчета размеров
зоны проплавления для соответствующих макрост-
руктур поперечных сечений.
Пример расчета. Ниже приведены примеры

соответствующих расчетов, демонстрирующие
процедуру описываемого подхода при сварке встык
с двух сторон пластины толщиной 20 мм, имеющей
пористую макроструктуру, с характеристиками
распределения P(Si) по рис. 3.

На рис. 5 приведены макроструктуры моде-
лируемых случайных сечений с характеристиками

Таблица 1. Теплофизические свойства алюминиевого сплава АМг6 [7] и сухого воздуха [8] в зависимости от температуры

T, °C
λ, Вт/(см⋅°С) cγ, Дж/(см

3
⋅°С)

T, °C
λ, Вт/(см⋅°С) cγ, Дж/(см

3
⋅°С)

Воздух АМг6 Воздух АМг6 Воздух АМг6 Воздух АМг6

20 2,6⋅10—4 1,1 1,2⋅10—4 2,5 500 5,74⋅10—4 1,8 0,50⋅10—4 2,95

100 3,49⋅10—4 1,2 0,95⋅10—4 2,6 600 6,2⋅10—4 2,0 0,45⋅10—4 3,0

200 3,93⋅10—4 1,4 0,76⋅10—4 2,7 700 6,71⋅10—4 — 0,41⋅1—4

300 4,6⋅10—4 1,5 0,64⋅10—4 2,8 800 7,18⋅10—4 — 0,38⋅10—4

400 5,21⋅10—4 1,6 0,56⋅10—4 2,9 1000 8,07⋅10—4 — 0,33⋅10—4

Прим е ч а н и е .  Для АМг6 TS ≈ 560 °C, TL ≈ 640 °C, скрытая теплота плавления gск = 389 Дж/г = 1050 Дж/см3.

Рис. 6. Распределение максимальных температур в сечениях из рис. 5 (а—з) при qп = 90,8 Дж/мм, δ = 0,5 мм, γ/γ0 = 0,30
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по рис. 3, a при γ/γ0 = 0,30 и 2δ = 1,0 мм.
Температурные поля и соответственно размеры
зоны проплавления рассчитывались при различных
технологических параметрах qп, Ky, Kx. На рис. 6
приведены результаты распределения макси-
мальных температур для сечений на рис. 5 при qп =
= 90,8 Дж/мм, Kx = 0,43 мм—2 и Ky = 0,03 мм—2

при b = 3 мм и H = 5 мм. Указанные технологические
параметры определены в результате численных
экспериментов и близки к оптимальным из условий,
что зона должна быть таковой, чтобы не раз-
рушалась пористая структура прилегающего ос-
новного металла и определялась максимальными
температурами ~ 600...660 °C.

Для других вариантов отношения γ/γ0 и разме-

ров Si
—
 поступали аналогичным образом. Данные

относительно рекомендуемых значений qп приведе-
ны в табл. 2.

Видно, что увеличение пористости, т. е. вели-
чины 1 — γ/γ0 требует более низких тепловложений

из условия сохранения пористой макроструктуры
основного металла в зоне соединения. Более низкие
тепловложения требуются также при одинаковых
γ/γ0, но больших S

__
i, что следует из табл. 2 при

сравнении вариантов № 1 и 2.

Выводы

1. При сварке пенистого алюминия рациональные
режимы сварки зависят от пористости материала и
в определенной степени от статистических харак-
теристик размеров элементарных ячеек.

2. Численные методы, основанные на знании
стохастических характеристик макроструктуры
пенистого материала, позволяют получать опреде-
ленные оценки по рациональным режимам сварки.
Однако достоверность таких оценок существенно
зависит от адекватности математического описания
указанной макроструктуры, что требует соответст-
вующих дальнейших разработок.

Таблица 2. Рекомендуемые погонные энергии при сварке
пластины толщиной 20 мм из пенистого алюминия с
промежуточной сплошной прослойкой (см. рис. 1) при Kx =
= 0,43 мм—2 и Ky = 0,03 мм—2, b = 3 мм, H = 5 мм

№
ва-
риан-
та

γ/γ0 P(Si) S
__

i, мм δ, мм qп,
Дж/мм

1 0,065 Рис. 3, a 3,33 0,1 72,7

2 0,085 Рис. 3, б 4,85 0,2 59,6

3 0,30 Рис. 3, a 3,33 0,5 90,8

4 0,60 » 3,33 1,2 166,7
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МИКРОСТРУКТУРА И СВОЙСТВА

MICROSTRUCTURE AND PROPERTIES





CALCULATION OF MICROSTRUCTURE EVOLUTION
IN 6082-T6 WELDS FOR RESIDUAL STRESSES

AND DISTORTION SIMULATION

J. KOTOWSKI, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT
(Welding Institute, Technical University of Braunschweig, Germany)

Different temperatures reached at different locations during a heat treatment or welding process have a strong influence
on the developing strength properties, residual stresses and distortions. Assuming the welding process as a decoupled
thermomechanical problem, an approach based on the metallurgical model of Myhr and Grong has been made to determine
the microstructure and hardness distribution in the HAZ as a base for the calculation of welding residual stresses and
distortion using the finite element method. The calculations were done by sequentially coupling a thermodynamical
model of the welding process, a microstructure model and a mechanical model. As an example of application TIG- and
electron-beam welds on AlMgSi1 (6082-T6) plates were analysed. The experimentally obtained data have been found
in good agreement with the results of the finite element calculations.

Разные температуры зон, характерные для процесса термической обработки или сварки, оказывают значительное
влияние на прочностные свойства, развитие остаточных напряжений и деформаций. Исходя из предположения,
что сварочный процесс является несвязанной термомеханической задачей, для определения распределения микрос-
труктуры и твердости в зоне термического влияния был разработан подход, основанный на металлургической
модели Мира и Гронга, который использовался в качестве базы для расчета остаточных сварочных напряжений и
деформаций по методу конечных элементов. Расчет был выполнен с помощью последовательного связывания тер-
модинамической модели сварочного процесса с моделями микроструктуры и механических характеристик. В качестве
примера был проведен анализ швов, выполненных сваркой ТИГ и ЭЛС на пластинах AlMgSi1 (6082-Т6). Полу-
ченные экспериментальные данные в достаточной степени соответствовали результатам расчетов по методу конечных
элементов.

Introduction. Welding residual stresses strongly af-
fect the performance capabilities of the joined parts,
since the local highly concentrated heat input during
welding results in more or less high residual stresses,
distortion, as well as microstructural changes. Dis-
tortion can lead to problems already in production,
machining and assembling of welded structures and
therefore represents a cost factor not to be ignored.
Additionally, the lifetime of building materials can
be reduced immensely by distortion. So the quality
of welded structures relies to a high degree on the
control of the resulting residual stresses and distorti-
ons. It is therefore desirable to calculate residual stres-
ses and distortion during the construction phase and
before the planning of the production sequence. At
present, great efforts are necessary for running expe-
riments to optimize the production sequence. This
includes finding optimum welding sequences and
clamping conditions, etc. Such measurements are only
possible to a limited extent and may raise the pro-
duction costs immensely. With regard to the cost pres-
sure many companies are exposed to, and the necessity
to make drastic rationalization measures, low-distor-
tion and welding fabrication gains more and more
importance today. Since the origin of welding distor-
tion and residual stress depends on several factors,
the finite element method is the only possibility for
their calculable prediction. But reliable predictions

can only be made based on very complex FE-models.
Irrespective of the FE-code used, large and complex
welded structures require extensive calculations,
which can hardly be coped with within a justifiable
time exposure by using common computer hardware.
Another obstacle for the broad use of the FE-method
to solve welding problems is the lack of high tempe-
rature material data as well as the effort for determi-
ning the heat input and its distribution during wel-
ding. Since the calculated transient temperature field
is the basis for all of the following calculations (mac-
hanics, structural changes), it should be calculated
conscientiously. The easiest way is to use point
and/or line sources. Volumetric heat sources with a
Gaussian distribution represent a best variation. The
calibration of the heat sources is usually done by ga-
uging the size of the weld pool and the welding ther-
mal cycles.

The present paper shows how to model the mic-
rostructural changes in AlMgSi alloys due to the heat
treatment caused by welding processes as a base for
calculating residual stresses and distortion.

Modelling of microstructure evolution. Age-har-
denable aluminum alloys of the 6000 series are the
most frequently used type as structual components in
welded assemblies. Owing to the presence of fine ne-
edle-shaped β′′-(MgSi)-precipitates, developing du-
ring the heat treatment process, they offer tensile
strength values higher than 350 MPa. The precipita-
tions and the associated increased strength are parti-© J. KOTOWSKI, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT, 2002
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ally or completely reversed in the heat-affected zone
(HAZ) under the influence of the thermal cycles that
typically occurs during welding, if the peak tempe-
rature exceeds approximately 220 °C. To control rec-
rystallisation and grain growth in the material during
hot forming, manganese is added. Manganese provides
favourable nucleation sites for the precipitation of
non-hardening β′-(Mg2Si)-precipitates. This results
in a significant reduction of the HAZ strength. Near
the melting zone some solute is precipitated anew in
form of hardening β′′-particles (natural ageing).
Based on the model developed by Myhr and Grong
[1, 2] it is possible to calculate the HAZ strength
distribution after welding and subsequent natural age-
ing, when the weld thermal cycle is known. Equation
(1) describes the dissolution of the β′′-particles.

f
f0

 = 1 — α1 = 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
∫ 
0

t
dt
t1
∗

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟

n1

 = I1
n1, (1)

where f0 is the volume fraction of β′′-particles which
falls from its initial value to the actual value f. The
time exponent n1 decreases continuously from 0.5 to
about 0.14 with higher values of f/f0. The functional
correlation n1(f/f0) is determined by recording a mas-
ter curve using welding simulated test specimens (Fi-

gure 1). The obtained data has to be extrapolated
down to very low values of f/f0 (low kinetic strength
of the thermal cycle) until the slope of the curve
approaches approximately 0.5. The dissolution rate
gradually declines, because of impingement of diffu-
sion fields from neighbouring particles. This is ex-
pressed by the declination of n1; t1

∗ is the time taken
for complete dissolution of the β′′-particles at a given
temperaturte T and is calculated by equation (2):
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Therefore, a time integral of the according welding
thermal cycle relative to the temperature dependent
maximum holding time t1

∗ is decisive for the dissolu-
tion of the precipitates in the HAZ. The resulting
local hardness and strength in the reverted zone dec-
reases according to equations (3) and (4):

HV = HVmin + (HVmax — HVmin)α1, (3)

σ = σmin + (σmax — σmin)α1, (4)

where HVmin is the hardness after complete particle
dissolution; HVmax is the base metal hardness for the
actual temper condition (e.g. artificially aged or na-
turally aged); σmin is the yield strength after complete
particle dissolution; and σmax is, accordingly, strength
of the base metal. During natural ageing the hardness
and strength in the reverted zone increases within 5—7
days. The resulting hardness and strength after this
time depends on the fraction of solute after the ther-
mal cycle. The maximum hardness after natural ageing
of about 80 HV is only reached when the fraction of
solute (f/f0) is equal to 1. The natural ageing model
is described by equations (5)—(7):

α2 = 0.56[(0.95I2)1/2 — α1]
2, (5)

I2 = ∫ 
0
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dt
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∗ , (6)
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Here, I2 is the so called «kinetic strength» of a
thermal cycle for precipitation of non-hardening β′-
particle; t2

∗ is the critical hold time required to reduce
α2 to 95 % of its original value at a given temperature.
The constant value 0.56 results from equation (3)
with HV 80, HVmin 42 and HVmax 110.

A combination of the reversion- and the natural
ageing model gives the resulting HAZ hardness res-
pectively strength profile and is shown in Figure 2.
At the intersection the two competiting processes,
dissolution and precipitation, are in equilibrium. For
consideration of natural ageing effects the parameter
α1 in equation (3) is replaced with α2 from equation
(5) at the intersection point.

Figure 1. Dissolution kinetics of β′′-(MgSi)-precipitates in 6082-T6
aluminium alloys

Figure 2. Hardness profile as calculated from equations (1) and (5)
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The finite element model. For validating the
model (i.e. the strength distribution after welding)
and investigating the influence of the microstructural
changes on the development of welding residual stres-
ses and distortion, TIG and EBW experiments on
plates of 6082-T6 were conducted.

Assuming the welding process as a decoupled ther-
momechanical problem, the calculation can be sepa-
rated in three parts; a heat-flow model for calculating
the transient temperature field, a metallurgical model
for prediction of the microstructure evolution in the
HAZ, and a thermomechanical model for calculation
of the resulting residual stresses and distortion
and/or futher processing step.

The calculations were performed with the FEA-
Codes SYSWELD® and ANSYS®. In ANSYS the al-
gorithms for calculation of the metallurgy and the
heat source were implemented by adding selfprogram-
med Fortan/C++ routines (User Programable Fea-
tures: UPF).

Calculation of the temperature field. The first
step of the overall heat treatment or welding simula-
tion is to model the geometry and perform the calcu-
lation of the temperature filed with temperature de-
pendent material properties (Figure 3) (thermal con-
ductivity, specific heat and density) and under con-
sideration of convective and radiative heat losses. The
heat-flow model was validated, respectively calibra-
ted, by thermocouple measurements and micrographs
of the fusion zone. Figure 4 shows a comparison be-
tween the calculated and experimentally obtained
temperature fields. The heat source was realized as a
volumetric source with a Gaussian distribution of the

heat flux density in radial direction, linearly declining
in thickness direction.

Calculation of the microstructure evolution. With
the information about the correct transient tempera-
ture field the time-integrals in equations (1) and (6)
can be solved and thereby the hole microstructure
evolution. Figure 5 shows the microstructure and har-
dness after welding and subsequent natural ageing,
which are in good agreement.

Near the weld the hardening particles are comp-
letely dissoluted directly after welding. At a distance
of approximately 5 mm from the weld center the har-
dness shows a maximum due to the natural ageing
effect, followed by a minimum at the intersection
point between the reversion and the natural ageing
model.

Mechanical analysis. In the last step the informa-
tion about the temperature cycle and the developed
micrustructure for every point/element of the model
is used as input for the mechanical analysis. The stress-
strain curves for the differently reverted areas were
determined by welding simulated tensile test speci-
mens. The strength data shown in Figure 6 represent
the condition right after finishing the according ther-
mal cycle, i.e. without natural ageing. The increasing
hardness and strength due to natural ageing has no
effect on residual stresses and distortion only for sub-
sequent simulation steps, e.g. forming and fatigue
analysis.

For validating the calculated strength distribution
and the material data, the deformation behaviour of
the HAZ was investigated by cutting out specimens
from welded plates and loading them in a quasistatic
3-point bending test (Figure 7). The developing de-

Figure 3. Temperature dependent material properties for the calculation of the temperature field

Figure 4. Temperature field of a TIG bead-on-plate weld
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Figure 5. Microstructure and hardness after welding (TIG bead-on-plate weld)

Figure 6. Temperature dependent stress-strain curves for the hard bulk material and different materials in the reverted zone

Figure 7. Quasistatic 3-point bending test for deformation measurement
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formations were measured by the «Object grating
method» [3]. Therefore, a stochastic pattern was ap-
plied on the cross-sectional areas of the specimens.
By working of notches in the center of the weld (Fi-
gure 8, bottom) or in the HAZ (Figure 8, top) the
different mechanical behaviour of the weld material
and the reverted zone can be observed. Figure 8 shows
the measured and calculated strain fields for elect-
ron-beam welds, wich are in good agreement.

When the notch is positioned in the center of the
weld the strain field is symmetrically. When the notch
is positioned in the HAZ, due to the unsymmetric
material properties relative to the notch center, also
the strain field is unsymmetrically. The highest strains
develop in the completely reverted zone, i.e. for elec-
tron-beam welds within the weld. This corresponds
to the hardness distribution shown in Figure 9. The
lowest hardness values are found in the weld, followed
by a small area with sligthly raised hardness, due to
natural ageing, and an area with in turn reduced har-
dness at the intersection point of the reversion- and
natural ageing model.

Summary. A process model for welding of age
hardenable AlMgSi alloys, developed by Myhr and
Grong, was applied for calculating the hardness and
strength distribution in TIG and electron-beam welds.
In a first step the transient temperature fields for the
complete welding thermal cycle were calculated and
found in good agreement with the measurements.

In the next step the microstructure evolution was
calculated, i.e. the dissolution of hardening precipi-
tations and natural ageing effects and the associated
changes of hardness and strength. Comparisons with
measured hardness values revealed a good agreement.
The calculated strength was validated by strain me-
asurents in quasistatic 3-point bending test which also

revealed a good agreement. In continuative investi-
gations the model will be applied for the calculation
of welding residual stresses and distortion. At present,
due to insufficient material data at raised temperatu-
res, often only qualitative agreements between expe-
rimental results and numerical calculation can be ac-
hieved. This is a main problem in numerical simulation
of welding processes.
1. Grong, J. (1997) Metallurgical modelling of welding. 2nd

ed. London: The Institute of Materials.
2. Myhr, O. R, Grong, J. (1991) Process modelling applied to

6082-T6 aluminium weldments – I. Reaction Kinetics. Acta
Met. Mater., 11, 2693—2702.

3. Behring, D., Gomercic, M., Michailov, V. et al. (2000)
Grating method for deformation measurement of heteroge-
neous specimen. Advances in mechanical behaviour plastici-
ty and damage. In: Proceedings of EUROMAT’2000, 7—9
Nov., Vol. 2, 905—910.

Figure 8. Calculated (left) and measured (right) strain distributions in the HAZ of electron-beam welds with notches in the center of
the weld and in the HAZ

Figure 9. Quasistatic 3-point bending test for deformation meas-
urement
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MICROSTRUCTURAL BEHAVIOUR OF STEELS
FOR TYPICAL WELDING THERMAL CYCLES

K. RO
..
HRS, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT

(Welding Institute, Technical University of Braunschweig, Germany)

For the simulation of the transformation behaviour we developed and set up a welding simulator. This device allows
an examination of the most important influential variables that determine structural transformations during welding.
The transformation reaction was established as a function consisting of heating and cooling rate, the maximum temperature
as well as the holding time. We tested three methods to investigate the transformation reaction of different steels. The
dilatometer measurement as well as the potential measurement yielded results comparable to those mentioned in specialist
literature. However, the use of the heat of transformation in temperature cycles in real welding experiments has to be
verified further. The dilatometer measurement also allows the determination of the thermal coefficient, which is an
important material parameter for numerical simulation, for example. By varying the influential variable, different
welding methods including multi-layer welding can be examined.

Разработан и установлен сварочный имитатор для моделирования характеристик превращения, позволяющий
оценивать наиболее важные параметры, которые определяют структурные превращения в процессе сварки. Реакция
превращения установливалась как функция, включающая скорости нагрева и охлаждения, максимальную
температуру и время выдержки. Испытано три метода для изучения реакции превращения в различных сталях. С
помощью дилатометра и измерений потенциала получены результаты, сопоставимые с приведенными в специальной
литературе. Однако использование теплоты превращения в термических циклах во время реальных сварочных
экспериментов требует дальнейшей проверки. Измерения с помощью дилатометра также позволяют определить
температурный коэффициент, который является важным параметром материала, например, для числового
моделирования. Путем изменения указанных параметров можно исследовать различные процессы сварки, включая
многослойную сварку.

Introduction. The simulation of joining and cutting
processes gains more and more significance today. Its
goal is a better understanding of the process itself
resulting in the ability to recognize not only the cause
of the fault during the construction phase already,
but also to develop possible alternatives, and to op-
timize the item as well as the joining and cutting
process itself in order to increase the process certainty.

Welding is the most important indissoluble joint
of metallic materials. In most welding methods, how-
ever, the developing temperature is inhomogenous due
to the concentrated source of energy. This heat treat-
ment (short term heating and fast cooling) leads, in
some material groups, to a change in the structure of
material in the proximity of the weld, the so-called
heat-affected zone [1, 2].

Diagrams such as the Iron—Carbon—Condition dia-
gram, the Time—Temperature—Austenitization diagrams
for Continuous Heating (CHA), the Continuous—Cool-
ing—Transformation (CCT) diagrams, or the Maxi-
mum—Temperature—Cooling—Time diagrams (STAZ)
already exist to exemplify and quantify structural
transformation in steel materials.

The Iron—Carbon—Condition diagram, though, is
only valid for very slow changes in temperature and
therefore is not useful for the fast changes in tem-
perature that occur in welding. For determining the
transformations during the heating phase in welding,
continuous CHA diagrams [3, 4] can be used. Those

diagrams allow the determination of the temperature
interval of the austenitization transformation for only
one material and only the defined heating rate. The
CCT diagrams [5, 6], which have to be developed in
an extensive series of tests, also only allow the deter-
mination of temperature and time for one material in
which austenitization occurs while cooling. In order to
determine the transformations during welding special
welding CCT diagrams have to be used which exemplify
the peculiarities of a welding cycle including fast heat-
ing and cooling with no holding time [7].

The problem is, however, that these CHA and CCT
diagrams respectively depend not only on the chemical
composition but also on the conditions for austenitiza-
tion, that is the defined rate of heating and maximum
temperature. As a result, these diagrams have to be
made seperately for every material depending on the
austenitization. These parameters again depend, on the
one hand, on the chosen method of welding (laser weld-
ing = very fast process, submerged-arc welding = rela-
tively slow process), and, on the other hand, on the
geometric locality in regard to the weld (decreasing
maximum temperature with increasing distance to the
weld, which at the same time also means a decreasing
austenitization temperature).

The most promising processes proved to be the use
of heat of transformation in temperature cycles in real
welding experiments, the potential measuring
(Thermo-Differential Analysis) [8] between two ther-
mowires of the same kind, and the establishing of
dilatometer curves by using a welding simulator.© K. RO

..
HRS, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT, 2002
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Development and set-up of a welding simulator.
In order to establish the dilatometer curves the weld-
ing simulator (Figure 1) belonging to the Institute
had to be modified and extended. The heating of the
test specimen is done by using Joule heat where elec-
tric power flows through the test specimen. If the
heating rate was to vary, the resistance of the simu-
lator had to be changed – the higher the resistance
the smaller the heating rate. The results were heating
rates between 70 and 500 K/s. The cooling was done
by different mediums flowing through the hollow test
specimen (Figure 2). By varying the amount of the
mediums (nitrogen, helium and water) the cooling
rate could be influenced, ranging from 7 to 600 K/s.

For measuring the temperature of the test specimen
five NiCr/Ni-thermocouples with a diameter of
0.5 mm were used, which were placed along the whole
length of the displacement transducers for a better
recording of the temperature field. Since the cooling
medium flows into the test specimen from the left
side, the thermal area moves from its middle position
towards the right. Accordingly, the thermocouples
were also positioned somewhat outside the middle
position (Figure 3). The maximum temperature is con-
trolled by the processor of the simulator or by hand.

For measuring the dilatometry of the test specimen
the displacement transducer from HBM Company was
extended with ceramic tips, which were pressed onto
the test specimen with the help of a spring (Figure 4).
Since the displacement transducer must not slip while
measuring, the tips of the ceramic tips were secured
in little molds which had been made into the test
specimen earlier.

The displacement transducer is connected to the
PC via a measurement amplifier and a measurement
box which is also connected to the thermocouples. A
special software evaluates the signals coming from
the measuring box. Disruptions in the potential mea-
suring during the heating phase occurred because of
the flowing electric power. It turned out to be a prob-

lem gauging the temperature and the expansion at a
high scanning rate.

Results of the dilatometric analysis. In this
study we tested four steels (S355J2G3, X20Cr13,
X5CrNi18 10 und DC04) with this welding simu-
lator. The S355J2G3 (St-52) is a constructional steel
displaying several transformations, the X20Cr13 is a
stainless and acid-resistant steel which transforms
solely martensitically, the X5CrNi18 10, also a stain-
less and acid-resistant steel, is a metastable austenite,
which does not transform up to 1300 °C, and the
DC04 (St-14) is a deep drawing steel, which is very
soft at high temperatures and shows several transfor-
mations such as the steel S355J2G3. The CCT diagram
of the S355J2G3 and the X20Cr13 are shown in Fi-
gures 5 and 6.

There are only few standard works depicting ex-
emplary dilatometer curves [8, 9]. Their dependencies
on influential variables typical of welding (depend-
ency on heating rate, austenitization temperature,
holding and cooling time) are mostly missing. The
thermal expansion coefficient resulting from the di-
latometer measurements therefore represents a way
of comparing the results from the welding simulation
with those in literature [9, 10].

The thermal expansion coefficient can be deter-
mined with the change in length Δl deduced in the
tests. Since the test specimens are nearly completely
free of forces, the thermal expansion εth can be seen
equal to the sum of expansion ε and therefore equal
to the measured change in length in regard to the
measured length l0. This constellation allows us to
deduce the thermal expansion coefficient α(T):

ε ≈ εth = 
Δl
l0

 = α(T)(T — T0) → α(T) = 
Δl

l0(T — T0)
.

The temperature dependency of the thermal ex-
pansion coefficient, determined in this way, was then
compared to data from the literature. The results show
that at high temperatures, the data gathered in this
study display only minor deviations from those given
in literature. Deviations increase at lower tempera-

Figure 1. Welding simulator

Figure 2. Test specimen

Figure 3. Schematic arrangement of the displacement transducer
and the thermocouples
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tures (T < 250 °C), though. At low temperatures the
change in length that occurs is so small that faults in
measurement have an increased effect.

The following figures (Figures 7 to 14) show the
dilatometric curves of the four steels in dependency
on the influential variables (heating rate, austeniti-
zation temperature, holding time and cooling rate).

As expected, the metastable austenite shows no
transformation in the range of temperature examined.
The dilatometer curve (Figure 7) stays unaffected by
the parameters of heating and cooling rate, as well
as that of maximum temperature. Figure 7 shows eight
tests and allows the prediction for the tests to be
highly reproducible.

The martensite steel X20Cr13 also shows the con-
stant transformation temperatures as predicted (Fi-
gure 8). Even with these transformations the test
seems highly reproducible. Figure 8 shows eight tests.
The dilatometer curves with high heating rate show
the problems in measurement mentioned above.

Figures 9—12 show the dilatometer curves of the
construction steel S355J2G3.

Figure 9 shows the dependency on heating rate.
There are no considerable changes in the transforma-
tional temperatures.

Figure 10 shows how the transformation reaction
depends on the maximum temperature. This depend-
ency on the austenitization condition of the material
before cooling cannot be ignored [11], since it is

Figure 4. Arrangement of the displacement transducer (dilatometer)

Figure 5. CCT diagram of S355J2G3

Figure 6. CCT diagram of X20Cr13

Figure 7. Dilatometer curves of X5CrNi18 10 Figure 8. Dilatometer curves of X20Cr13
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mainly determined by the austenite grain size, which
is, among other things, a function of the occurring
maximum or austenitization temperature, respec-
tively.

The influence of the austenitization temperature
on the transformation reaction during the cooling
process is clearly shown by the dilatometer curves.
With the remaining parameters kept nearly constant,
an increase in austenitization temperature leads to a
decrease in transformation temperature.

In those experiments in which there occurred a
complete austenitization during heating (Tmax ≥
≥ 810 °C), a rise in austenitization temperature by
360 °C, due to a growth in grain size, leads to a de-
crease in transformation temperature Ar3 by around
130 °C.

Figure 11 shows the dependency on the cooling
rate. In the dilatometer curve one can easily see the
influence of the cooling rate on the developing struc-
ture. An increasing cooling rate or a decreasing t8/5-
rate, respectively, leads to an increased martenitiza-
tion and therefore to a decrease in transformation
temperature. The dilatometer curve, established un-
der the highly deterrent effect of the water, has a
t8/5-rate of 0.6 s and deviates greatly from the other,
easily reproducible, trends. The reason is probably

the considerably higher cooling rate (> 600 K/s),
which, due to the thermocouples’ inertia and the re-
sulting lack of synchronization of the measurement
signals (temperature and distance), leads to a curve
that does not run sensibly.

Figure 12 shows the dependency on holding time.
Because of the holding time at maximum temperature,
there occurs a growth in the austenite grain size, say-
ing that the longer the holding time, the smaller have
to be the transformation temperatures, but the Figure
shows exactly the opposite. This effect can be ex-
plained by the higher t8/5-rate at a longer holding
time. The longer the material is being held at maxi-
mum temperature, the more heat is being stored in
the material. The stored heat increases the t8/5-rate.

The influence of the cooling time therefore is es-
sentially greater than the influence of the holding
time at maximum temperature.

Figures 13 and 14 show the dilatometer curves of
the deep drawing steel DC04 (St-14).

Here, a rise in maximum temperature lets us dis-
cern a dependency like in the material S355J2G3,
which cannot be ignored (Figure 13). An increase in
austenitization temperature leads to a growth in
austenite grain size, which is followed by a decrease
in transformation temperatures. Because of the soft

Figure 10. Dilatometer curves of S355J2G3 for different maximum
temperatures

Figure 12. Dilatometer curves of S355J2G3 at varying holding
time

Figure 9. Dilatometer curves of S355J2G3 for different rates of
heating

Figure 11. Dilatometer curves of S355J2G3 for various cooling
rates
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material there is a strong hysteresis in connection with
a rise in maximum temperature to be seen. The vari-
ation of the cooling rate at two different maximum
temperatures can be seen in Figure 14. An increase in
cooling rate or decreasing t8/5-rate, respectively,
leads to a decrease in transformation temperature due
to an intensified martenitization. This effect occurred
in S355J2G3 already.

The dilatometer curves shown here have exempli-
fied the dependencies on important influential vari-
ables in welding. The variation of the cooling rate
explains the dependency of the type of welding (laser
welding = fast process, submerged-arc welding = slow
process) and the variation of the maximum tempera-
ture clarifies the dependency on the geometric locality
in regard to the weld (area of heat). It follows that
with the help of dilatometer curves the transformation
temperatures in welding can be determined.

Results of potential measurement and rise in tem-
perature. The other two methods used for testing the
transformation reactions in welding were the poten-
tial measurement (thermodifferential analysis) and
the use of heat of reaction in temperature cycles. Po-
tential measuring is done between two equal ther-
mowires. In our case we used the NiCr-shoes of the
thermocouples.

At the welding simulator. The set-up of the ex-
periment for the potential measurement at the welding
simulator is schematically shown in Figure 3. The
potential was additionally measured to the dila-
tometry. The potential measurement could only be
taken in the cooling phase since the test specimen was
heated by electric power, which led to a disturbance
of the sensitive measuring.

The heat of transformation in the temperature cy-
cles was exemplified by the derivative of the tempera-
ture from the time. The gradient of the temperature
curve thereby deduced shows an unsteadiness at the
transformation temperatures. The heat of transforma-
tion, though, could also be interpreted during the
heating phase.

Figure 15 shows the use of the heat of transfor-
mation in the test specimen’s temperature cycle. As
expected, the signs of unsteadiness in the derivative
show the transformation temperatures.

Figure 16 shows the potential measurement and
the derivative of the temperature in the cooling phase.
The dilatometer measuring and the potential meas-
urement show identical transformation temperatures.
The derivative of the temperature, that is the heat of
transformation, shows a short delay in the transfor-
mation temperatures, which can be explained by the
inertia of the thermocouples.

Figure 13. Dilatometer curves of DC04 for different maximum
temperatures

Figure 15. Heat of transformation in S355J2G3

Figure 14. Dilatometer curves of DC04 for different cooling rates Figure 16. Potential measurement in the cooling phase in S355J2G3
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At gas welding. At gas welding the potential can
be measured during the heating as well as during the
cooling phase. Figure 17 shows the test set-up for the
potential measuring at gas welding.

The potential was measured between two NiCr-
thermoshoes. Like the welding simulator, the ther-
mocouples were spot-welded on the bottom side of
the plate. The materials S355J2G3 and X5CrNi18 10
were thus examined.

Figure 18 shows the potential curves of the mate-
rials. The metastable austenite X5CrNi18 10 shows
no transformation points. The curve runs steadily dur-
ing the heating and cooling phase. The construction
steel S355J2G3, on the other hand, shows, signs of
unsteadiness in its curve. The transformation tempera-
tures can clearly be proved. Due to the transformation
of only a small volume of the material, the unsteadi-
ness is less obvious than in the simulation. During
the heating phase this method can only be used if
there is no electric power running through the test
specimen, as for example in laser welding, gas weld-
ing, friction welding, and so on.

Maximum-Temperature-Cooling-Time diagram
(STAZ). The metallographic determination of hard-
ness and structure of the simulation test specimens
allows a STAZ diagram, which matches nicely with
the known one given in [11].

Figure 19 shows the diagram derived from these
test specimens. You can compare it with the diagram
by Berkhout given in Figure 20.

Conclusion. In order to examine the materials’ trans-
formation behaviour we used three methods, namely
the use of the heat of reaction in temperature cycles
in real welding test, potential measurments (thermo-
differential analysis) between two equal thermowires,
and the establishment of dilatometer curves with the
help of a welding simulator.

We expanded the Institute’s own welding simu-
lator to establish the dilatometer curves. There was
a high accuracy and reproducibility that lay around
150 K/s. Important influential factors in welding

Figure 17. Set-up of the experiment for gas welding

Figure 18. Potential curves of S355J2G3 and
X5CrNi18 10

Figure 19. STAZ diagram of test specimens

Figure 20. STAZ diagram by Berkhout [11]
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that are decisive for structural transformations can
be examined (heating and cooling rate as well as maxi-
mum temperature). Although high rates in heating
and cooling are possible, they are not yet ascertain-
able. Not only the dilatometer curves explicitly
showed the transformation temperatures, but also the
curves of the potential measurement and heat of trans-
formation displayed the transformation temperatures.
The welding simulation tests could therefore ascertain
the STAZ diagram.

1. Radaj, D. (1988) Wa
..
rmewirkungen des Schweiβens. Sprin-

ger Verlag, Berlin.
2. Radaj, D. (1992) Heat effects of welding; temperature

field, residual stresses, distortion. Berlin: Springer Verlag.
3. Orlich, J., Rose, A., Wiest, P. (1973) Atlas zur Wa

..
rmebe-

handlung der Sta
..
hle. Band 3, Zeit-Temperatur-Austeni-

tisierung-Schaubilder. Du
..
sseldorf: Verlag Stahleisen mbH.

4. Orlich, J., Pietrzeniuk, H.-J. (1976) Atlas zur Wa
..
rmebe-

handlung der Sta
..
hle. Band 4, Zeit-Temperatur-Austeni-

tisierung-Schaubilder 2. Teil. Du
..
sseldorf: Verlag Stahleisen

mbH.
5. Rose, A., Hougardy, H. (1972) Atlas zur Wa

..
rmebehan-

dlung der Sta
..
hle. Band 1, Zeit-Temperatur-Umwandlungs-

Schaubilder. Du
..
sseldorf: Verlag Stahleisen mbH.

6. Rose, A., Hougardy, H. (1972) Atlas zur Wa
..
rmebehan-

dlung der Sta
..
hle. Band 2, Zeit-Temperatur-Umwandlungs-

Schaubilder. Du
..
sseldorf: Verlag Stahleisen mbH.

7. Seyffarth, P., Meyer, B., Scharff, A. (1992) Groβer Atlas
Schweiβ-ZTU-Schaubilder. Du

..
sseldorf: DVS-Verlag.

8. Schumann, H. (1989) Metallographie. Leipzig: VEB Deut-
scher Verlag fu

..
r Grundstoffindustrie.

9. Laux, W. (1977) ZTA- und ZTU-Schaubilder fu
..
r die

Wa
..
rmebehandlung. Grundlagen und Anwendungen. Berlin:

VEB Verlag Technik.
10. Peetz, H.-J. (1979) Schweiβsimulation bis in den

schmelzflu
..
ssigen Zustand zur Untersuchung von Umwand-

lungsvorga
..
ngen bei hohen Spitzentemperaturen und unter

Einwirkung von Wasserstoff. Dissertation, TU Braunschwe-
ig.

11. Berkout, C.F., van Lent, P.H. (1968) Anwendung von
Spitzentemperatur-Abku

..
hlzeit (STAZ)-Schaubildern beim

Schweiβen hochfester Sta
..
hle. Schweiβen und Schneiden, 20,

256—260.

98



SOFTWARE AND DATABASES OF CCT DIAGRAMS
FOR PREDICTION OF MICROSTRUCTURE

AND MECHANICAL PROPERTIES OF HAZ METAL
IN WELDING OF STRUCTURAL STEELS

A. F. MUZHICHENKO
(The E.O. Paton Electric Welding Institute, NAS of Ukraine, Kyiv)

The described software enables computation of structure and mechanical properties of the HAZ metal in welding of
structural steels on the basis of t8/5 determined from the heat models, steel grade from the computer atlas of the austenite
decomposition diagrams or chemical composition of steel from the regression models.

Описанное программное обеспечение позволяет выполнять расчет структуры и механических свойств металла в
зоне термического влияния при сварке конструкционных сталей на основе времени охлаждения t8/5,
устанавливаемого по тепловым моделям, марке стали, взятой из компьютерного атласа диаграмм распада аустенита,
или химическому составу стали, определенному с помощью регрессионных моделей.

The possibility of ensuring certain level of mechanical
properties of the HAZ of welded joints is the primary
requirement for selection or calculation of optimal
welding conditions. Experimental methods which
yield reliable results are most often employed for
evaluation of mechanical properties. Mathematical
methods are gaining increasing acceptance for inves-
tigations to reduce cost of experimental studies and
supplement them.

The cooling time of t8/5 within a temperature
range of 850—500 °C has a decisive effect on properties
of the HAZ of weldments.

The E.O. Paton Electric Welding Institute devel-
oped a package of applied software for calculation of
thermal processes occurring in welding, based on so-
lutions of the equations of thermal conductivity [1—8].
This work was continued in development of the
«Thermo CCT» software package (Figure 1).

Since the 1990s the «Thermo CCT» package has
been successfully used at the Urals Polytechnical Uni-
versity (Ekaterinburg, Russia), the Institute for Rail-
way Transport Engineers (Moscow, Russia), the Altaj
Polytechnical Institute (Russia), as well as at com-
panies «Framatom» (France) and SLV-1 (Germany).

To estimate properties of the HAZ metal, in ad-
dition to solving the thermal package problems on
the basis of [4, 6], it is necessary to use atlases of
CCT diagrams and mechanical properties of steels in
welding [9, 10] or regression models that relate chemi-
cal composition of steel and t8/5 to structural and
mechanical properties of the HAZ [11—13]. They give
the following characteristics of metal: phase compo-
sition (martensite, bainite, pearlite) and mechanical
properties (Vickers hardness HV, tensile strength Rm,
yield point R0.2, reduction in area at fracture Z and
elongation at fracture A5).

The authors scaned and then digitized graphical
information given in the atlases [10, 11] to give it
the vector form of a database, further on referred to
as the «Electronic Atlas» (EA). EA also contains
diagrams of CCT and plots of variations in mechanical
properties depending upon t8/5. EA includes from the
atlas in [9] all steel grades (149 grades) and from
[11] only those steel grades for which diagrams of
variations in mechanical properties depending upon
the cooling rate (90 grades out of 121) are given. The
thermal part of the software allows computation of
thermal cycles at a preset point (y, z), plotting
isothermic lines (following the preliminarily entered
list of temperatures) in a preset cross section xy, yz
and xz, as well as rate and time of cooling in a preset
temperature range (including t8/5).

The additionally developed software allows com-
putation of the dependence of phase composition or
mechanical properties upon the heat input, plate
thickness or preheating, based on t8/5 obtained from
solution of thermal problems for a steel grade taken
from EA.

The atlases [10, 11] include steel grades with a
preset chemical composition. However, there is an-
other approach, i.e. prediction of properties from
chemical composition of steel. For this, two regression
models [12—14] are included into the software pack-
age, in addition to the atlases. The models enable
prediction of variations in phase composition and me-
chanical properties depending upon t8/5 for a selected
chemical composition of steel. Besides, the software
makes it possible to plot a diagram of dependence of
phase composition and mechanical properties upon
variations in chemical composition.

In [12, 13] the authors developed regression mod-
els for steel of the following chemical composition, %:
C ≤ 0.4; Mn ≤ 2.0; Si ≤ 0.8;  Cr ≤ 2.0;  Mo ≤ 1.0;© A. F. MUZHICHENKO, 2002
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Figure 2. Dependence of phase composition upon heat input

Figure 1. Schematic of the «Thermo CCT» package

100



Figure 3. Dependence of mechanical properties upon heat input

Figure 4. Dependence of phase composition upon preliminary heating
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Ni ≤ 1.5; V ≤ 0.3; Ti ≤ 0.06; Al ≤ 0.066; Nb ≤ 0.1;
W ≤ 0.5; Cu ≤ 0.5, while regression models developed
in [14] are designed for steel of the following chemical
composition, %: C ≤ 0.1—0.13; Si = 0.01—0.53; Mn =
= 0.41—1.4; P = 0.08—0.029; S = 0.0076—0.043; Cr =
= 0.02—0.07; Ni = 0.02—0.06; Cu = 0.06—0.21.

Examples of computation of phase composition
and mechanical properties from the atlas by
P. Seyffarth are given in Figures 2—4.

Therefore, the software suggested enables compu-
tation of thermal conditions which ensure mechanical
properties of a welded joint within the assigned
ranges. It can be used to advantage to assign condi-
tions for welding structural steels for production or
training purposes. In addition, the software has an
open structure, i.e. at the request of a customer it can
be replenished with new models of thermal processes
occurring in welding, extra diagrams of decomposition
of austenite and regression models of variations in
mechanical properties depending upon t8/5 for a se-
lected chemical composition of steel.

Base of CCT diagrams can be used after thermal
process modelling and calculating of t8/5 by the known
finite elements packages like ANSYS, SYSWELD,
MARK, NASTRAN or COSMO to predict mechanical
properties and phase structure of the HAZ.
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РАСЧЕТНЫЕ МОДЕЛИ ДЛЯ ОЦЕНКИ
МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ МЕТАЛЛА ЗТВ

ПРИ СВАРКЕ НИЗКОЛЕГИРОВАННЫХ СТАЛЕЙ

П. ЗАЙФФАРТ (SLV, г. Росток, Германия),
О. Г. КАСАТКИН (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

На основе обработки значительного объема экспериментальных данных сделана попытка описания основных пара-
метров термокинетических диаграмм распада аустенита низколегированных сталей после нагрева по сварочным
термическим циклам. Получены регрессионные модели для оценки интервала температур фазовых превращений,
фазового состава и механических свойств металла и отдельных фазовых компонент в зависимости от состава стали
и длительности охлаждения металла от 850 до 500 °C.

An attempt was made to describe main parameters of TTT diagrams of decomposition of austenite for low-alloy steels
after heating following the welding thermal cycles on the basis of processing of a large amount of experimental data.
Regression models were developed for estimation of the phase transformation temperature range, phase composition and
mechanical properties of metal and individual phase components, depending upon the chemistry of steel and time of
metal cooling from 850 to 500 °C.

Свойства ЗТВ при сварке низколегированных ста-
лей в значительной степени зависят от фазовых
превращений под действием сварочного нагрева.
При дуговой сварке время пребывания металла в
области температур выше Ас3 невелико, но
максимальная температура близка к температуре
плавления, что может привести как к неполной го-
могенизации аустенита, так и к росту аустенитных
зерен. Эти факторы оказывают существенное
влияние на устойчивость аустенита при γ → α-прев-
ращении и соответственно на фазовый состав ЗТВ.
Известны публикации, в которых для отдельных
образцов сталей фазовые превращения рас-
сматриваются в процессе нагрева до определенной
температуры и последующего охлаждения [1, 2]. В
данной работе фазовые превращения рассматрива-
ются в зависимости от длительности τ охлаждения
от 850 до 500 °С при нагреве металла по термичес-
кому циклу сварки (максимальная температура
1350 °С, время нагрева около 5 с). 
Области температур фазовых превращений.

Характер фазовых превращений в основном оп-
ределяется степенью развития диффузионных про-
цессов перераспределения углерода и легирующих
элементов во время охлаждения металла. Следует
отметить, что диффузионная подвижность углерода
значительно выше, чем у легирующих элементов,
но концентрация последних оказывает существен-
ное влияние на подвижность углерода.

При быстром охлаждении не происходит
диффузионного перераспределения элементов и в
результате распада аустенита образуется мар-
тенсит – твердый раствор углерода исходной кон-
центрации в α-железе. При больших дли-тельнос-
тях охлаждения развиваются процессы

диффузионного перераспределения элементов и
образуется ферритно-перлитная (ФП) структура.
В промежуточном диапазоне скоростей охлаждения
происходит бейнитное (Б) превращение аустенита,
при котором наблюдается некоторое диффузионное
перераспределение углерода.

В работе исследовано 160 термокинетических
диаграмм распада аустенита сталей следующего
химического состава, %: 0,05 ≤ C ≤ 0,4, Mn ≤ 2,
Si ≤ 0,8, Cr ≤ 2, Mo ≤ 1, Ni ≤ 1,5, V ≤ 0,2, Ti ≤
≤ 0,03, Al ≤ 0,05, Nb ≤ 0,03. Использовались тер-
мические циклы, обеспечивавшие длительность
охлаждения τ в пределах 5...300 с. Статистическая
обработка экспериментальных данных проведена
методами линейного и нелинейного регрессионного
анализа. Все приведенные ниже регрессионные
модели построены на основе экспериментальных
данных, содержащихся в работах [3, 4].

При быстром охлаждении мартенситное пре-вра-
щение проходит при температуре Тмн (рис. 1):

Тмн(°C) = 506 — 337C — 24,2Mn — 14,4Si — 14,7Ni +

+ 214Nb,      R = 0,93,

где R – множественный коэффициент кор-
реляции. Полученная модель подтверждает из-
вестное положение о том, что практически все
легирующие элементы, кроме энергичных кар-
бидообразующих (в данном случае – ниобий),
снижают температуру Тмн.

При увеличении длительности охлаждения до
τБ0 начинает образовываться бейнит (рис. 1). Мини-
мальная длительность охлаждения τБ0, со-ответст-
вующая появлению бейнита, зависит от сос-тава
стали© П. ЗАЙФФАРТ, О. Г. КАСАТКИН, 2002
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ln τБ0 = —2,4 + 0,45√⎯⎯C + 0,91Mn + 0,37Si +0,57Cr +

+ 0,91Mo +0,75Ni,     R = 0,81.

Для описания зависимости температуры начала
бейнитного превращения от состава стали при более
медленном охлаждении (в области τ ≥ τБ0) можно
использовать следующую регрессионную модель:

TБН(τ) = TБ0 + ΔТБerf[(ln τ — ln τБ0)KБ] + KБτ ln τ,

где TБ0 – температура начала бейнитного превра-
щения при τ = τБ0, при этом TБ0 ≈ Тмн; erf – интеграл
вероятностей; ΔТБ, KБ, KБτ – константы, зави-
сящие от состава стали:

ΔТБ(°C) = 172 + 88C — 17Mn — 34Cr — 19Ni, R = 0,55;

KБ = 0,68 + 1,2C + 0,34Si — 0,25Cr — 0,17Ni, R = 0,42.

Коэффициент KБτ возрастает при увеличении кон-
центрации углерода и изменяется в пределах 5...15.
Дальнейшее увеличение длительности охлаждения
τ приводит к появлению в структуре стали феррита
(Ф) и перлита (П). Вид регрессионных моделей
для оценки температур начала ферритного Tфн и
перлитного Tпн превращений, а также минимальной
длительности охлаждения τфн и τпн до появления
этих фаз был выбран аналогично.

Температура начала ферритного превращения
(в области τ ≥ τфн):

Tфн = TБН (τф0) + ΔТфerf[(ln τ — ln τф0)Кф] + Кфτ ln τ,

где

ln τф0 = —3,30 + 6,9√⎯⎯C + 2,0Mn + 1,52Cr +

+ 2,66Mo — 3,76V,   R = 0,75;

ΔТф(°C) = 235 — 244C — 60,6Mn — 30Si — 34Cr +

+ 45Ni + 200V,   R = 0,63;

Кф = 0,62 + 0,20Cr — 0,45Mo,   R = 0,24. 

Коэффициент Кфτ уменьшается при увеличении
концентрации углерода и легирующих элементов и
изменяется в пределах 5...15. 

Температура начала перлитного превращения (в
области τ ≥ τпн):

Tпн = TБН (τп0) + ΔТпerf[(ln τ — ln τп0)Кп] + Кgτ ln τ,

где

ln τп0 = 0,825 + 1,64Mn +0,76Si + 1,64Cr +

+ 2,17Mo + 0,94Ni,   R = 0,75;

ΔТп(°C) = 74 + 114C — 32Si + 94Cr — 74√⎯⎯⎯Ni,  R = 0,69;

Кп = 0,45 + 0,30C + 0,90Mo — 0,4Ni,   R = 0,32.

Коэффициент Кgτ изменяется в пределах 3...12 (уг-
лерод увеличивает, а кремний снижает значения
этого коэффициента). 

Температура окончания фазовых превращений
Тк зависит как от состава стали, так и от длитель-
ности охлаждения τ. Структуру регрессионной
модели для оценки Тк примем аналогичной исполь-
зованной выше. Для области τ ≥ τпн:

Тк = Тк0 + ΔТкerf[(ln τ — ln τк0)Кк] + Ккτln τ.

Температура Тк0 соответствует температуре
окончания мартенситного превращения Тмк, кото-
рая близка к Тмн. Хотя при увеличении длитель-
ности охлаждения τ ≥ τф0 в области ферритно-
перлитного превращения наблюдается некоторое
снижение Тмк из-за диффузионного перераспреде-
ления углерода и увеличения его концентрации в
твердом растворе, но в первом приближении можно
принять Тк0 = Тмн.

Минимальная длительность охлаждения τк0,
при которой мартенситное превращение уже не
происходит, приблизительно равна:

ln τк0 = — 0,07 + 3,35√⎯⎯C + 0,84Mn + 1,40Cr,  R = 0,70.

Остальные параметры можно оценить с по-
мощью зависимостей

ΔТк(°C) = 101 + 200C + 45,8Si — 41,3Cr — 350V —

— 670Ti — 1100Nb,   R = 0,68;

Kк = 3,36 — 0,39Mn — 0,32Si + 0,31Mo —

— 0,40Ni — 0,94V,  R = 0,60.

Коэффициент Ккτ уменьшается при увеличении
концентрации легирующих элементов и изменяется
в пределах 5...15.
Фазовый состав ЗТВ. Ряд авторов для интер-

поляции экспериментальных данных при оценке
фазового состава используют модели, предложен-
ные Аврами [5]. По нашему мнению, для оценки
доли фазовых составляющих – мартенсита (М),
бейнита (Б) и ферритно-перлитной структуры
(ФП) более целесообразно использовать рег-
рессионные модели, предложенные в [6]:

М(τ) = 0,5(1 — erf((ln τ — ln τм)/ln Sм),

ФП(τ) = 0,5(1 + erf((ln τ — ln τфп)/ln Sфп),

Б(τ) = 1,0 — М(τ) — ФП(τ). 

Параметры ln τм, ln Sм, ln τфп и ln Sфп для каж-
дой стали оценивались методом нелинейной пара-

Рис. 1. Характерные параметры температурных областей рас-
пада аустенита низколегированных сталей

104



метризации по критерию наименьших квадратов.
Зависимость этих параметров от состава сталей
описывается следующими регрессионными моде-
лями:

ln τм = —1,49 +13,6C + 1,0Mn + 0,33Si + 0,48Cr
+
+ 0,94Mo + 0,87Ni — 14,2C2,  R = 0,90;
ln Sм = 0,65 — 0,52C + 0,23Mn + 0,16Cr +
+ 0,18Mo,  R = 0,50;
ln τфп = 0,85 + 7,43C + 1,84Mn + 0,55Cr +
+ 3,2Mo + 0,95Ni — 9,26C2,  R = 0,75;
ln Sф = 1,42 — 1,6C + 0,23Mn + 0,42Si +
+ 0,32Mo + 0,22Ni,  R = 0,46.

Следует отметить, что параметры τм и τфп соот-
ветствуют длительностям охлаждения, при кото-
рых образуется 50 % мартенсита или 50 % ферритно-
перлитной структуры (рис. 2).
Механические свойства ЗТВ. Легирующие эле-

менты оказывают влияние на механические свойст-
ва двумя путями: с одной стороны, они легируют
твердый раствор и изменяют свойства фазовых сос-
тавляющих, а с другой – воздействуют на кинетику
фазовых превращений и, сле-довательно, на фазо-
вый состав металла. Поскольку для указанных
выше пределов легирования и длительностей
охлаждения механические свойства металла изме-
няются в достаточно широком диапазоне, исполь-
зовалось логарифмическое пре-образование для
получения приблизительно по-стоянного значения
относительной погрешности оцениваемых показате-
лей. В результате обработки экспериментальных
данных были получены сле-дующие регрессионные
модели:

для твердости (HV)
ln HV = (5,55 + 2,38C + 0,0816Mn + 0,132Si +

+ 0,038Cr — 0,081Mo — 1,12C2 — 0,033ln τ)М +
+ (5,05 +1,34C + 0,241Mn + 0,132Si + 0,174Cr +
+ 0,250Mo + 0,095Ni + 0,255V — 0,066ln τ)Б +
+ (4,76 + 1,51C + 0,165Mn + 0,218Si + 0,281Cr +
+ 0,270Mo — 0,041ln τ)ФП,   R = 0,96;

для предела прочности (МПа)

ln σв = (6,44 + 2,88C + 0,162Mn + 0,045Cr —

— 0,344C2 + 0,030ln τ)М + (6,07 + 1,56С +

+ 0,197Mn + 0,230Si + 0,151Cr + 0,315Mo +

+ 0,087Ni — 0,04ln τ)Б + (5,83 + 1,56C +

+ 0,120Mn + 0,244Si + 0,137Cr —

— 0,141Ni — 0,011ln τ)ФП,   R = 0,95;

для предела текучести (МПа)

ln σ0,2 = (6,34 + 1,36C + 0,110Mn + 0,151Si +

+ 0,045Cr + 0,05Ni)М + (5,80 + 1,57C + 0,214Mn +

+ 0,155Si + 0,216Cr + 0,413Mo + 0,150Ni —

— 0,067ln τ)Б + (5,38 + 1,83C + 0,207Mn + 0,265Si +

+ 0,451Mo + 0,423V – 0,034ln τ)ФП,   R = 0,93;

для относительного удлинения (%)

ln δ = (3,00 — 6,06C — 0,305Mn + 0,156Ni +

+ 0,270ln τ)М + (3,65 — 4,40C — 0,342Mn —

— 0,230Cr — 0,291Mo — 0,243Ni + 0,112ln τ)Б +

+ (3,30 — 2,31C + 0,99Si — 0,275Cr —

— 0,659Mo + 0,40ln τ)ФП,   R = 0,88;

для относительного сужения (%)

ln ψ = (3,11 + 0,160Cr + 0,220Ni — 10,4C2 +

+ 0,17ln τ)М + (4,47 — 3,85C — 0,163Mn — 0,360Mo +

+ 0,065ln τ)Б + (3,91 — 2,61C +

+ 0,07ln τ)ФП,   R = 0,81;

для энергии разрушения (J) образцов с круглым
надрезом при ударном изгибе (высота сечения
образца 10 мм, ширина 2 мм, глубина надреза 2 мм)

ln A = (3,69 — 10,5C — 0,282Mn + 0,240Cr —

— 0,746Mo + 0,180Ni + 6,82C2 + 0,235ln τ)М +

+ (3,00 — 4,24C — 0,227Mn — 0,123Cr + 1,22V +

+ 0,155ln τ)Б + (3,25 — 2,37C — 0,120Mn — 0,227Si —

— 0,587Cr — 2,11Mo)ФП,   R = 0,80.

Анализ полученных моделей показывает, что в
условиях сварочного термического цикла:

• практически все легирующие элементы, за
исключением энергичных карбидообразующих,
повышают устойчивость аустенита – снижают тем-
пературу и увеличивают длительности охлаждения,
при которых происходят фазовые превращения;

• механические свойства металла ЗТВ при ду-
говой сварке низколегированных сталей в основном
зависят от его фазового состава, особенно содер-
жания мартенсита в структуре металла;

• в условиях сварочного термического цикла
легирующие элементы оказывают влияние на
механические свойства ЗТВ, главным образом
изменяя фазовый состав металла и в меньшей сте-
пени – путем изменения механических свойств
фазовых компонент.

Полученные модели позволяют оценить ме-
ханические свойства отдельных фазовых компо-
нент в зависимости от состава стали и длительности
охлаждения металла. В условиях сварочного тер-
мического цикла показатели прочностных отдель-

Рис. 2. Фазовый состав метала ЗТВ низколегированных сталей
в зависимости от длительности охлаждения
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ных фазовых компонент практически не зависят от
скорости охлаждения, а пластичности – улучша-
ются при замедленном охлаждении. Исключение
составляет ударная вязкость ферритно-перлитной
структуры, которая практически не зависит от
длительности охлаждения. Легирующие элементы
упрочняют все фазовые составляющие и снижают
их пластичность. Хром и никель могут немного
улучшать пластичность мартенсита. Увеличение
длительности охлаждения может немного снизить
твердость и прочностные свойства и повысить
пластичность металла.

Замечено слабое повышение предела прочности
мартенситной структуры при увеличении длитель-
ности охлаждения. Вероятно, это связано с труд-
ностью определения предела прочности этой фаза,
так как она разрушается хрупко, без существенной
пластической деформации.

В заключение можно отметить, что в предст-
авленной работе исследования достаточно широкого

круга низколегированных сталей проведены по
единой методике на основе экспериментальных
данных, полученных в идентичных условиях.

1. Stadtaus M., Michailov V., Wohlfahrt H. Simulation of
weld shape, microstructure, distortion and residual stres-
ses for laser beam welding // Mathematical modelling of
weld phenomena 6 / Ed. H. Cerjak. – Maney for the In-
stitute of Materials, Minerals and Mining. – 2002. –
P. 411—441.

2. Mohrmann R. A Non-isothermal model for the phase trans-
formations and the mechanical behaviour of a 12 % chromi-
um steel // Ibid. – P. 411—418.

3. Seeffarth P., Meyer B., Scharff A. Groβer Atlas Schweiβ-
ZTU-Schaubilder. – Du

..
sseldorf: Deutscher Verlag fu

..
r

Schweiβtechnik DVS-Verlag Gmb, 1992. – 175 S.
4. Seeffarth P. Schweiβ-ZTU-Schaubilder. – Berlin: Verlag

Technik, 1982. – 233 S.
5. Avrami M. Kinetics of phase change I // J. Chem.

Phys. – 1939. – N 7. – P. 1103.
6. Касаткин О. Г., Зайффарт П. Влияние химического и

фазового состава зоны термического влияния на ее
механические свойства при дуговой сварке низко-
легированных сталей // Автомат. сварка. – 1984. –
№ 2. – C. 5—10.

106



КРИТЕРИЙ ОЦЕНКИ МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ
СОЕДИНЕНИЙ РАЗНОРОДНЫХ МАТЕРИАЛОВ

Л. И. МАРКАШОВА, В. В. АРСЕНЮК, Г. М. ГРИГОРЕНКО, Е. Н. БЕРДНИКОВА
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Изложен принципиально новый подход к прогнозированию качества сварных разнородных соединений, основанный
на аналитической оценке комплекса механических характеристик прочности и пластичности, включающих предел
текучести, предел прочности, параметр вязкости разрушения (коэффициент интенсивности напряжений).
Аналитические оценки выполнены с учетом реально формирующихся в зоне сварки структур (размера зерна и
субзерна, плотности дислокаций), химического и фазового состава (морфологии, размеров и распределения фазовых
образований) в разнородных соединениях Ст3 + Al, полученных при различных способах сварки давлением.

The new approach to prediction of quality of welded joints in dissimilar metals is described. The approach is based on
the analytical evaluation of a combination of mechanical characteristics of strength and ductility, such as yield stress,
tensile strength, fracture toughness (stress intensity factor), tough-brittle transition temperature (cold-shortness thres-
hold), etc. The analytical evaluation was done with allowance for actual structures formed in the welding zone (grain
and sub-grain sizes, dislocation density), as well as chemical and phase composition (morphology, size and distribution
of phases) of dissimilar welded joints St.3 + Al produced under different friction welding conditions.

Определение работоспособности, долговечности и
надежности новых разнородных материалов, ис-
пользуемых, как правило, в экстремальных ус-
ловиях (динамические и градиентные термонаг-
рузки, жидкие и газообразные агрессивные среды;
электрические и магнитные поля и пр.) является
сложной и основополагающей проблемой физичес-
кого и прикладного материаловедения. Учитывая,
что значительная часть разнородных материалов
изготавливается различными способами сварки дав-
лением (диффузионной, ударной, трением, взры-
вом и др.), для которых характерны нестабильность
механических характеристик, что в основном свя-
зано с ограничением используемых техноло-
гических параметров (температур, значения сва-
рочной деформации), то становится очевидной
сложность надежной оценки свойств такого типа
соединений. Кроме того, следует учитывать высо-
кую степень локализации в достаточно узкой зоне
контакта (глубиной порядка 20...200 мкм) сварива-
емых материалов всех основных сопутствующих
сварке физико-химических процессов и прежде
всего пластической деформации, массопереноса,
фазообразования. Понятно, что структурно-фазо-
вое состояние, которое формируется в зоне контак-
та подобной локальности, будет оказывать, если не
основное, то весьма существенное влияние на свой-
ства всего сварного соединения.

В данной статье изложен принципиально новый
подход к прогнозированию качества сварных раз-
нородных соединений, основанный на аналитичес-
кой оценке комплекса механических свойств проч-
ности и пластичности, включающих предел теку-
чести σт, предел прочности σв и параметр вязкости

разрушения – коэффициент интенсивности напря-
жений K1с.

Такие аналитические оценки, рассчитанные с
учетом реально формирующихся в зоне сварки
структур (размера зерна и субзерна, плотности
дислокаций), химического и фазового состава (мор-
фологии, размеров и распределения фазовых обра-
зований) и т. п. и выполненные с использованием
комплексных исследований зоны сварки методами
оптической металлографии, растровой и просвечива-
ющей электронной микроскопии, позволяют прог-
нозировать свойства соединений и корректировать
параметры технологических процессов.

Пример такой оценки приведен для соединений
Ст3 с алюминием, выполненных диффузионной
сваркой (ДСВ) и сваркой взрывом (СВз), от-
личающихся скоростью сварочного деформи-
рования: ε. ~ 1⋅10—4 (ДСВ) и ε. ~ 1⋅105 (СВз). Для
сравнения приведены также свойства этих же
соединений, полученных при сварке трением
(СТр), конвенционной и инерционной, значительно
отличающиеся температурой в зоне контакта.

Количественная оценка упрочнения (при-
ращения предела текучести), обусловленного
каждым из структурных параметров, выполнялась
следующим образом. Предел текучести
свариваемых материалов рассматривали как сумму
следующих компонентов [1]:

• сопротивления трения решетки σ0 (σ0 = 2⋅10—4 G,
МПа, где  G – модуль сдвига; для алюминия он
составляет 27300, для стали – 84000 МПа [2]);

• упрочнения твердого раствора легирующими
элементами Δσтв.р (Δσтв.р = Σkici, МПа, где ki –
коэффициент упрочнения [3]; ci – концентрация
легирующего элемента в твердом растворе);
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• упрочнения за счет перлитной составляющей
Δσп (Δσп = 2,4П, МПа, где П – содержание
перлитной составляющей, %);

• упрочнения за счет изменения размера зерна
Δσз и субзерна Δσс, оцениваемого согласно извест-
ной зависимости Холла—Петча (Δσз = kуDз

—1/2, Δσс =
= kcdc

—1, МПа, где kc, kу – коэффициент, учитыва-
ющий барьерный эффект субграниц и границ [1,
4—6]; Dз, dc – соответственно размер зерна и суб-
зерна);

• дислокационного упрочнения Δσд (Δσд =
= αGbρ1/2, МПа, где α – коэффициент, зависящий
от характера распределения и взаимодействия
дислокаций при дислокационном упрочнении (для
алюминия он составляет 0,3, для стали – 0,5 [7]);
b – вектор Бюргерса, для алюминия он равен
2,2⋅10—7 мм; для стали – 2,5⋅10—7 мм [8, 9]);

• рассчитанного по зависимости Орована дис-
персионного упрочнения частицами образующихся

фазовых выделений (ФВ) (Δσч (Δσч = 0,81 
Gb
4π

 ϕ ×

× ln 
l—2R
2b

 
2

l — 2R
, МПа, где ϕ – коэффициент, ха-

рактеризующий тип дислокаций, взаимодейству-
ющих с частицами, [10, 11]; R – радиус частиц;
l – расстояние между частицами).

Таким образом, параметр σт имеет следующий
вид:

σт = σ0 + Δσтв.р+ Δσз + Δσп + Δσс + Δσд + Δσч.

Изменения структуры и свойств в соединениях
Ст3 + Al, выполненных ДСВ и СВз, приведены на
рис. 1.

Как видно, при способе ДСВ происходит
формирование и направленный рост плотных
сплошных интерметаллидных фаз вдоль плоскости
контакта свариваемых металлов (рис. 2), а при СВз
сплошные хрупкие прослойки отсутствуют (рис. 3),
что является результатом диспергирования и рас-
средоточения образующихся интерметаллидных
фаз по более широкой (по сравнению с ДСВ) зоне
сварки.

Оценки изменения прочностных свойств пока-
зывают, что при СВз основной вклад в упрочнение

Рис. 1. Изменения структуры и свойств в соединениях Ст3 + Al, выполненных ДСB (I) и СВз (II): а – основные структурные
параметры вдоль зоны сварки; б – гистограммы вклада отдельных структурных параметров в упрочнение различных зон
соединения; в – векторные диаграммы, отражающие суммарное упрочнение, которое обусловлено структурой металла сварного
соединения
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со стороны алюминия (относительно уровня проч-
ности основного металла) вносят: измельчение зе-
ренной и субзеренной структур соответственно
58 МПа (52,7 %) и 151 МПа (137,3 %), фор-
мирование новых дисперсных интерметаллидных
фаз – 332 МПа (301,8 %), а также повышение
плотности дислокаций – 20 МПа (18,2 %). Сум-
марное упрочнение в этой, как правило, ослаблен-
ной зоне соединения составляет примерно 577 МПа,
заметим, что это значение почти в 5 раз превышает

прочность алюминия в исходном состоянии. В
результате вдоль зоны сварки градиент ме-
ханических свойств практически отсутствует (см.
рис. 1, II, в). В противоположность этому для
условий ДСВ проявляется резкий градиент
механических свойств (Δσт ≈ 360 МПа), что связано
с формированием протяженных интерметаллидных
прослоек вдоль границы раздела.

Следует отметить, что существенные различия
в формировании структурно-фазового состояния

Рис. 2. Структурные изменения в области контакта соединений Ст3 + Al в условиях ДСВ: а, б – структура и карта распределения
железа в характеристическом излучении, 680; в – тонкая структура алюминия на глубине ~ 7000 мкм ( 20000); г, д – характер
фазообразования у поверхности раздела (г, 30000, д, 20000)
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переходной зоны обнаруживаются при различных
режимах и зависят не только от скорости сварочного
деформирования, но и от температур сварочного
процесса [12].

Так, при конвенционной СТр, отличающейся
более высоким температурным полем в зоне кон-
такта, зарождение и рост ФВ происходит преиму-
щественно по суб- и межзеренным границам, что в
свою очередь приводит к формированию протяжен-
ных фаз строчечного типа вдоль межзеренных
границ. При инерционной СТр, отличающейся
снижением температурного поля в зоне контакта,
наблюдается изменение в характере фазообразо-
вания и в распределении растущих новых фаз: в
зернах алюминия (более мягком из двух сваривае-
мых металлов) образование дисперсных частиц
новых фаз происходит равномерно, причем во внут-
ренних объемах зерен, что свидетельствует о том,
что алюминий непосредственно в зоне контакта
представляет собой уже структуру практически но-
вого типа – типа «квазикомпозита». При этом
отсутствует градиент свойств прочности по границе
раздела, так как свойства более мягкого материала
(алюминия) приближаются к свойствам более твер-
дого (стали).

Таким образом, анализ экспериментальных и
расчетных результатов показывает, что при СВз и
режимах инерционной СТр непосредственно вдоль
границы раздела соединения отсутствует обычно
наблюдаемый при сварке разнородных металлов

Рис. 3. Изменение характера фазообразования в соединениях Ст3 + Al в условиях СВз: а – структура в области контакта ( 312);
б – тонкая структура алюминия на глубине ~ 7000 мкм, 37000; в, г – внутриобъемное распределение фаз в алюминии (в, г

30000)

Рис. 4. Изменение механических свойств предела текучести (а),
предела прочности (б) у соединений Ст3 + Al, выполненных
ДСВ (1), конвенционной (2) и инерционной СТр (3) и СВз (4)
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градиент механических свойств. При этом про-
исходит общее повышение прочностных свойств как
со стороны стали, так и со стороны алюминия
(рис. 4, а). Особенно четко это проявляется со сто-
роны алюминия – значительное повышение пре-
дела текучести в зоне контакта в основном
происходит, как уже отмечалось, вследствие
формирования дисперсных новых фаз, распреде-
ленных в объемах зерен, а также измельчения суб-
структуры.

Конкретные изменения размеров внутриобъем-
ных дисперсных фаз dч и расстояний между ними
lч, а также изменения по характеру фазообразо-
вания в зоне контакта соединений Ст3 + Al, выпол-
нененных различными способами сварки приведе-
ны на рис. 5.

Известно, что надежность сварных соединений
не может быть оценена какой-либо одной харак-
теристикой механических свойств, например σт. Ее
обычно характеризуют конструктивной (конст-
рукционной) прочностью, т. е. комплексом ме-
ханических свойств, и важнейшими, но не

единственными параметрами конструктивной проч-
ности, кроме предела текучести σт, являются так
же предел прочности σв и параметр вязкости раз-
рушения K1с.

Приведенные выше аналитические оценки уп-
рочнения σт, выполненные с учетом реально
формирующися в зоне сварки структур, позволяют
также произвести оценку предела прочности свар-
ных соединений (см. рис. 4, б) через величину
σт/σв по зависимости

σт
σв = 

⎛
⎜
⎝
σт
χ

⎞
⎟
⎠

2

 (1 + m) √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯1 + 
2

1 + m
 
⎛
⎜
⎝

χ
σт

⎞
⎟
⎠

2

,

где показатель m = 0,3; χ – коэффициент дефор-
мационного упрочнения [3].

Следует отметить, что коэффициент дефор-
мационного упрочнения χ зависит от таких струк-
турных параметров, как размер зерна dз и размеры
образующихся частиц ФВ Dr. Причем влияние пос-
ледних определяется по известной зависимости
Орована [10, 11, 13], включающей объемную долю

Рис. 5. Размеры внутриобъемных дисперсных фаз в алюминии dч и расстояния между ними lч в зоне контакта соединений Ст3 +
+ Al, выполненных ДСВ и СВз (а), их вклад в общее упрочнение σт (б, в), а также изменение характера фазообразования в
алюминии (г – 15000; д – 30000)
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f, размеры фазовых образований D, а также рас-
стояния между частицами фаз λ. В итоге, имея эк-
спериментальную информацию о конкретных пара-
метрах микроструктуры и фазового состава, опре-
деляемых при комплексных исследованиях мето-
дами оптической металлографии, растровой, прос-
вечивающей электронной микроскопии, коэф-
фициент деформационного упрочнения может быть
определен по зависимости

χ = M3/2cG √⎯⎯bf
D

 + M3/2rαG √⎯⎯⎯⎯b
0,15dз

,

где М – ориентационный множитель; r –
коэффициент, характеризующий уменьшение уп-
рочнения вследствие неравномерности распреде-
ления дислокаций (при их неизменной плотности
и при равномерном распределении дислокаций r =
= 1, а при образовании ячеистой структуры r < 1).

На рис. 6 приведена диаграмма конструктивной
прочности соединений алюминия со Ст3, выполнен-
ных различными способами сварки давлением.

Оценку величины К1с проводили, основываясь на
критериях линейной механики разрушения [14].
При этом для оценки К1с в каждом из исследуемых
соединений использовали экспериментальные дан-
ные фрактографического анализа изломов, в част-
ности, размер ямок на поверхности разрушения dя,
значение которого приравнено к значению
критического раскрытия трещины [3]

K1c = √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯2Eσтdя.

Кроме того, величина К1с определялась также с
учетом других микроструктурных параметров, полу-
ченных при исследованиях тонкой структуры сварных
соединений на просвет, а именно – D, λ и f:

K1c = 
⎡
⎢
⎣

⎢
⎢2σт 

⎛
⎜
⎝
π
6

⎞
⎟
⎠

1/3

D
⎤
⎥
⎦

⎥
⎥

1/2

f1/6.

Исходя из анализа сводной диаграммы конст-
руктивной прочности соединений Ст3 + Al, видно,
что для низколегированных малоуглеродистых ста-
лей и алюминиевых сплавов вытянутые области
овального типа характеризуют достижимые соче-
тания К1с и σт [14]. Значительная ширина этих
областей свидетельствует о существенном влиянии
на показатели конструктивной прочности структур-
ных параметров, определяющих реализацию мик-
ромеханизма распространения трещины. При кон-
венционной СТр и ДСВ наряду с градиентом, на-
блюдаемым непосредственно в зоне сварки по σт,
имеет место и снижение параметра вязкости разру-
шения К1с. При инерционной СТр и СВз наблюда-
ется повышение σт при незначительном снижении
К1с. Последнее приводит к реализации вязкого ме-
ханизма разрушения соединений, что во многом
обусловлено образованием дисперсных фаз по внут-
ренним объемам зерен в алюминии.

Таким образом, на примерах сварных сое-
динений разнородных металлов было показано, что
оценить ряд основных механических характеристик
соединений можно с использованием эксперимен-
тальной базы данных структурных параметров,
полученных при исследовании на различных струк-
турных уровнях – зеренном, субструктурном,
дислокационном, включающих химический состав,
размер зерен и субзерен, плотность дислокаций,
размеры и распределение ФВ, фазовый состав
свариваемых материалов и т.п.

Изложенная оценка свойств прочности и
пластичности по локальным зонам сварки с учетом
реально формирующихся структур и химического
состава металла, позволяет не только определять
свойства соединений в определенной зоне сварки,
но и выявлять конкретные структурно-фазовые
параметры, приводящие к снижению, либо к повы-
шению свойств сварных соединений.

1. Сузуки Х. О пределе текучести поликристаллических ме-
таллов и сплавов // Структура и механические свойства
металлов. – М.: Металлургия, 1967. – С. 255—260.

Рис. 6. Диаграмма конструктивной прочности соединений Ст3 +
+ Al, выполненных ДСВ (1), конвенционной СТр (2) и
инерционной СТр (3), СВз (4) (а); структура алюминия в зоне
контакта ( 20000) и схема вязкого разрушения в результате
образования ямок на внутриобъемных дисперсных фазах при
инерционной СТр (б); структура алюминия ( 20000) и схема
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ
МЕТАЛЛА ЗТВ ПРИ ЛАЗЕРНОЙ СВАРКЕ

В. ПЕКАРСКА
(Ин-т механики и основ конструкций машин, Политехника Ченстоховская, Польша)

Предложена математическая модель, описывающая температурное поле и фазовые превращения в процессе лазерной
сварки. Температурное поле определяется уравнением неустановившегося потока тепла с конвективным членом.
Принято, что источником нагрева является лазерный луч с распределением Гаусса. Для решения уравнения теп-
лопроводности использован метод функции Грина. Путем определения удельного объема образующихся фаз вы-
полнена оценка возникающих структур в металле ЗТВ сварного соединения. Удельный объем фаз во время нагрева
и охлаждения определен как функция температуры и скорости охлаждения. Модель фазовых превращений в
твердом состоянии для свариваемой стали повышенной прочности базируется на положении о непрерывном охлаж-
дении и уравнениях Аврами, Койстинена и Марбургера. Приведены примеры расчетов для сварных соединений.

The mathematical model describing a temperature field and phase transformations during the laser welding process is
suggested. The temperature field is determined using the unsteady-state heat flow equation which involves the convection
term. It is assumed that the laser beam with a Gaussian distribution serves as the heat source. The thermal conductivity
equation is solved by the Green function method. Structures formed in the HAZ metal of a welded joint are evaluated
by determining the specific volume of the formed phases. The specific volume of the phases during heating and cooling
is determined as a function of temperature and cooling rate. The model of solid-state structural transformations for an
increased-strength steel is based on an assumption of continuous cooling, as well as on the Avrami, Koistinen and
Marburger equations. Examples of the calculations for welded joints are given.

Введение. В последние десятилетия большое
внимание ученых и производственников уделяется
лазерной сварке, причем требования к качеству
сварных соединений неуклонно повышаются. Пос-
тоянно совершенствуются методы управления про-
цессами сварки и контроля сварных соединений.
Мощность луча и скорость его перемещения оказы-
вают наибольшее влияние на форму валика, а сле-
довательно, и на размеры ЗТВ свариваемых эле-
ментов [1—4].

Сконцентрированный источник тепла при лазер-
ной сварке нагревает соединяемый металл до высокой
температуры при значительном ее градиенте. В
результате в металле шва и основном металле
происходят фазовые превращения, что совместно с
температурным градиентом приводит к возникно-
вению значительной изотропной деформации. Важно
иметь данные о кинетике фазовых превращений и их
влиянии на величину временных и остаточных на-
пряжений в сварных соединениях, поскольку эти на-
пряжения обусловливают сопротивление эксплуа-
тационным нагрузкам и прежде всего прочность при
циклических нагрузках [1, 5, 6].

Для оценки влияния фазовых превращений на
величину деформаций и напряжений во время на-
гревания и охлаждения металла при сварке необ-
ходимы данные о величине и виде фазовых прев-
ращений, происходящих в данном цикле сварки.
Численное исследование фазовых превращений
позволяет сократить трудоемкие эксперименталь-
ные исследования и дает возможность получить

данные, необходимые для расчета остаточных на-
пряжений.

Статья посвящена разработке модели численно-
го исследования температурного поля и фазовых
превращений при лазерной сварке тонколистовых
элементов. Температурное поле определено из урав-
нения неустановившегося потока тепла с кон-
вективным членом. Принято, что источником на-
грева является лазерный луч с распределением Га-
усса. Уравнение теплопроводности решено методом
функции Грина [7]. Выполнена оценка возни-
кающих в ЗТВ структур расчетом удельных
объемов фаз во время нагрева и охлаждения как
функции температуры и скорости охлаждения.
Приведены примеры расчета температурных полей
и фазовых превращений в сварных соединениях
свариваемых сталей.
Математическая модель температурного поля.

Расчет температурного поля проводится по урав-
нению неустановившегося потока тепла с кон-
вективным членом

κ∇2Θ(x, t) — 
∂Θ(x, t)

∂t
 + ∇Θ(x, t)v + 

QV

Cef
 = 0, (1)

где κ = λ/(ρc) – коэффициент выравнивания тем-
пературы; Cef = ρc – удельная теплоемкость;
QV – мощность объемного источника тепла, в ко-
тором учитывается тепло от лазерного луча; x –
вектор положения рассматриваемой точки; v = v(x,
t) – вектор скорости перемещения лазерного луча.

Уравнение (1) решено методом суперпозиции
функции Грина [7, 8]. Предложенный в работе [7]
метод заключается в интегрировании функции© В. ПЕКАРСКА, 2002
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Грина в объеме в виде призмы (—∞ < x, y < ∞, 0 ≤
≤ z < ∞) с граничными условиями:

Θ(x, y, z, t) = 0   для  x, y → ±∞,

z → ∞,    q(x, y, 0, t) = 0
(2)

и начальным условием Θ(x, y, z, 0) = Θ0.
В алгоритме решения использована техника

фиктивных источников. Принято, что стационарное
решение существует для времени t = t′, а подвижная
система координат {x′, y′, z′} перемещается от-
носительно базовой со скоростью v = v(u, 0, 0)
параллельно оси х. Температурное поле в опреде-
ленной точке x = x(x, y, z) и времени t зависит от
источника с распределением Гауссa:

Q
~

(x′, y′, z′) = 
Q∗

2πa2 exp 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜— 

(x′)2 + (y′)2

2a2  — β |z′|
⎞
⎟
⎠

⎟
⎟,

(3)

где Q∗ – мощность лазерного луча; β –
коэффициент абсорбции; а – коэффициент,
учитывающий концентрацию в распределении
Гауссa.

Температура в рассматриваемой области в
результате, нагрева (3) выражается в виде:

Θ(x, t) = 
1

Cef
 ∫ 
0

t

∫Q~
Ω

 (x′, t′) G (|x — x′|, t — t′) ×

× dx′dy′dz′dt′ + Θ0.

(4)

Интегрируя (4) по пространственным коор-
динатам, с учетом (3) получаем (τ = √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯κ (t — t′))

Θ(x, t) = 
Q∗

4πCef
 ∫ 
0

t
1

(a2 + 2κ(t — t′))3/2 ×

× exp 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜κβ2(t — t′) — 

(x + u(t — t′))2 + y2

4κ(t — t′) + 2a2

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟ ×

× 
⎡
⎢
⎣
exp (βz) erfc 

⎛
⎜
⎝
βτ + 

z
2τ

⎞
⎟
⎠
 + exp ( — βz) erfc 

⎛
⎜
⎝
βτ — 

z
2τ

⎞
⎟
⎠

⎤
⎥
⎦
dt′ +

+ Θ0.

(5)

Интегрирование по времени (5) (dt′) про-
водится методом Ромберга.
Математическая модель фазовых превраще-

ний. Модель фазовых превращений разработана
для свариваемых легированных сталей. Удельный

объем аустенита, образовавшегося во время нагре-
ва, определяется по формуле Аврами [9, 10]:

η__A (Θ, t) = 1 — exp (— b(Θ) tn(Θ)), (6)

где t – время; b(Θ) и n(Θ) – коэффициенты,
устанавливаемые в соответствии с условиями нача-
ла ηs и завершения ηf превращений (в алгоритме
принято: ηs = 0.01, ηf = 0.99):

n(Θ) = 
ln 

⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
ln (1 — ηf)
ln (1 — ηs)

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟

ln 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
ts

tf

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟

,   b(Θ) = 
— ln (1 — ηs)

(ts)
n(T) . (7)

Удельный объем фазы, образовавшейся во
время охлаждения аустенита, определяется темпе-
ратурой и скоростью охлаждения в диапазоне тем-
ператур 800...500 °C. Количественно массовая доля
новой фазы (бейнит либо смесь мартенсита и
бейнита) определяется с учетом скорости охлаж-
дения в диапазоне 4,5...30 K/с [8, 10]. Использу-
ется зависимость из [3, 4]

η(•) (Θ,t) = η__A ⎛⎜
⎝
1 — ∑ 

i

ηi
⎞
⎟
⎠
 (1 — exp (— b(Θ)tn(Θ))), (8)

где ηi – массовая доля новой фазы, образовавшей-
ся во время охлаждения.

Удельный объем мартенсита определяется по
формуле

ηM = η__A (1 — exp (— b(Θ) exp (n(Θ) ln (t))). (9)

Фазовые превращения вызывают изотропную
деформацию металла, причем прирост деформации
в зависимости от температуры и фазовых превра-
щений определяется по формуле:

dεΘtr = ∑ 
i = 1

i = 5

αi ηi dΘ — ∑ 
j = 1

j = 4

γj dηj sgn (dΘ), (10)

где Θ ∈ <Θ0, Θmax>, αi = αi (Θ), i = А, Б, Ф, М и
П – коэффициенты линейной дилатации соответ-
ственно аустенита, бейнита, феррита, мартенсита и
перлита; γj = γj (Θ), j = A, Б, Ф, M и П;
коэффициенты фазовых превращений аустенита,
соответственно в бейнит, феррит, мартенсит и
перлит; обозначение (sgn(•)) является функцией
знака.

Параметры I и II циклов нагрева и охлаждения

№
экспе-
римента

Время, с Температура, К Скорость, К/с

I II I II I II

1 0 0 323 323 — —

2 5.60 5.50 323 323 — —

3 20.60 19.00 1273 1273 63.33 66.66

4 31.85 31.00 1273 1273 — —

5 219.40 124.50 323 323 —4.79 —9.62
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Рис. 1. Дилатометрическая кривая для первого цикла:        –
расчет; — — — – эксперимент; ------- – температура

Рис. 4. Кинетика фазовых превращений для второго цикла
(обозначения см. на рис. 2)

Рис. 3. Дилатометрическая кривая для второго цикла (обозна-
чения см. на рис. 1)

Рис. 2. Кинетика фазовых превращений для первого цикла:
              – аустенит; ---- – бейнит; — — —  – мартенсит;
              – температура

Рис. 5. Распределение температуры на верхней и нижней повер-
хностях вдоль линии сварки образца: сплошная кривая –
пример 1; штриховая – пример 2

Рис. 7. Распределение температуры (а) и удельного объема (б)
мартенсита в поперечном сечении свариваемого образца
(пример 2)

Рис. 6. Распределение температуры (а) и удельного объема (б)
мартенсита в поперечном сечении свариваемого образца
(пример 1)
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Примеры экспериментальной проверки. В
Институте технической механики и основ конст-
рукций машин Политехники Ченстоховской прове-
дены дилатометрические исследования на установ-
ке с циклическим изменением температуры фирмы
«SMITWELD». Эксперименты выполнены на сва-
риваемой стали повышенной прочности, мас. %:
0,18 C; 0,85 Mn; 0,35 Si; 0,03 P; 0,025 S; 0,25 Cu;
0,65 Cr; 0,73 Ni; 0,045 Al; 0,43 Mo; 0,05 V; 0,005 B.

Исследования проведены при двух разных
циклах нагрева и охлаждения (воспроизводящих
реальные условия при сварке) образцов с раз-
мерами 50 11 11 мм, с торцов которых высверле-
ны отверстия диаметром 4 на глубину 20 мм.
Отверстия служили для более быстрого ох-лаж-
дения образцов. Рабочие параметры время – тем-
пература и скорость нагрева и охлаждения в отдель-
ных экспериментах приведены в таблице.

Расчеты удлинения, деформации и удельного
объема фаз выполнены для стали повышенной
прочности марки 14НNMBCu для двух терми-
ческих циклов, аналогичных использованным при
дилатометрических исследованиях. Дилатомет-
рические кривые и кинетика фазовых превращений
для первого и второго циклов представлены на
рис. 1—4.
Примеры расчетов. Результаты численного иссле-

дования представлены для образца с размерами
100 30 6 мм, свариваемого лазерной сваркой.

Теплофизические параметры приняты для низ-
коуглеродистой низколегированной стали. При-ве-
дены два примера расчетов для следующих пара-
метров сварки: мощность Q∗ = 4,2 и 5,8 кВт, ско-
рость сварки 48 и 102 м/ч, диаметр лазерного луча
d = 2√⎯⎯⎯2a  = 4 мм, коэффициент абсорбции β = = 250
(для сравнения [7]).

Температура, удельный объем фаз с обозна-
чением металла ЗТВ, образующихся при заданных
нагрузках, показаны на рис. 5—7. Полученная
область плавления металла для мощности и ско-
рости, соответствующих примеру 2, сравнима с

полученной в работе [2] (рис. 8) для близких пара-
метров лазерной сварки.
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6WHHO FRPSRQHQWV IRU PDQ\ FULWLFDO DSSOLFDWLRQV QHHG WR EH SURGXFHG WR PHHW YHU\ KLJK VWDQGDUGV RI GLPHQVLRQDO DFFXUDF\�

PHFKDQLFDO SURSHUWLHV DQG PLFURVWUXFWXUH� 2QH H[DPSOH LV LQ WKH DXWRPRWLYH LQGXVWU\� ZKHUH ODUJH TXDQWLWLHV RI KLJKO\

UHOLDEOH FRPSRQHQWV KDYH WR EH PDQXIDFWXUHG� ,QGXFWLRQ KDUGHQLQJ DOORZV WKH KHDW�WUHDWLQJ RI ODUJH EDWFKHV RI FRPSR�

QHQWV� RI PDQ\ V\PPHWULHV DQG VL]HV� SURGXFLQJ D ORFDOLVHG KDUGHQHG OD\HU DQG OLWWOH GLVWRUWLRQ� $ FRPSUHKHQVLYH PRGHO

WR GHWHUPLQH WKH HYROXWLRQ RI PLFURVWUXFWXUH GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ RI K\SRHXWHFWRLG VWHHO FRPSRQHQWV KDV EHHQ

GHYHORSHG� 7KH PRGHO LQFOXGHV WKH FDOFXODWLRQ RI WKH WKHUPDO KLVWRU\ GXULQJ WKH SURFHVV DQG WDNHV LQWR DFFRXQW WKH

FRPSRVLWLRQ DQG PLFURVWUXFWXUH� DV ZHOO DV VHYHUDO SURFHVV SDUDPHWHUV� 7KHUH LV UHDVRQDEOH DJUHHPHQW ZLWK H[SHULPHQW�
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,QWURGXFWLRQ� ,QGXFWLRQ KDUGHQLQJ KDV EHFRPH YHU\
SRSXODU LQ DXWRPDWHG PDQXIDFWXULQJ SURFHVVHV LQ

ZKLFK ODUJH VHULHV RI D[LV\PPHWULF RU QHDU�D[LV\P�

PHWULF VWHHO RU FDVW�LURQ FRPSRQHQWV KDYH WR EH KHDW�

WUHDWHG� $Q DOWHUQDWLQJ PDJQHWLF ILHOG LV DSSOLHG WR

WKH PHWDOOLF FRPSRQHQW� DQG E\ LQGXFWLRQ� HGG\ FXU�

UHQWV DUH JHQHUDWHG DW WKH VXUIDFH RI WKH FRPSRQHQW�

6XFK FXUUHQWV KHDW WKH PHWDO E\ -RXOH HIIHFW WR WKH
GHVLUHG WHPSHUDWXUH DQG WKH FRPSRQHQW FDQ WKHQ EH
VSUD\ RU LPPHUVLRQ TXHQFKHG� ,QGXFWLRQ SURGXFHV D

YHU\ IDVW DQG UHOLDEOH KHDWLQJ� DQG LW LV D PHWKRG

VXLWHG IRU DOO VL]HV RI FRPSRQHQWV� ,W LV DOVR VXLWDEOH

IRU ORFDOLVHG KHDW WUHDWPHQW DQG WR REWDLQ GLIIHUHQW

GHSWKV RI KDUGHQHG FDVH >�@�
8QGHUVWDQGLQJ DQG EHLQJ DEOH WR SUHGLFW WKH PL�

FURVWUXFWXUH HYROXWLRQ GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ LV

RI YLWDO LPSRUWDQFH ZKHQ PRQLWRULQJ DQG RSWLPLVLQJ

VXFK PDQXIDFWXULQJ SURFHVV� )RU WKDW SXUSRVH� D

PRGHO RQ DXVWHQLWLVDWLRQ RI K\SRHXWHFWRLG VWHHO DQG

VXEVHTXHQW TXHQFKLQJ KDV EHHQ GHYHORSHG >�@� ,W KDV

EHHQ GHFLGHG WKDW D FRPSOHWHO\ PRGXODU DSSURDFK ZDV
PRUH IOH[LEOH� 7KH LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ PRGHO SUH�

VHQWHG LQ WKLV ZRUN LV FRPSRVHG RI WKUHH LQGHSHQGHQW

VXEPRGHOV� 7KH WHPSHUDWXUH F\FOH DW HDFK SRLQW

ZKLWKLQ WKH SDUW VWXGLHG LV GHWHUPLQHG ILUVW� IURP WKH

JHRPHWU\ RI WKH SDUW� WKH WKHUPDO SURSHUWLHV RI WKH

DOOR\ DQG WKH FKDUDFWHULVWLFV RI WKH SURFHVV� 7KH WHP�

SHUDWXUH HYROXWLRQ FXUYHV WKXV REWDLQHG DUH IHG LQWR

WKH DXVWHQLWLVDWLRQ VXEPRGHO WR GHWHUPLQH WKH H[WHQW

RI WKH WUDQVIRUPDWLRQ WR DXVWHQLWH� DV D IXQFWLRQ RI

SRVLWLRQ LQ WKH SDUW� GXULQJ WKH LQGXFWLRQ KHDWLQJ

VWDJH RI WKH SURFHVV� )LQDOO\� WKH GHFRPSRVLWLRQ RI

VXFK DXVWHQLWH FDQ EH PRGHOOHG XVLQJ WKH TXHQFK VXE�

PRGHO DQG WKH WHPSHUDWXUH HYROXWLRQ FXUYHV IRU

TXHQFKLQJ GHWHUPLQHG SUHYLRXVO\�

'HWHUPLQDWLRQ RI WKH KHDW F\FOH� 7R GHWHUPLQH

WKH WHPSHUDWXUH HYROXWLRQ GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ

WKH KHDW WUDQVIHU GLIIHUHQWLDO HTXDWLRQ ��� KDV EHHQ

LQWHJUDWHG XVLQJ WKH &UDQNw1LFKROVRQ PHWKRG >�@�

7ZR SDUW JHRPHWULHV DUH FRQVLGHUHG� D SODWH DQG D

F\OLQGHU� 7HPSHUDWXUH DQG SRVLWLRQ DUH QRUPDOLVHG

DQG UHSUHVHQWHG E\ X DQG [ �SODWH� RU U �F\OLQGHU��
GHILQHG DV � DW WKH FHQWHU RI WKH SODWH�F\OLQGHU DQG
� DW LWV VXUIDFH� 7KH LQLWLDO FRQGLWLRQ LV ��� DQG WKH

ERXQGDU\ FRQGLWLRQV DUH ��� IRU V\PPHWU\ DQG ���
GXULQJ KHDWLQJ DQG ��� GXULQJ FRROLQJ�
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+HDWLQJ LV DVVXPHG WR RFFXU E\ WKH LQWURGXFWLRQ
RI D FRQVWDQW IOX[ RI KHDW DW WKH VXUIDFH RI WKH SDUW�

XQWLO LW UHDFKHV D WDUJHW WHPSHUDWXUH� 7KH LQGXFWLRQ

SKDVH RI WKH SURFHVV HQGV DQG DIWHU D VKRUW GHDG WLPH�

GXULQJ ZKLFK RQO\ DLU FRQYHFWLRQ FRROV WKH FRPSR�� '� *$8'(w)8*$52/$6� ����
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QHQW� WKH ZDWHU VSUD\LQJ V\VWHP VWDUWV WR RSHUDWH DQG
TXHQFKHV WKH FRPSRQHQW WR URRP WHPSHUDWXUH�

$Q H[DPSOH RI WKH FXUYHV REWDLQHG IRU D WKLFN SODWH
LV VKRZQ LQ )LJXUH ��

$XVWHQLWLVDWLRQ� 7KH SKHQRPHQD DVVRFLDWHG ZLWK
WKH DXVWHQLWLVDWLRQ RI D K\SRHXWHFWRLG VWHHO DUH PRUH
FRPSOH[ WKDQ IRU WKH VDPH WUDQVIRUPDWLRQ LQ RWKHU
DOOR\V� 7KH HTXLOLEULXP PLFURVWUXFWXUH LV FRPSRVHG
RI DOORWULRPRUSKLF IHUULWH DQG SHDUOLWH� WKH ODWWHU EHLQJ
D FRPSRVLWH RI IHUULWH DQG FHPHQWLWH� ,Q WZR�GLPHQ�
VLRQDO VHFWLRQV D FRORQ\ RI SHDUOLWH KDV WKH DSSHDUDQFH
RI DOWHUQDWH ODPHOODH RI IHUULWH DQG FHPHQWLWH� ,Q WKUHH
GLPHQVLRQV� HDFK FRORQ\ FRQVLVWV RI DQ LQWHUSHQHWUDW�
LQJ EL�FU\VWDO RI IHUULWH DQG FHPHQWLWH� )HUULWH KDV D
YHU\ ORZ VROXELOLW\ IRU FDUERQ DQG KHQFH� RQ LWV RZQ�
RQO\ EHJLQV WR WUDQVIRUP WR DXVWHQLWH DW KLJK WHPSHUD�
WXUHV� %XW LI FHPHQWLWH GHFRPSRVHV DQG \LHOGV LWV FDUE�
RQ WR WKH WUDQVIRUPDWLRQ IURQW� WKH UHDFWLRQ IURP IHU�
ULWH WR DXVWHQLWH FDQ SURFHHG DW ORZHU WHPSHUDWXUHV�

,W LV ORJLFDO WR H[SHFW WKDW WKH LQLWLDWLRQ RI DXVWHQL�
WLVDWLRQ LQ D K\SRHXWHFWRLG VWHHO LV LQ SHDUOLWH� ZKHUH
WKH GLIIXVLRQ GLVWDQFHV IRU FDUERQ DUH VPDOO� 7KH UH�
DFWLRQ FDQ WKHQ SURFHHG LQWR WKH UHPDLQLQJ IHUULWH
RQFH WKH SHDUOLWH LV FRQVXPHG�

1HZ JUDLQV RI DXVWHQLWH QXFOHDWH DW SHDUOLWH FRORQ\
ERXQGDULHV� $V WKH GLIIXVLRQ GLVWDQFHV IRU FDUERQ IURP
WKH GLVVROYLQJ FHPHQWLWH WR WKH IHUULWH�DXVWHQLWH LQ�
WHUIDFH DUH VPDOO �VPDOOHU RU HTXDO WR KDOI WKH VSDFLQJ
FKDUDFWHULVWLF RI WKH SHDUOLWH�� WKHVH JUDLQV JURZ H[�
WUHPHO\ IDVW� WR WKH H[WHQW WKDW SHDUOLWH LV VRPHWLPHV
DVVXPHG WR WUDQVIRUP LQVWDQWO\ LQWR DXVWHQLWH� IRO�
ORZHG E\ WKH DGYDQFH RI WKH LQWHUIDFH LQWR WKH IHUULWH�

:KHQ DXVWHQLWH VWDUWV WR JURZ LQWR IHUULWH� FDUERQ
KDV WR SDUWLWLRQ WR WKH DXVWHQLWH�IHUULWH LQWHUIDFH IRU
WKH UHDFWLRQ WR SURFHHG� VR WKH GLIIXVLRQ UDWH RI FDUERQ
LQ DXVWHQLWH EHFRPHV RQH RI WKH OLPLWLQJ IDFWRUV� EXW
WKH GLVWDQFHV LQYROYHG LQ WKLV GLIIXVLRQ SURFHVV DUH
PXFK ODUJHU� DQG WKH UDWH RI WUDQVIRUPDWLRQ ZLOO GH�
SHQG RQ WKH PRUSKRORJ\� GLVWULEXWLRQ DQG YROXPH
IUDFWLRQV RI WKH SKDVHV SUHVHQW�

$Q\ PRGHO DLPLQJ WR GHVFULEH WKH DXVWHQLWLVDWLRQ
RI D K\SRHXWHFWRLG VWHHO KDV WR GHDO ZLWK DOO WKH SD�
UDPHWHUV UHIHUUHG WR DERYH� $XVWHQLWLVDWLRQ PXVW
FOHDUO\ EH PLFURVWUXFWXUH VHQVLWLYH� 7KHUPRG\QDPLF

HTXLOLEULXP OLPLWV WKH H[WHQW RI WUDQVIRUPDWLRQ DW ORQJ
WLPHV� ZKLOH QXFOHDWLRQ RI DXVWHQLWH LQ SHDUOLWH FROR�
QLHV DQG GLIIXVLYH SURFHVVHV DUH H[SHFWHG WR FRQWURO
WKH UDWHV RI WUDQVIRUPDWLRQ�

0LFURVWUXFWXUH FKDUDFWHULVDWLRQ LV EDVHG RQ WKH
EDQGHG PLFURVWUXFWXUH SUHVHQWHG E\ UROOHG VWHHOV �)L�
JXUH ��� ZKHUH �Oα DQG �O3 DUH UHVSHFWLYHOO\� WKH WKLFN�
QHVVHV RI WKH EDQGV IRUPHG E\ IHUULWH JUDLQV DQG SHDU�
OLWH FRORQLHV� $ FKDUDFWHULVWLF GLPHQVLRQ RI D SHDUOLWH
FRORQ\ LV GHILQHG DV OFRO� DQG WKH SHDUOLWH LQWHUODPHOODU
VSDFLQJ DV �OH �)LJXUH ��� ,Q WKH FDVH RI DQ DOOR\ ZKHUH
WKH PLFURVWUXFWXUH LV QRW VR VHYHUHO\ EDQGHG� WKHVH
SDUDPHWHUV FDQ VWLOO UHSUHVHQW WKH H[WHQW RI HDFK SKDVH
LQ D ZD\ ZKLFK DFFRXQWV IRU DXVWHQLWH IRUPDWLRQ�

$XVWHQLWH QXFOHDWHV DW WKH VXUIDFHV RI WKH SHDUOLWH
FRORQLHV� $Q DSSURDFK EDVHG RQ FODVVLFDO QXFOHDWLRQ
WKHRU\ >�@ LV XVHG WR FDOFXODWH WKH GHSHQGHQFH RI QX�
FOHDWLRQ UDWH RQ WHPSHUDWXUH� 7KH QXFOHDWLRQ UDWH SHU
XQLW WLPH LQ D VLQJOH FRORQ\ , LV FDOFXODWHG XVLQJ HTXD�
WLRQ ���� ZKHUH 1� LV WKH QXPEHU RI QXFOHDWLRQ VLWHV
SHU XQLW YROXPH� DQG &� LV D ILWWLQJ SDUDPHWHU� $V WKH
DFWLYH QXFOHDWLRQ VLWHV DUH DOO DVVXPHG WR EH ORFDWHG
DW WKH VXUIDFH RI WKH SHDUOLWH FRORQLHV� DQG QRW HYHQO\
GLVWULEXWHG LQ WKH YROXPH RIPDWHULDO WKH UDWLR EHWZHHQ

)LJXUH �� 'HILQLWLRQ RI PLFURVWUXFWXUH SDUDPHWHUV OS� OD� DQG WKHLU
VXP� OK� LQ D KHDYLO\ EDQGHG PLFURVWUXFWXUH� 3 GHQRWHV SHDUOLWH DQG
α�IHUULWH� 7KHVH SDUDPHWHUV DUH GHILQHG LQ VXFK D ZD\ WKDW WKH\ FDQ
VWLOO EH XVHG LQ RWKHU FDVHV ZKHUH PLFURVWUXFWXUH GRHV QRW VKRZ
VXFK OHYHO RI GLUHFWLRQDOLW\

)LJXUH �� 'HILQLWLRQ RI PLFURVWUXFWXUDO SDUDPHWHUV OFRO DQG OH� 7KH
ODWHU FKDUDFWHULVHV WKH GLVWDQFH EHWZHHQ WKH PLGWKLFNQHVV RI DGMD�
FHQW IHUULWH DQG FHPHQWLWH ODPLQDH� OFRO LV PHDQW WR EH D UHSUH�
VHQWDWLYH GLPHQVLRQ RI WKH DYHUDJH SHDUOLWH FRORQ\

)LJXUH �� ([DPSOH SORW RI WKH HYROXWLRQ RI WHPSHUDWXUH DW GLIIHUHQW
GHSWKV LQ D WKLFN SODWH RI GXULQJ LQGXFWLRQ KHDWLQJ DV FDOFXODWHG
XVLQJ WKH ILQLWH GLIIHUHQFH PRGHO �T LV WKH KHDW IOX[ DW WKH VXUIDFH
GXULQJ WKH KHDWLQJ VWDJH RI WKH SURFHVV�
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FRORQ\ VXUIDFH WR YROXPH KDV WR EH GHWHUPLQHG� 7KLV
IDFWRU WDNHV LQWR DFFRXQW WKH FRDUVHQHVV RI WKH SHDUOLWLF
PLFURVWUXFWXUH� 7KLV FDOFXODWLRQ JLYHV WKH IDFWRU
��OFRO� N LV WKH %ROW]PDQQ FRQVWDQW� 5 WKH JDV FRQ�
VWDQW� K WKH 3ODQFN FRQVWDQW�4 LV DQ DFWLYDWLRQ HQHUJ\
UHSUHVHQWLQJ WKH EDUULHU IRU WKH LURQ DWRPV WR FURVV
WKH LQWHUIDFH� HVWLPDWHG WR EH ������� -�PRO >�@� 7
LV WKH DEVROXWH WHPSHUDWXUH DQG *
 LV WKH DFWLYDWLRQ
IUHH HQHUJ\ IRU QXFOHDWLRQ�
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7KH DFWLYDWLRQ IUHH HQHUJ\ IRU QXFOHDWLRQ LV GHWHU�
PLQHG IURP D EDODQFH RI LQWHUIDFH DQG YROXPH HQHUJLHV
RI WKH FULWLFDO QXFOHXV� ZKLFK LV DVVXPHG WR EH VSKHUL�
FDO� 7KH DXVWHQLWH�IHUULWH LQWHUIDFH HQHUJ\ DW QXFOHD�
WLRQ LV FRQVLGHUHG WR EH σ  ����� -�P� >�@� 7KH
FKDQJH RI IUHH HQHUJ\ IURP D FHPHQWLWH DQG IHUULWH
PL[WXUH WR DXVWHQLWH KDV EHHQ GHWHUPLQHG LQ WKLV ZRUN
XVLQJ D WKHUPRG\QDPLF SDFNDJH VRIWZDUH� 07'$7$�

2QFH WKH QHZ JUDLQV RI DXVWHQLWH KDYH QXFOHDWHG�
WKHLU UDWH RI JURZWK� XS WR WKH HTXLOLEULXP YROXPH
IUDFWLRQ� KDV EHHQ DVVXPHG WR EH GHWHUPLQHG E\ WKH
GLIIXVLRQ RI FDUERQ LQ DXVWHQLWH� IURP WKH GHFRPSRVLQJ
FHPHQWLWH� WR WKH ERXQGDU\ EHWZHHQ IHUULWH DQG
DXVWHQLWH� 7KH YHORFLW\ RI WKDW LQWHUIDFH FDQ EH GHWHU�
PLQHG IURP D PDVV EDODQFH RI FDUERQ DQG WKH GLIIXVLRQ
HTXDWLRQ� DUULYLQJ WR HTXDWLRQ ����
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ZKHUH YLQW LV WKH YHORFLW\ RI WKH LQWHUIDFH DW D JLYHQ
GLVWDQFH U IURP WKH IHUULWH�FHPHQWLWH LQWHUIDFH� ' LV
WKH GLIIXVLRQ RI FDUERQ LQ DXVWHQLWH DV D IXQFWLRQ RI
FDUERQ FRQWHQW RI WKH DOOR\ DQG WHPSHUDWXUH� Fγα DQG
Fαγ DUH WKH FDUERQ FRQWHQW RI DXVWHQLWH DQG IHUULWH LQ
SDUDHTXLOLEULXP ZLWK HDFK RWKHU� DQG Fγθ LV WKH FDUERQ
FRPSRVLWLRQ RI DXVWHQLWH LQ SDUDHTXLOLEULXP ZLWK FH�
PHQWLWH� GHWHUPLQHG IROORZLQJ >�@� 7KH DGYDQFHPHQW
GLUHFWLRQ RI WKH LQWHUIDFH LV SHUSHQGLFXODU WR WKH GLI�
IXVLRQ RI FDUERQ DQG D IXQFWLRQ RI WKH GLIIXVLRQ GLV�
WDQFH U� 7KDW REYLRXVO\ PHDQV WKDW WKH DGYDQFLQJ
IURQW RI DXVWHQLWH ZLOO VKRZ GLIIHUHQW YHORFLWLHV IURP
WKH α�θ LQWHUIDFH WR WKH FHQWUH RI WKH IHUULWH ODPLQD
�)LJXUH ��� $V WKH YHORFLW\ RI WKH LQWHUIDFH LV D IXQF�
WLRQ RI WKH LQYHUVH RI WKH GLIIXVLRQ GLVWDQFH� WKH LQ�
WHUIDFH ZRXOG QRW EH IODW� EXW SUHVHQW LQVWHDG D GRXEOH
K\SHUEROLF FRQWRXU� ,Q RUGHU WR DYRLG LQFUHDVLQJ WKH
FRPSOH[LW\ RI WKH PRGHO ZLWK FDSLOODULW\ HIIHFWV� DQ
DYHUDJH DGYDQFH YHORFLW\ IRU D IODW LQWHUIDFH LV XVHG
�HTXDWLRQ ����� 6LQFH PDQ\ DXVWHQLWH QXFOHL PD\ VWDUW
WR JURZ� LPSLQJHPHQWPXVW LV WDNHQ LQWR DFFRXQW XVLQJ
$YUDPLsV H[WHQGHG YROXPH PHWKRG >�w�@�
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2QFH DOO WKH SHDUOLWH KDV EHHQ WUDQVIRUPHG WR
DXVWHQLWH� WKH α�γ LQWHUIDFH NHHSV DGYDQFLQJ LQWR WKH
IHUULWH JUDLQV XQWLO DOO WKH PDWHULDO KDV EHHQ DXVWHQL�
WLVHG� 7KLV LQWHUIDFH LV FRQVLGHUHG WR EH IODW� $V WKH
GLIIXVLRQ GLVWDQFHV EHFRPH ODUJHU� WKH YHORFLW\ RI WKH
LQWHUIDFH EHFRPHV VPDOOHU� )HUULWH JUDLQV DUH DVVXPHG
WR EH IODW SODWHV� ZLWK DQ DYHUDJH WKLFNQHVV RI �Oα VR

)LJXUH �� 'LIIXVLRQ GLVWDQFHV U IURP FHPHQWLWH WR WKH IHU�
ULWH�DXVWHQLWH LQWHUIDFH YDU\ DFURVV WKH OHQJWK OH LQ WKH SHDUOLWH
FRORQ\� SURGXFLQJ D FXUYHG LQWHIDFH� 7KLV SURILOH KDV EHHQ LQWH�
JUDWHG DQG DQ DYHUDJHG DGYDQFH YHORFLW\ IRU WKH HTXLYDOHQW IODW
LQWHUIDFH KDV EHHQ FRQVLGHUHG LQVWHDG

)LJXUH �� ([SHULPHQWDO DUUDQJHPHQW IRU WHPSHUDWXUH PHDVXUHPHQW GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ
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WKDW WKHUH LV QR QHHG WR FRQVLGHU LPSLQJHPHQW EHWZHHQ
JURZLQJ SDUWLFOHV�

4XHQFK� 7R PRGHO WKH GHFRPSRVLWLRQ RI DXVWHQLWH�
D PRGHO EDVHG RQ WKH ZRUN RI PDQ\ SUHYLRXV VWXGLHV
KDV EHHQ FRPSLOHG� 7KH FRROLQJ FXUYH VXSSOLHG E\ WKH
WHPSHUDWXUH HYROXWLRQ VXEPRGHO LV VSOLW LQWR WZR FRQ�
VWDQW FRROLQJ UDWHV� ZKLFK JRYHUQ WKH SURJUHVV RI UH�
FRQVWUXFWLYH DQG GLVSODFLYH WUDQVIRUPDWLRQV UHVSHF�
WLYHO\� 6LPXOWDQHRXV SUHFLSLWDWLRQ UHDFWLRQV FDQ EH
GHDOW ZLWK XVLQJ WKH PHWKRG IRU VLPXOWDQHRXV UHDF�
WLRQV GHYHORSHG E\ 5REVRQ DQG %KDGHVKLD >��@� H[�
WHQGLQJ FODVVLF NLQHWLFV WKHRU\ >�@� -RQHV DQG
%KDGHVKLD >��@ KDYH DGDSWHG VXFK PHWKRG WR GHDO
ZLWK VLPXOWDQHRXV UHFRQVWUXFWLYH UHDFWLRQV RI WKH GH�
FRPSRVLWLRQ RI DXVWHQLWH LQWR DOORWURPRUSKLF IHUULWH�
SHDUOLWH� DQG :LGPDQVWD

..
WWHQ IHUULWH�

7KH GLVSODFLYH WUDQVIRUPDWLRQ WR EDLQLWH LV PRG�
HOHG IROORZLQJ 7DNDKDVKL DQG %KDGHVKLD >��@� ZKRVH
PHWKRG LV EDVHG LQ WKH GHWHUPLQDWLRQ RI VHYHUDO FRQ�
WLQXRXV FRROLQJ FXUYHV IRU WKH IRUPDWLRQ RI GLIIHUHQW

LQFUHDVLQJ YROXPH IUDFWLRQV RI EDLQLWH� E\ WKH GHWHU�
PLQDWLRQ RI WKH LQFXEDWLRQ SHULRG IRU WKH RQVHW RI
WUDQVIRUPDWLRQ LQ HDFK FDVH� 7UDQVIRUPDWLRQ WR
PDUWHQVLWH DQG WKH GHWHUPLQDWLRQ RI WKH YROXPH IUDF�

)LJXUH �� &RPSDULVRQ RI WKH PHDVXUHG WKHUPDO HYROXWLRQ DQG WKH
SUHGLFWHG RQH IRU D SRLQW � PP EHORZ WKH VXUIDFH RI WKH FRPSRQHQW

)LJXUH �� 6WDQGDUG H[SHULPHQWV XVHG� GLODWRPHWULF VDPSOHV ZHUH VZLIWO\ KHDWHG WR D WHPSHUDWXUH EHORZ $F�� DQG WKHQ EURXJKW LQWR WKH
LQWHUFULWLFDO WHPSHUDWXUH UDQJH IRU D VKRUW SHULRG RI WLPH� DW D KHDWLQJ UDWH RI �� �&�V� WR DFKLHYH YDULRXV GHJUHHV RI SDUWLDO WUDQVIRUPDWLRQ
WR DXVWHQLWH� DQG ILQDOO\ TXHQFKHG ZLWK KHOLXP MHWV� ([SHULPHQWV �� �� � DQG � FRQVLGHU WKH HIIHFW RI D VKRUW WLPH DERYH $F

�

UHDFKLQJ
GLIIHUHQW WHPSHUDWXUHV� H[SHULPHQW � FRQVLGHUV WKH HIIHFW RI DQ LQWHUPHGLDWH LQWHUYDO DW DQ LQWHUPHGLDWH WHPSHUDWXUH� DQG ILQDOO\
H[SHULPHQW � PDLQWDLQV WKH VDPSOH DW D ORZ DXVWHQLWLVDWLRQ WHPSHUDWXUH IRU D ORQJ WLPH ZLWK WKH DLP RI UHDFKLQJ WKH HTXLOLEULXP YROXPH
IUDFWLRQ RI WUDQVIRUPDWLRQ
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WLRQ RI UHWDLQHG DXVWHQLWH LV FDOFXODWHG XVLQJ WKH
.RLVWLQHQ DQG 0DUEXUJHU HTXDWLRQ >��@�

$SSOLFDWLRQ RI WKH PRGHOV� 7KH DFFXUDF\ RI WKH
KHDW HYROXWLRQ PRGHO KDV EHHQ WHVWHG E\ FRPSDULVRQ
ZLWK H[SHULPHQWDO GDWD RI WKH HYROXWLRQ RI WHPSHUD�
WXUH GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ� 7KH H[SHULPHQWDO
WHVW KDV EHHQ SHUIRUPHG XVLQJ WKH VDPH WHFKQRORJ\
XVHG WR LQGXFWLRQ KDUGHQ FRPSRQHQWV IRU FRQVWDQW
YHORFLW\ MRLQWV IRU DXWRPRELOHV� 7KH RQO\ GLIIHUHQFH
ZLWK WKH UHDO PDQXIDFWXULQJ FRQGLWLRQV ZDV WKDW WKH
FRPSRQHQW ZDV PDQXIDFWXUHG LQ ,QFRQHO� WR DYRLG
SKDVH WUDQVIRUPDWLRQ� 7R PHDVXUH WKH WHPSHUDWXUH
HYROXWLRQ GXULQJ WKH WHVW� VHYHUDO KROHV ZHUH GULOOHG
LQ WKH VLGHV RI WKH FRPSRQHQW DQG WKHUPRFRXSOHV ILWWHG
DW � PP RI GHSWK IURP WKH RXWHU VXUIDFH �)LJXUH ���
7KH QXPHULF PRGHO QHHGV VHYHUDO LQSXW SDUDPHWHUV�
VRPH RI ZKLFK DUH QRW HDVLO\ PHDVXUHG �GHDG WLPH�
LQSXW KHDW IOX[� ZDWHU VSUD\V KHDW WUDQVIHU FRHIIL�
FLHQW�� DQG KDYH EHHQ GHGXFHG IURP H[SHULPHQWDO GDWD
DV ILWWLQJ SDUDPHWHUV� 7KH FKDUDFWHULVWLFV RI WKH DOOR\
DQG RWKHU LQSXWV RI WKH PRGHO DUH JLYHQ EHORZ �WKH
WKHUPDO SURSHUWLHV RI ,QFRQHO DUH UHIHUHG WR �� �&��
GHQVLW\ LV ���⋅��� NJ�P�� VSHFLILF KHDW LV

��� -��NJ⋅.�� UHVLVWLYLW\ LV ���⋅��w� 2KP� FRQGXF�
WLYLW\ LV ���� :��P⋅.�� LQGXFWLRQ KHDW IOX[ LV
���⋅��� :�P�� DLU KHDW WUDQVIHU LV � :��P�⋅.��
ZDWHU VSUD\V KHDW WUDQVIHU LV ��⋅��� :��P�⋅.�� GHDG
WLPH LV ���� V�

7KH DFFXUDF\ RI WKH SUHGLFWLRQV LV UHPDUNDEOH �)L�
JXUH ��� HVSHFLDOO\ DERYH ��� �&� ZKHUH PRVW RI WKH
VWXGLHG SKHQRPHQD RFFXU� 7KH VPDOO GLVFUHSDQFLHV EH�
WZHHQ PHDVXUHG DQG FDOFXODWHG YDOXHV DUH HDVLO\ H[�
SODLQHG� 'XULQJ KHDWLQJ WKH KHDW IOX[ LQGXFHG LQWR WKH
PHWDO KDV EHHQ FRQVLGHUHG FRQVWDQW� +RZHYHU� WKLV LV D
SDUDPHWHU WKDW ZLOO FHUWDLQO\ FKDQJH DV D IXQFWLRQ RI
WHPSHUDWXUH� 7KH \LHOG RI WKH LQVWDOODWLRQ ZLOO DOVR LQ�
FUHDVH ZLWK WLPH XQWLO LW UHDFKHV D VWHDG\ VWDWH YDOXH�
LQVWHDG RI VWDUWLQJ WR IXQFWLRQ DW WKDW YDOXH� DV DVVXPHG
LQ WKH FDOFXODWLRQV� 'XULQJ FRROLQJ� D VLPLODU VLPSOLIL�
FDWLRQ KDV EHHQ XVHG� DOORZLQJ WKH KHDW WUDQVIHU FRHIIL�
FLHQW RI WKH ZDWHU VSUD\LQJ V\VWHP WR UHPDLQ FRQVWDQW
WKURXJKRXW WKH FRROLQJ SURFHVV� 7KLV DVVXPSWLRQ VWLOO
JLYHV JRRG SUHGLFWLRQV DW KLJK WHPSHUDWXUHV� EXW FOHDUO\
GRHV QRW KROG ZKHQ WKH WHPSHUDWXUH RI WKH FRPSRQHQW
DSSURDFKHV URRP WHPSHUDWXUH�

7R WHVW WKH SUHGLFWLRQV RI WKH DXVWHQLWLVDWLRQ
PRGHO� D VWDQGDUG VHW RI H[SHULPHQWV KDV EHHQ GH�
VLJQHG� 7KLV VHW RI H[SHULPHQWV FDQ WKHQ EH XVHG WR
FRPSDUH WKH FDSDELOLW\ RI WKH PRGHO WR SUHGLFW WKH
HIIHFWV RI RWKHU SDUDPHWHUV OLNH FRPSRVLWLRQ DQG PL�
FURVWUXFWXUH� 6L[ H[SHULPHQWV KDYH EHHQ XVHG� FRQ�
VLVWLQJ RI KHDWLQJ D VWHHO VDPSOH LQWR WKH LQWHUFULWLFDO
UDQJH IRU D VKRUW WR PHGLXP WLPH �)LJXUH ��� VR WKDW
D SDUWLDO WUDQVIRUPDWLRQ WR DXVWHQLWH LV H[SHFWHG� DQG
XVLQJ VXLWDEOH WLPH DQG WHPSHUDWXUH FRQGLWLRQV VR WKDW
WKH IXOO UDQJH RI SDUWLDO WUDQVIRUPDWLRQ LV FRYHUHG�
IURP EDUHO\ QR WUDQVIRUPDWLRQ WR DOPRVW FRPSOHWH UH�
DFWLRQ� ([SHULPHQWDO GDWD ZHUH FROOHFWHG XVLQJ D WKHU�
PRPHFKDQLFDO VLPXODWRU �7KHUPHFPDVWRU�=�� XVLQJ
KROORZ VDPSOHV WR PLQLPLVH WKHLU WKHUPDO PDVV� 7KH
VDPSOHV ZHUH VZLIWO\ KHDWHG WR D WHPSHUDWXUH EHORZ
$F�� DQG WKHQ EURXJKW LQWR WKH LQWHUFULWLFDO WHPSHUD�
WXUH UDQJH IRU D VKRUW SHULRG RI WLPH� WR DFKLHYH YDULRXV

)LJXUH �� 3UHGLFWLRQV RI YROXPH IUDFWLRQ RI DXVWHQLWH DJDLQVW H[�
SHULPHQWDO UHVXOWV IRU RQH RI WKH DOOR\V FRQVLGHUHG� GHQRPLQDWHG
6WHHO $� 1XPEHUV UHIHU WR H[SHULPHQW QXPEHU� (UURU EDUV FRUUH�
VSRQG WR � VWDQGDUG GHYLDWLRQ LQ WKH PHDVXUHPHQW RI WKH YROXPH
IUDFWLRQ

)LJXUH �� 3UHGLFWLRQV RI YROXPH IUDFWLRQ RI DXVWHQLWH DJDLQVW H[�
SHULPHQWDO UHVXOWV IRU RQH RI WKH DOOR\V FRQVLGHUHG� GHQRPLQDWHG
6WHHO %� 1XPEHUV UHIHU WR H[SHULPHQW QXPEHU� (UURU EDUV FRUUH�
VSRQG WR � VWDQGDUG GHYLDWLRQ LQ WKH PHDVXUHPHQW RI WKH YROXPH
IUDFWLRQ

)LJXUH ��� &RQVWDQW FRROLQJ WUDQVIRUPDWLRQ GLDJUDP IRU LQGXFWLRQ
KDUGHQLQJ VWHHO� FRQVLGHULQJ D JUDLQ VL]H RI �� µP� α VWDQGV IRU
IHUULWH� 3 x IRU SHDUOLWH� $F

�

LV WKH XSSHU FULWLFDO WHPSHUDWXUH IRU
WUDQVIRUPDWLRQ WR DXVWHQLWH� DQG 0V LV WKH PDUWHQVLWH�VWDUW WHP�
SHUDWXUH

122



GHJUHHV RI SDUWLDO WUDQVIRUPDWLRQ WR DXVWHQLWH� DQG
ILQDOO\ TXHQFKHG ZLWK KHOLXP MHWV� 'XH WR WKH IDVW
KHDWLQJ DQG FRROLQJ UDWHV SODQQHG� DW WKH OLPLWV RI WKH
HTXLSPHQW XVHG� VRPH RI WKH VDPSOHV GLG QRW IROORZ
SUHFLVHO\ WKH SODQQHG WKHUPDO F\FOH� 7KH UHDO WKHUPDO
KLVWRU\ ZDV UHFRUGHG GXULQJ WKH H[SHULPHQWV DQG WKDW
LQIRUPDWLRQ� WRJHWKHU ZLWK FRPSRVLWLRQ DQG PLFURV�
WUXFWXUDO GHVFULSWLRQ RI WKH VDPSOHV� ZDV IHG LQWR WKH
PRGHO DQG LWV UHVXOWV FRPSDUHG ZLWK H[SHULPHQWDO
GDWD� 7KH PRGHO ZDV WHVWHG XVLQJ WKH VWDQGDUG VHW RI
H[SHULPHQWV DJDLQVW WZR VWHHOV RI GLIIHUHQW FRPSRVL�
WLRQ� DQG VOLJKWO\ GLIIHUHQW PLFURVWUXFWXUH� $V VKRZQ
LQ )LJXUHV � DQG �� WKH SUHGLFWLRQV RI WKH PRGHO JLYH
DQ H[FHOOHQW GHVFULSWLRQ RI WKH H[SHULPHQWV�

7R LOOXVWUDWH WKH XVH RI WKH TXHQFKLQJ PRGXOH RI
WKH PRGHO� DQG HQVXUH WKDW LW LV DEOH WR SUHGLFW WKH
FRUUHFW PHWDOOXUJLFDO WUHQGV� D FRQWLQXRXV FRROLQJ
WUDQVIRUPDWLRQ �&&7� GLDJUDP KDV EHHQ FDOFXODWHG
IRU D W\SLFDO DOOR\ XVHG IRU LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ� 7KH
DOOR\ FRQVLGHUHG FRQWDLQV� ZW��� & x ����� 6L x
����� 0Qx ����� &U x ����� 1L x ����� 0R x
����� 9 x ������ DQG KDV D JUDLQ VL]H RI �� µP� 7KH
IROORZLQJ FRQVWDQW FRROLQJ UDWHV ZHUH XVHG LQ WKH FDO�
FXODWLRQV� ����� ���� �� ��� ��� DQG �� �&�V� &RQVWDQW
FRROLQJ UDWHV KLJKHU WKDQ �� �&�V ZHUH FRQVLGHUHG
EXW WKLV UDWH LV XVXDOO\ HQRXJK WR REWDLQ PDUWHQVLWH
VWUXFWXUH LQ WKH W\SH RI DOOR\ VWXGLHG KHUH� 7KH &&7
GLDJUDP LV VKRZQ LQ )LJXUH ���

$FFRUGLQJ WR WKH FDOFXODWLRQV� DW VORZ FRROLQJ UDWHV�
IHUULWH VWDUWV IRUPLQJ DW D KLJKHU WHPSHUDWXUH WKDQ SHDU�
OLWH� EXW RQO\ DW WKH VORZHVW UDWHV GRHV LW UHDFK DQ\
DSSUHFLDEOH DPRXQW �� �� EHIRUH SHDUOLWH GRHV� 3HDUOLWH
IRUPV UDSLGO\� WUDQVIRUPLQJ ���RI WKH DXVWHQLWH VKRUWO\
DIWHU WKH VWDUW RI UHDFWLRQ� $W D FRQVWDQW FRROLQJ UDWH RI
�� �&�V� RQO\ � � RI SHDUOLWH LV IRUPHG� WUDQVIRUPLQJ
PRVW RI WKH DXVWHQLWH WR PDUWHQVLWH�

$OWKRXJK WKH FRPSOHWH PRGHO VWLOO KDV WR EH WHVWHG�
WKH SUHGLFWLRQV RI WKH YDULRXV VXEPRGHOV RIIHU D VDW�
LVIDFWRU\ OHYHO RI DFXUDF\ DQG SURYH WKDW WKH RYHUDOO
PRGHO ZLOO EHKDYH LQ WKH VDPH ZD\�

&21&/86,216

$ PRGHO WR FDOFXODWH WKH HYROXWLRQ RI WKH PLFURVWUXF�
WXUH RI D K\SRHXWHFWRLG VWHHO GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGH�
QLQJ KDV EHHQ SUHVHQWHG� 7KH PRGHO KDV D PRGXODU

VWUXFWXUH� EHLQJ VXEGLYLGHV LQ WKUHH PRGXOHV GHVLJQHG
WR FDOFXODWH WKH WHPSHUDWXUH HYROXWLRQ� DXVWHQLWLVDWL�
RQ DQG GHFRPSRVLWLRQ RI DXVWHQLWH UHVSHFWLYHO\� 7KHVH
VXEPRGHOV KDYH EHHQ SURYHQ WR EH DEOH WR SUHGLFW
DFFXUDWHO\ WKH WHPSHUDWXUH HYROXWLRQ DQG SKDVH WUDQ�
VIRUPDWLRQ EHKDYLRXU GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ�

$FNQRZOHGJHPHQWV� 7KH DXWKRU LV JUDWHIXO WR
*.17 /WG� IRU ILQDQFLDO VXSSRUW RI WKLV SURMHFW DQG
WR 3URIHVVRU +�.�'�+� %KDGHVKLD IRU KLV VXSHUYLVLRQ
DQG DVVLVWDQFH LQ PDQ\ SKDVHV RI WKLV SURMHFW� *UDWL�
WXGH LV H[SUHVVHG DV ZHOO WR 3URIHVVRU '�-� )UD\ IRU
WKH SURYLVLRQ RI ODERUDWRU\ IDFLOLWLHV� 6SHFLDO JUDWL�
WXGH LV H[SUHVVHG WR WKH RUJDQLVHUV RI WKH ,QWHUQD�
WLRQDO &RQIHUHQFH �0DWKHPDWLFDO 0RGHOOLQJ DQG ,Q�
IRUPDWLRQ 7HFKQRORJLHV LQ :HOGLQJ DQG 5HODWHG
3URFHVVHV� IRU JUDQWLQJ WKH DXWKRU WKH RSSRUWXQLW\
WR SUHVHQW WKLV ZRUN�

�� *UXP� -� ������ ,QGXFWLRQ KDUGHQLQJ� ,Q� +DQGERRN RI UHVL�
GXDO VWUHVVHV DQG GHIRUPDWLRQ RI VWHHO� $60 ,QW�� ���w����

�� *DXGH�)XJDURODV� '� ������ 0RGHOOLQJ RI WUDQVIRUPDWLRQV
GXULQJ LQGXFWLRQ KDUGHQLQJ DQG WHPSHULQJ� 3K�'� 7KHVLV�
8QLYHUVLW\ RI &DPEULGJH�

�� &UDQN� -�� 1LFKROVRQ� 3� ������ $ SUDFWLFDO PHWKRG IRU QX�
PHULFDO HYDOXDWLRQ RI VROXWLRQV RI SDUWLDO GLIIHUHQWLDO HTXD�
WLRQV RI WKH KHDW�FRQGXFWLRQ W\SH� 3URF� RI WKH &DPEULGJH
3KLORVRSKLFDO 6RFLHW\� ��� ��w���

�� &KULVWLDQ� -�:� ������ 7KHRU\ RI WUDQVIRUPDWLRQV LQ PHWDOV
DQG DOOR\V� 3DUW ,� 2[IRUG� 3HUJDPRQ 3UHVV�

�� -RQHV� 6�-�� %KDGHVKLD� +�.�'�+� ������ &RPSHWLWLYH IRU�
PDWLRQ RI LQWHU� DQG LQWUD�JUDQXODUO\ QXFOHDWHG IHUULWH� 0H�
WDOOXUJ� DQG 0DWHULDOV 7UDQVDFW� $� ��$� ����w�����

�� $NED\� 7�� 5HHG� 5�&�� $WNLQVRQ� &� ������ 0RGHOOLQJ
UHDXVWHQLWLVDWLRQ IURP IHUULWH�FHPHQWLWH PL[WXUHV LQ )Hw&
VWHHOV� $FWD 0HWDOOXUJ� HW 0DWHULDOLD� ��� ����w�����

�� $YUDPL� 0� ������ .LQHWLFV RI SKDVH FKDQJH� ,� -� RI
&KHPLFDO 3K\VLFV� �� ����w�����

�� $YUDPL� 0� ������ .LQHWLFV RI SKDVH FKDQJH� ,,� ,ELG�� ��
���w����

�� $YUDPL� 0� ������ .LQHWLFV RI SKDVH FKDQJH� ,,,� ,ELG�� ��
���w����

��� 5REVRQ� -�'�� %KDGHVKLD� +�.�'�+� ������ 0RGHOOLQJ SUH�
FLSLWDWLRQ VHTXHQFHV LQ SRZHU SODQW VWHHOV� 3DUW �� .LQHWLF
WKHRU\� 0DWHULDOV 6FLHQFH DQG 7HFKQRORJ\� ��� ���w����

��� -RQHV� 6�-�� %KDGHVKLD� +�.�'�+� ������ .LQHWLFV RI WKH VL�
PXOWDQHRXV GHFRPSRVLWLRQ RI DXVWHQLWH LQWR VHYHUDO WUDQVIRU�
PDWLRQ SURGXFWV� $FWD 0DWHULDOLD� ��$� ����w�����

��� 7DNDKDVKL� 0�� %KDGHVKLD� +�.�'�+� ������ $ PRGHO IRU
WKH PLFURVWUXFWXUH RI VRPH DGYDQFHG EDLQLWLF VWHHOV� 0DWHUL�
DOV 7UDQVDFW� -,0� ��� ���w����

��� .RLVWLQHQ� '�3�� 0DUEXUJHU� 5�(� $ JHQHUDO HTXDWLRQ SUH�
VFULELQJ WKH H[WHQW RI WKH DXVWHQLWH�PDUWHQVLWH WUDQVIRUPD�
WLRQ LQ SXUH LURQwFDUERQ DOOR\V DQG SODLQ FDUERQ VWHHOV� $FWD
0HWDOOXUJ�� �� ��w���





НАПРЯЖЕНИЯ И ДЕФОРМАЦИИ

В СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЯХ

STRESSES AND STRAINS

IN WELDED JOINTS





ИССЛЕДОВАНИЕ ОСОБЕННОСТЕЙ
ДЕФОРМАЦИОННЫХ ПРОЦЕССОВ
ПРИ СВАРКЕ НИКЕЛЕВЫХ СПЛАВОВ
С ОГРАНИЧЕННОЙ СВАРИВАЕМОСТЬЮ

К. А. ЮЩЕНКО, В. С. САВЧЕНКО, Н. О. ЧЕРВЯКОВ, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Никелевые дисперсионно-твердеющие сплавы с γ′-упрочнением находят широкое применение при производстве
нагруженных узлов и деталей, эксплуатирующихся при высоких температурах. Оценивались термодеформационные
процессы в металле ЗТВ материалов, характеризующихся различной степенью структурных превращений под
воздействием термического цикла сварки при нормальной температуре и с высокотемпературным подогревом. На
основании экспериментальных данных рассчитаны температурные поля и построены зависимости деформация—тем-
пература для исследования распределения деформаций в околошовной зоне на различном удалении от сварочной
ванны.

Precipitation-hardening nickel alloy with the γ′-phase reinforcement find wide application in manufacture of heavy-loaded
parts and components operating at high temperatures. Thermal-deformation processes in the HAZ metal of materials
characterised by a differing degree of structural transformations under the effect of the welding thermal cycle at normal
temperature and at a high-temperature preheating were evaluated. Temperature fields were calculated and the deformation
against temperature curves were plotted on the basis of experimental data to study distribution of strains in the near-weld
zone at a different distance from the weld pool.

Никелевые дисперсионно-твердеющие сплавы с γ′-
упрочнением находят широкое применение при
производстве нагруженных узлов и деталей, эксп-
луатирующихся при высоких температурах. Жа-
ропрочность этих сплавов находится в прямой
зависимости от количества упрочняющей γ′-фазы и
повышается при усложнении системы легирования,
однако свариваемость при этом ухудшается. Спла-
вы с содержанием γ′-фазы 20...45 % считаются ог-
раниченно свариваемыми, а при содержании ука-
занной фазы свыше 45 % (что обеспечивает наи-
более высокие показатели жаропрочности) относят-
ся к несвариваемым. При создании кон-струкций
из литых жаропрочных никелевых сплавов сварка
находит лишь ограниченное применение из-за вы-
сокой склонности сварных соединений к образова-
нию трещин как в процессе сварки, так и при пос-
ледующей термообработке [1, 2]. Основным дефек-
том сварных конструкций из жаропрочных никеле-
вых сплавов являются горячие трещины (рис. 1).
Для разработки технологических рекомендаций по
их предупреждению необходимы сведения о влия-
нии условий сварки на процессы, определяющие
межкристаллитное разрушение, и, в первую очередь,
на развитие высокотем-пературной деформации.

Оценивали термодеформационные процессы в
металле ЗТВ материалов, характеризующихся
различной степенью структурных изменений под
воздействием сварочного термического цикла в

условиях, характерных для плазменно-дуговой
сварки. При исследовании использовали никеле-
вый жаропрочный сплав системы легирования Cr—
Ni—Mo—Co—Ti—Al и для сравнения аустенитную вы-
соколегированную сталь Х20Н16АГ6.

Исследования временных напряжений и де-фор-
маций экспериментальными методами чрез-вычай-
но трудоемки и дают весьма ограниченную инфор-
мацию, в связи с чем был проведен ком-пьютерный
расчет термодеформационных про-цессов при свар-
ке. При получении интересующих данных численно
прослеживалось развитие уп-ругопластических де-
формаций в сварном сое-динении под воздействием
термического цикла сварки от исходного состояния
до определенной температуры охлаждения [3].
Экспериментальная оценка температурных полей
позволила уточнить коэффициент полезного
действия при выполнении моделирования процес-
сов плазменно-дуговой сварки. Опыты проводили
с использованием вольфрам-рениевых термопар
диаметром 0,2 мм на пластинах толщиной 5 мм и
размером 100 110 мм, для которых были известны
все стандартные теплофизические характеристики,
необходимые для расчета термодеформационных
процессов. Термопары зачеканивали со стороны,
обратной воздействию дуги, для исключения воз-
можности их подплавления при выполнении опы-
тов. Для сварки были выбраны режимы, обес-
печивающие эф-фективную мощность нагрева
820 Дж/с.
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Компьютерное моделирование проводили ис-
ходя из тех же режимов. В указанных условиях
сварки стабильно наблюдались горячие трещины
(типа приведенных на рис. 1). Они имеют преиму-
щественно поперечный относительно направления
сварки характер и возникают под действием про-
дольных сварочных напряжений. На рис. 2 пока-
зано температурное поле в пластине при выпол-
нении наплавки, соответствующее квазистационар-
ному состоянию, когда сварочная дуга находится
на расстоянии 40 мм от места начала сварки. Рас-
пределение продольных пластических деформаций
в шве и зоне термического влияния показано на
рис. 3. Как видно из рисунка, максимальные де-
формации достигают 3 %, а темп изменения про-

дольных пластических деформаций 
∂εxx

p

∂T
 в диапа-

зоне температур 1200...1000 °С составляет
0,65⋅10—4 1/град. На рис. 4 показано распреде-

ление продольных остаточных напряжений в нике-
левом сплаве. Максимальные растяги-вающие на-
пряжения (около 980 МПа) действуют в шве и
вблизи него, а затем переходят в сжимающие
(максимальные значения – около 700 МПа).

Для сравнения был смоделирован процесс плаз-
менно-дуговой сварки высоколегированной стали
Х20Н16АГ6 на вышеуказанных режимах, которая
отличается от никелевого сплава по своим
физическим характеристикам, в частности, ко-
эффициентом относительного температурного уд-
линения, модулем упругости и пределом текучести.
Расчетное температурное поле для нержавеющей
стали Х20Н16АГ6, соответствующее режиму на-
плавки, показано на рис. 5.

На рис. 6 показано распределение продольных
пластических деформаций в шве и зоне термического
влияния. Деформации показаны от момента начала
сварки и до полного остывания пластины. Их
максимальная величина – около 1 %, при этом темп

деформаций 
∂εxx

p

∂T
 в интервале температур 1200...

...1000 °С составляет 0,12⋅10—4 1/град. Распре-
деление продольных остаточных напряжений пока-
зано на рис. 7. Максимальные растягивающие на-
пряжения – около 300 МПа сохраняются
практически по всей длине сварного шва.
Наименьшие значения растягивающих напряжений
в местах начала и конца сварки. Максимальные
сжимающие напряжения достигают значений
180 МПа.

Таким образом, у никелевого сплава (за счет
высоких α(Т) в данном температурном интервале)
темп нарастания в металле ЗТВ продольных
пластических деформаций и их величина, при-
ближаясь к максимальной величине пластичности
δ (для данного сплава δ = 3 %), заметно выше, чем
у стали Х20Н16АГ6, что определяет у него более
высокую склонность к образованию поперечных
горячих трещин в этой зоне.

Высокотемпературный подогрев сварных сое-
динений никелевых сплавов все чаще используется
в качестве сопутствующей технологической опе-

Рис. 1. Горячая трещина в сварном соединении никелевого сплава

Рис. 2. Температурное поле в пластине из никелевого сплава

128



Рис. 3. Кинетика изменения пластических деформаций металла
шва (1) и ЗТВ (2) в зависимости от температуры для никелевого
сплава

Рис. 5. Температурное поле в пластине из стали Х20Н16АГ6

Рис. 4. Распределение продольных остаточных напряжений в
никелевом сплаве

Рис. 6. Кинетика изменения пластических деформаций металла
шва (1) и ЗТВ (2) в зависимости от температуры для стали
Х20Н16АГ6

Рис. 7. Распределение продольных остаточных напряжений в
пластине из стали Х20Н16АГ6
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рации при изготовлении узлов газотурбинных
двигателей с целью снижения чувствительности к
образованию дефектов при сварке и обеспечению
требуемых свойств сварных соединений. Роль
подогрева на образование трещин в сварных
соединениях при сварке плавлением исследована
мало. Его положительное влияние связывается с
уменьшением температурного градиента и, как
следствие, с релаксационными процессами как во
время сварки, так и при охлаждении сварного
соединения.

Представляло интерес исследовать влияние вы-
сокотемпературного подогрева на характер термо-
деформационных процессов и распределения оста-
точных сварочных напряжений при наплавке
валика по центру пластины никелевого сплава. Мо-
делирование проводилось для температуры 900 °С,
при которой происходит повышение ха-рактерис-
тик пластичности никелевого сплава. Режимы на-
плавки остались прежними. Расчетные кривые из-
менения продольных пластических деформаций в
шве и околошовной зоне при наплавке никелевого
сплава с подогревом показаны на рис. 8. Примене-
ние сопутствующего высоко-температурного подог-
рева снижает величину и темп пластических про-
дольных деформаций, а также ве-личину продоль-
ных остаточных напряжений (рис. 9).

Экспериментальная проверка подтвердила рас-
четные данные и показала, что сварка с высо-ко-
температурным подогревом перспективна для полу-

чения сварных соединений никелевых спла-вов,
свободных от горячих трещин.

Выводы

1. Показана возможность использования компьютер-
ного моделирования для расчета термодеформа-
ционных процессов при сварке никелевых сплавов.

2. Расчетным методом определено распреде-
ление продольных временных и остаточных де-фор-
маций и напряжений при сварке.

3. Высказано предположение о решающем
влиянии величины и темпа нарастания деформаций
на образование горячих трещин.

4. Применение высокотемпературного подо-
грева способствует снижению величины и темпа на-
растания деформаций, а также снижению уровня
остаточных напряжений, что подтверждено эк-
спериментально.

Рис. 8. Кинетика изменения пластических деформаций металла
шва (1) и ЗТВ (2) в зависимости от температуры для никелевого
сплава при сварке с высокотемпературным подогревом

Рис. 9. Распределение продольных остаточных напряжений в
пластине из никелевого сплава при сварке с высокотемператур-
ным подогревом
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ЧИСЛЕННОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ НАПРЯЖЕННОГО
СОСТОЯНИЯ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ,
ВЫПОЛНЕННЫХ ЛАЗЕРНОЙ СВАРКОЙ

А. БОКОТА, В. ПЕКАРСКА
(Ин-т механики и основ конструкций машин, Политехника Ченстоховская, Польша)

В статье описана математическая модель и расчетный метод оценки деформаций и напряжений при лазерной сварке.
Для определения температурного поля используется уравнение теплопроводности с конвективным членом, решаемое
методом функции Грина. Источник тепла (лазерный луч) смоделирован распределением Гаусса. Использована
модель фазовых превращений в твердом состоянии, базирующаяся на положении непрерывного охлаждения и
уравнениях Аврами, Койстинена и Марбургера. Основой модели, использованной для определения временных и
остаточных напряжений в условиях нагрева и фазовых превращений в твердом состоянии, является неизотермичес-
кое пластическое течение с изотропным упрочнением. Приведен пример расчетов для сварного соединения.

The paper describes the mathematical model and calculation method for estimation of strains and stresses in laser
welding. The temperature field is determined using the thermal conductivity equation which comprises a convection
term and solved by the Green function method. The Gaussian distribution is used to model the heat source (laser beam).
The model applied is that of solid-state phase transformations, based on the assumption of continuous cooling, as well
as the Avrami, Koistinen and Marburger equations. The model used to estimate temporary and residual stresses under
heating and solid-state phase transformations conditions is based on a non-isothermal plastic flow with isotropic hardening.
An example of calculations for a welded joint is given.

Введение. При лазерной сварке в металле в резуль-
тате действия концентрированного источника тепла
большой мощности возникает высокая температура
при значительном ее градиенте [1—3]. Температур-
ный градиент и фазовые превращения являются
источником изотропной термической и структурной
деформации, что обусловливает возникновение
значительных временных и остаточных напря-
жений [4—7], изменение механических харак-
теристик и стойкость сварного соединения при
различных условиях нагружения. Это особенно
важно для лазерной сварки, поскольку в силу ука-
занных факторов происходит существенное изме-
нение характеристик металла. При моделировании
предполагается, что свариваемый материал являет-
ся упругопластичным. Для определения уровня
пластической деформации используется модель
неизотермического пластического течения с ус-
ловием Губера—Мизеса изотропного упрочнения.

Оценка влияния структурных изменений на де-
формацию и напряжения в материале во время
сварки нужна с практической точки зрения. Однако
такая оценка возможна при наличии данных о
величине и виде фазовых превращений в опреде-
ленном термическом цикле. Численные исследо-
вания фазовых превращений дают возможность
избегать дорогостоящих экспериментов и получать
данные, необходимые для ведения оптимального
процесса сварки.
Температурное поле. Температурное поле опре-

делено путем решения уравнения неустановивше-
гося потока тепла в координатах Эйлера методом

суперпозиции функций Грина. Предложенный в
работе [2] метод основывается на интегрировании
функций Грина в объеме в виде призмы с
граничными условиями: T(x, y, z, t) = 0 для x, y →
→ ± ∞, z → ∞, q(x, y, 0, t) = 0 и начальным условием
T(x, y, z, t, 0) = T0. В алгоритме решения исполь-
зована техника фиктивных источников. Принято,
что источник перемещается относительно основной
системы координат со скоростью v = v(u, 0, 0)
параллельно оси x. Температурное поле в опреде-
ленной точке x = x (x, y, z) и времени t зависит от
источника с распределением Гаусса:

Q
~

(x′, y′, z′) = 
Q∗

2πa2 exp 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜— 

(x′)2 + (y′)2

2a2  — β |z′|
⎞
⎟
⎠

⎟
⎟,

(1)

где β – коэффициент абсорбции; Q∗ – мощность
источника тепла (мощность лазерного луча); а –
коэффициент температуропроводности материала.

Изменение температуры в рассматриваемой
зоне, вызванное нагревом (1), с ростом времени t
имеет вид:

T(x, t) = 
1
ρc

 ∫
t

0

 ∫ 
Ω

Q
~

(x′, t′) ×

× G (|x — x′|, t — t′) dx′dy′dz′dt′ + T0.

(2)

В результате интегрирования (2) по про-стран-
ственным координатам с учетом (1) получаем полу-
аналитическое решение уравнения потока тепла.
Это уравнение в явном виде приведено в работах
[2, 8].
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Фазовые превращения и структурная дефор-
мация при сварке. В работе использована модель
фазовых превращений для свариваемых легирован-
ных сталей. Удельный объем аустенита, образовав-
шегося во время нагрева, определяется по формуле
Аврами [4, 9, 10]

η
—

 
A
(T, t) = 1 — exp (— b(T)tn(T)), (3)

где t – время; η
—
 
A
  – удельный объем аустенита,

образовавшегося во время нагрева; величины b(T)
и n(T) – коэффициенты, определяемые из условий
начала и окончания превращения. 

Удельный объем фазы (бейнит или смесь мар-
тенсита и бейнита), образующейся из аустенита во
время охлаждения, определяется в зависимости от
температуры и скорости охлаждения в диапазоне
800...500 °С с учетом скорости охлаждения в диапа-
зоне 4,5....30 К/с. Удельный объем новой фазы
во время  охлаждения определяется аналогично
(3):

η(•) (T, t) = η
—

 
A

⎛
⎜
⎝
1 — ∑ 

i

ηi
⎞
⎟
⎠
 (1 — exp (— b(T)tn(T))), (4)

где ηi – удельный объем фазы, образовавшейся во
время охлаждения.

В работах [8, 10] описана данная методика,
результаты ее экспериментальной проверки и
результаты расчетов. Прирост изотропной дефор-
мации в зависимости от температуры и данных
превращений определяется в соответствии с фор-
мулой [8, 10]:

dεTPh = ∑
i = 5

i = 1

 αiηidT — ∑
i = 4

i = 1

 γjdηj sgn (dT), (5)

где T ∈ <T0, Tmax>, αi = αi (T)– коэффициенты
линейной дилатации соответственно аустенита,
бейнита, феррита, мартенсита и перлита; i = А, Б,
Ф, М и П, j = А, Б, Ф, M и П; γj = γj (T) –
коэффициенты фазового превращения аустенита,
соответственно в бейнит, феррит, мартенсит и
перлит; обозначение (sgn(•)) является функцией
знака.
Напряжения. Принимая во внимание зави-

симость теплофизических коэффициентов от тем-
пературы, используются следующие дифферен-
циальные уравнения механического равновесия:

div(σ.  (x, t)) + B
.
 (x, t) = 0, (6)

где B – вектор сил в объеме.
Это дает возможность учитывать изменение пос-

тоянных материала в зависимости от температуры
в очередных приростах нагрузки, не изменяя линей-
ность уравнений. В модель для определения напря-
жений, кроме упругой деформации, термической и
от фазовых превращений, включена также плас-
тическая деформация ep = ep(εαβ

p ). Формулы закона
Гука, выраженные в скоростях, имеют вид:

σ.  = 2μ (e
.
 — e

.p) + λtr (e
.
 — e

.p)I — KIε
.TPh +

+ 2μ.  ee + λ
.
tr (ee) I,

(7)

где σ = σ (σαβ) – тензор напряжения; μ и λ –
постоянные Ламе; K – модуль сжатия, ee =
= ee(εαβ

e ) = e — ep — eTPh – тензор упругой дефор-
мации; e = e(εαβ) – тензор интегральных напря-
жений; eTPh = e(εαβ

TPh) – тензор термических дефор-
маций, возникающих в результате фазовых превра-
щений; I – единичный тензор (функция Кронекера).

Модуль Юнга зависит от температуры, каса-
тельный модуль и предел текучести – от темпера-
туры и фазового состава, т. е.

Et = Et (T, ηk),   Y0 = Y0 (T, ηk),

Y0 = ∑
4

k = 1

 Y0
k (T) ηk,

(8)

где ηk – удельный фазовый объем соответственно
аустенита, бейнита и мартенсита; Y0 = Y0(T, ηk) –
предел текучести материала, зависимый от темпе-
ратуры и фазового состава при отсутствии
пластической деформации.

В дальнейшем зависимость (7) используется в
виде:

σ.  = E(e
.
 — e

.p — e
.TPh) + E

.
ee,   ee =  e — ep — eTPh, (9)

где E = E(Eαβγμ (T)) – тензор постоянных
материала.

Напряжения, происходящие от нагрева и фазо-
вых превращений в твердом теле, определяли,
используя модель неизотермического пластическо-
го течения с изотропным упрочнением. Плас-
тические деформации определяет закон пластичес-
кого течения [5, 6, 9, 10]

e
.p = λ

.
 
∂f
∂σ,     f

.
 = 0,     f = 0, (10)

где λ – определенный скалярный множитель; f =
= f(σ, Y(T, ηk, e

p)) – функция течения, зависящая
от тензора напряжения и предела текучести (Y =
= Y(T, ηk, e

p)).
Для условий пластичности Губера—Мизеса

функция течения имеет вид

f = √⎯⎯⎯⎯⎯ 
3
2
 D ⋅D — Y(T, ηk, εef

p ) =

= Def — Y(T, ηk, εef
p ) = 0,

(11)

где D – девиатор тензора напряжения, (D = σ —
— Iσγγ/3), εef

p  – эффективная пластическая дефор-
мация; YH = YH(T, ηk, εef

p ) – прирост предела те-
кучести в результате упрочнения материала; Def –
эффективные напряжения.

Предел текучести с учетом прироста (Y = Y(T,

ηk, εef
p )) оценивается по зависимости:
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Y
.

(T, ηk, εef
p ) = 

∂Y(T, ηk, εef
p )

∂εef
p  ε

.
ef
p  +

+ 
∂Y(T, ηk, εef

p )
∂T

 T
.
 + 

∂Y(T, ηk, εef
p )

∂ηk
 η. k =

= κ (T, ηk) ε
.
ef
p  + HT

Y (T, ηk, εef
p ) T

.
 +

+ Hηk

Y  (T, ηk, εef
p ) η. k,

(12)

где предел текучести Y = Y (T, ηk, εef
p ), модуль уп-

рочнения κ = κ (T, εef
p ), модуль термического ослаб-

ления HT
Y = HT

Y (T, ηk, εef
p ) и модуль структурного

упрочнения Hηk

Y  = Hηk

Y  (T, ηk, εef
p ), определяют за-

висимости:

Y (T, ηk, εef
p ) = Y0 (T, ηk) + YH (T, ηk, εef

p ) =

= Y0 (T, ηk) + κ (T, ηk) εef
p ,

κ = 
∂Y
∂εef

p  = 
∂YH (T, ηk, εef

p )

∂εef
p  = 

E(T)Et (T, ηk)
E(T) — Et (T, ηk)

,

HT
Y = 

∂Y
∂T

 = 
∂Y0 (T, ηk)

∂T
 + 

∂κ (T, ηk, εef
p )

∂T  εef
p ,

Hηki

Y  = 
∂Y
∂ηk

 = 
∂Y0 (T, ηk)

∂ηk
 + 

∂κ (T, ηk, εef
p )

∂ηk
 εef

p .

(13)

После соответствующих превращений и упоря-
дочения получаем формулу для скалярного
множителя пластичности (λ

.
)

λ
.
 = 2Y 

3D(E(e
.
 — e

.TPh) + E
.
ee) — 2YHT

YT
.
 — 2YHηk

Y η. k

9D(ED) + 4κYDef
. (14)

Скорость эффективной пластической дефор-
мации (ε

.
ef
p  = λ

.
), оцениваемая по зависимости (14),

зависит не только от величины напряжений, но и
от градиентов термофизических постоянных и
фазового состава.

Для решения уравнений механического равно-
весия (6) использован метод конечных элементов,
поскольку он дает возможность легко моделировать
неоднородность материала, обусловленную на-
личием зон пластичности, а также учитывать за-
висимость постоянных материала от температуры
и фазового состава [4, 9, 10].

Уравнение (6) дополняется формулами (9) с на-
чальными условиями

σ(x, t0) = σ0 (x),     B(x, t0) = B0,

e(x, t0) = e0(x),
(15)

а также соответствующими граничными условиями.
После принятия определенных функций φ =

= φ(x), относящихся к пространству Гильберта (H1)
(которые в одном случае являются функциями веса,
а в другом аппроксимируемыми), проведя оценку
ошибок приближения в рассматриваемой области
и ошибок приближения граничных условий вида
Неймана, получаем системы уравнений для число-
вого решения [10]:

[K] {U
.
} = ({R

.
} + {t

.
TPh} — {t

.
e}) + {t

.
p}, (16)

где K – матрица жесткости; t
.
TPh – вектор узловых

сил от термической деформации и деформации, вы-
званной фазовыми превращениями в твердом теле;
t
.
e – вектор узловых сил от изменения величины
постоянных материала (модуля Юнга); R

.
 – век-

тор узловых сил от силовой нагрузки на границе и
сил инерции; t

.
p – вектор узловых сил от пластичес-

кой деформации.
Векторы скорости нагрузки, приведенные в скоб-

ках, рассчитываются только при приросте нагрузки,
тогда как вектор t

.
p изменяется в итерационном

процессе. Суммарные значения перемещений, дефор-
маций и напряжений являются результатом ин-
тегрирования по времени полученных функций от
времени t0 до t в соответствии со схемой

F(x, t) = ∫
t

t0

 F
.
 (x, τ)dτ. (17)

Численное интегрирование(17) проводится сле-
дующим образом (время t + Δt):

F (x, t + Δt) = F (x, t) + 

+ ((1 — υ)F
.
 (x, t) + υF

.
(x, t + Δt)) Δt.

(18)

Параметр υ выбираем из диапазона 0...1 (обыч-
но υ = 0,5). Для υ = 1 имеем типичную неявную
схему, явная схема реализуется при υ = 0.

В процессе итерации при очередном і-м шаге
решается система уравнений

[K] {δi U
.
} = ⎧

⎨
⎩

⎪
⎪
∑
Nv

e = 1

  ∫ 
Ω

e

ΦT (Eδie
.p) dΩ⎫

⎬
⎭

⎪
⎪
, (19)

где Ф = Ф(φ, α(x)) – матрица производных
функций веса.

Затем уточняются по очереди величины переме-
щений, деформации и напряжений, используя про-
цедуру (для сравнения (18))

F (x, t + Δt) = F (x, t) +

+ ⎛⎜
⎝
(1 — υ) F

.
 (x, t) + υ ⎛⎜

⎝
F
.
TPh + ∑

i

k = 1

 δkF
.
p⎞
⎟
⎠

⎞
⎟
⎠
 Δt. (20)

В процессе итерации используется модифи-
цированный алгоритм Ньютона—Рапсона.

Исходя из рассматриваемой геометрии
(призма), для решения используем модифи-
цированные условия плоской деформации, когда
выполняется условие равности суммарной нор-
мальной силы нулю в поперечном сечении образца.
При вычислениях определены средние величины
деформации ε~

.
11 и ε~11, которые удовлетворяют

условию

∫ 
Ω

σ. 11δΩ = N
.
|Γ ≠ 0,   ∫ 

Ω
σ11δΩ = N|Γ ≠ 0, (21)

где N|Γ – суммарная нормальная сила в рас-
сматриваемом сечении (Γ), возникающая от задан-
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Рис. 2. Изолинии температуры в металле ЗТВ

Рис. 3. Осевые остаточные напряжения σ11 в поперечном сечении

Рис. 4. Касательные остаточные напряжения σ23 в поперечном
сечении

Рис. 1. Распределение температуры на верхней (1), центральной
(2) и нижней (3) поверхностях образца

Рис. 5. Осевые остаточные напряжения σ11 и σ22 в поперечном
сечении на верхней поверхности с учетом фазовых превращений
(сплошная кривая) и без учета (штриховая)

Рис. 6. Осевые остаточные напряжения σ11 и σ22 в поперечном
сечении на нижней поверхности с учетом фазовых превращений
(сплошная кривая) и без учета (штриховая)
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ной нагрузки в этом сечении (в частном случае
равна нулю).
Примеры расчетов. Как и в работе [8], в данном

случае расчеты проведены для образца с размерами
100 30 6 мм, сваренного лазерной сваркой. Тер-
мофизические параметры, зависящие от температу-
ры, приняты как для легированной свариваемой
стали. Приводим пример расчетов для следующих
режимов сварки: мощность Q∗ = 5.8 кВт; скорость
сварки v = 102 м/ч, диаметр лазерного луча d =
= 4 мм; коэффициент абсорбции β = 250, T0 = 300,
Tсол = 1700, Tликв = 1800 K, Tкр = 0.5(Tликв + Tсол).
При расчетах напряжений и деформаций приняты:
E(T0) = 2⋅105, E(Tкр) = 100 MПa, Et(T) =
= 0,1E(T). Модуль Юнга и касательный модуль в
интервале температур T0...Tкр аппроксимированы
линейными функциями. Пределы текучести для
очередных структур Y0(T0, hk) принимают зна-
чения: 200, 650, 200, 900 и 360 MПa соответственно
для ηA, ηБ, ηФ, ηМ и ηП, Y0 (Tкр, hk) = 10 MПa.
Пределы текучести в интервале температур T0...Tкр
аппроксимированы линейными фунциями и для со-
ответственного структурного состава определяются
формулой (8). Полученные результаты приведены
на рис. 1—6.
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КОМПЬЮТЕРНОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ПОЛЕЙ
СОБСТВЕННЫХ НАПРЯЖЕНИЙ

И ИХ ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ
ПРИ СОЕДИНЕНИИ РАЗНОРОДНЫХ МАТЕРИАЛОВ

В. Ф. КВАСНИЦКИЙ, Г. В. ЕРМОЛАЕВ, А. В. ЛАБАРТКАВА
(Укр. гос. мор. техн. ун-т им. адмирала Макарова, г. Николаев, Украина),

В. М. ПРОХОРЕНКО (НТУУ «Киевский политехнический институт», Украина)

С использованием метода спекл-интерферометрии экспериментально исследованы собственные деформации трехслой-
ного паяного соединения типа брус. Теоретический расчет выполнен по разработанной программе на базе метода
конечных элементов. Установлено, что максимальное расхождение между теоретическими и экспериментальными
данными соответствует точкам, которые находятся в области спайки. Методом компьютерного моделирования иссле-
довано влияние жесткости соединяемых элементов в паяном соединении типа двухслойного бруса. Установлено, что
уменьшение жесткости является довольно эффективным методом снижения уровня напряжений.

Inherent strains in a three-layer brazed joint of the beam type were experimentally studied by the speckle-interferometry
method. Theoretical calculations were made following the developed program based on the final element method.
Maximum discrepancy between theoretical and experimental data was found to correspond to the points located in the
brazing regions. The computer-aided modelling method was used to study the effect of stiffness of elements in the brazed
joint of the two-layer beam type. Decrease in stiffness was found to be a very efficient method for decreasing the level
of stresses.

В настоящее время все большее распространение в
различных отраслях промышленности находят
узлы из разнородных материалов. Применение
таких материалов (в том числе керамики и метал-
лов) в узлах машиностроительных конструкций
позволяет достичь оптимального сочетания и расп-
ределения необходимых свойств между отдель-
ными их частями. Такие узлы должны обладать
необходимой прочностью, жаростойкостью, кор-
розионной стойкостью и работать при высоких тем-
пературах и в условиях теплосмен.

Анализ технической литературы и ранее выпол-
ненных работ по соединению разнородных ма-
териалов [1] показал, что одной из основных проб-
лем, возникающих при пайке узлов из разнородных
материалов, является проблема собственных напря-
жений и деформаций. Основная причина их обра-
зования – различие в коэффициентах термическо-
го расширения соединяемых материалов. Имею-
щиеся в патентной и технической литературе све-
дения о методах снижения собственных напря-
жений в конструкциях из разнородных материалов
за счет регулирования термического цикла, исполь-
зования процессов релаксации и оптимального кон-
структивного оформления соединений имеют,
обычно, качественный характер. Вместе с тем, эф-
фективность их использования во многом зависит
от наличия надежных расчетных методов, так как
в противном случае требуется проведение большого
числа экспериментов по пайке натурных узлов, как
правило, трудоемких и дорогостоящих. В настоя-

щее время для расчета напряжений и деформаций
широко применяются численные методы, в част-
ности, метод конечных элементов (МКЭ). В
технической литературе имеется ряд работ, посвя-
щенных исследованию полей собственных напря-
жений методом конечных элементов [2—5]. В рабо-
тах [3—5] с использованием разработанной програм-
мы на базе МКЭ исследовано влияние геометрии и
свойств материалов в двухслойном паяном сое-
динении типа брус. Влияние геометрии изучали при
изменении вытянутости бруса в симметричном
соединении при отношении длины к высоте L/B от
0,25 до 4, при этом модули упругости материалов
были одинаковы (E1 = E2). Расчетную схему
принимали с учетом симметрии относительно оси x
и кососимметрии относительно оси y. Отброшенные
части учитывали введением закреплений в соответ-
ствующих узлах. Установлено, что в двухслойном
брусе, в общем случае вдоль соединения можно
выделить две зоны. Первая – периферийная
(вблизи свободной поверхности). В этой зоне поля
напряжений имеют сложный характер, поперечные
сечения заметно искривляются. Вторая – средняя
зона (в районе вертикальной оси симметрии). Рас-
пределение продольных напряжений в этой области
достаточно точно описывается формулами, осно-
ванными на гипотезе плоских сечений, а попереч-
ные и касательные напряжения близки к нулю. В
зависимости от протяженности этих зон соединения
условно можно разделить на длинные (L > B), ко-
роткие (L ≈ B) и высокие (L < B). В длинных
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соединениях протяженность первой зоны остается
неизменной (примерно соответствует высоте B),
всю среднюю часть занимает вторая зона. В ко-
ротких и высоких вторая зона фактически отсутст-
вует – всю площадь соединения занимает первая.
В независимости от соотношения L/B максималь-
ные продольные напряжения возникают непосред-
ственно на границе раздела, максимальные попе-
речные напряжения с точностью до 10 % равны
максимальным продольным и возникают вблизи бо-
ковой поверхности. Касательные напряжения
возникают на границе раздела и составляют около
0,5 от максимальных нормальных напряжений.

Исследование полей напряжений двухслойных
соединений с различной толщиной слоев позволило
установить, что характер распределения напря-
жений и их максимальные значения существенно
изменяются только при большой разнице в
размерах слоев. Так, поперечные напряжения
заметно уменьшаются только в слое меньшей тол-
щины, а в слое большей толщины при отношении
B2/B1 = 1...0,25 возрастают на 25...30 % (рис. 1).
Максимальные касательные напряжения при
уменьшении толщины одного из слоев постоянно
снижаются, однако это снижение не превышает
25 % (рис. 1). При исследовании геометрических
характеристик модули упругости соединяемых
материалов принимались одинаковыми. Однако
жесткость является одним из факторов, влияющих
на величину напряжений.

Расчет полей напряжений в двухслойных
соединениях из разнородных материалов выпол-
нялся при соотношении модулей упругости
Е2/Е1 = 0,1...1, а размеры соединяемых элементов
принимались одинаковыми (В1 = В2). Полученные
зависимости максимальных напряжений от соотно-
шения Е2/Е1 показаны на рис. 2. Уменьшение жес-
ткости хотя бы одного из соединяемых элементов
приводит к уменьшению напряжений как в ма-
териале меньшей, так и в материале большей жес-
ткости. При Е2 = 0,5Е1 уменьшение максимальных
продольных напряжений в более жестком ма-
териале составляет 20, а в менее жестком – 40 %.
При Е2 = 0,1Е1 уменьшение составляет соответст-
венно 3 и 6 раз. Максимальные поперечные напря-
жения на свободной боковой поверхности в
материале большей жесткости при изменении соот-
ношения Е2/Е1 = 1...0,3 изменяются в пределах
5 %, а затем резко уменьшаются. В материале мень-
шей жесткости максимальные поперечные напря-
жения уменьшаются почти линейно. При этом точка
максимальных напряжений в материале большей
жесткости смещается к поверхности раздела, а в
материале меньшей жесткости удаляется от нее.
Максимальные касательные напряжения в случае
изменения соотношения Е2/Е1 = 1...0,2 уменьша-
ются на 50...60 %.

Однако, несмотря на наличие работ, посвящен-
ных изучению (с применением МКЭ) напряженно-
деформированного состояния конструкций из раз-

нородных материалов, в технической литературе
практически отсутствуют работы, подтверждающие
точность МКЭ, описывающие экспериментальные
исследования полей собственных напряжений в
паяных конструкциях из разнородных материалов.

В последнее время для исследования напряжен-
но-деформированного состояния конструкций,
работающих в условиях сложного механического
воздействия и температурных градиентов, приме-
няются методы оптической голографии, одним из
направлений которой является спекл-интерферо-
метрия. Как известно [6], чувствительность обыч-
ных спекл-интерферометрических методов нес-
колько ниже, чем чувствительность голографичес-
кой интерферометрии, однако ее преимуществом
является то, что спекл-голограммы несут инфор-
мацию о проекциях перемещений поверхности
объекта, лежащих в плоскости, параллельной плос-
кости фотопластинки. Обладая меньшей чув-

Рис. 1. Зависимость максимальных поперечных (1, 2) и каса-
тельных (3) напряжений от соотношения толщин слоев в
несимметричном соединении: 1 – в толстом слое; 2 – в тонком
слое; 3 – на поверхности раздела

Рис. 2. Зависимость максимальных напряжений от соотношения
жесткости соединяемых материалов: 1, 2 – материал с модулем
упругости соответственно  Е1 и Е2; сплошная кривая – про-
дольные; штриховая – поперечные; точечная – касательные
напряжения
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ствительностью, чем голографическая интерферо-
метрия, спекл-интерферометрия может применять-
ся для измерения остаточных напряжений большего
уровня, когда голографическая интерферометрия
оказывается уже неприемлемой. Авторами [7]
спекл-интерферометрия успешно применялась для
определения остаточных напряжений в сварном
тавровом соединении из сплава АМг6, выполнен-
ного аргонодуговой сваркой. Экспериментальное
исследование полей перемещений проводили на
образце, который представляет собой трехслойный
паяный брус из сплава ниобия (НБЦу) и бронзы
БРХ-08 (рис. 3). Для увеличения отражающей спо-
собности на поверхность образца наносили тонкий
слой матовой краски белого цвета. При проведении
процедуры расшифровки данных необходимо знать
координаты интересующих нас точек. Для этого на
образец после высыхания светоотражающего пок-
рытия нанесли координатную сетку. Разметочные
линии наносили в плоскости образца параллельно
осям Х и Y общей декартовой системы координат,
в которой задана поверхность. В качестве источника
когерентного излучения использовали гелий-неоно-
вый лазер непрерывного действия ЛГН-215. Запись
спекл-фотографии осуществляли по оптической
схеме (рис. 4). Луч лазера 1 расширяется микро-
объективом (или линзой) 2 и отражается объектом
исследования 4. Пройдя через фокусирующую
систему 5 излучение формирует сфокусированное
изображение объекта, которое записывается на
помещенной в этой плоскости фоточувствительной
пластине 6. Для проведения эксперимента образец
помещали в установку окрашенной стороной парал-
лельно фотопластинке. Двукратное экспониро-

вание объекта (до нагрева и после) проводили с
суммарной экспозицией от нескольких секунд до
нескольких минут (экспонирование зависело от сте-
пени расширения лазерного луча, мощности лазера,
отражающей способности объекта, коэффициента
увеличения изображения, апертуры фокуси-
рующей системы и ее удаленности от объекта).
Перед первой экспозицией модель в виде трехслой-
ного бруса оставалась в исходном состоянии, перед
второй – ее нагревали до 65 °С. С полученной в
результате эксперимента фотопластинки методом
поточечного сканирования (рис. 5) сняты значения
порядка полосы n, расстояние от центральной оси
до центра полосы Юнга d, угол α между осью X и
направлением вектора перемещения U, расстояние
от фотопластинки до экрана l. Значения вектора
перемещений U рассчитывали по формуле (1), про-
екции вектора U на оси координат X и Y по фор-
мулам (2). По полученным данным построено поле
перемещений исследуемого образца (рис. 6).

Нерасширенный луч лазера 1 (рис. 5) направ-
ляется в выбранную точку изображения объекта на
спекл-голограмме 2. При этом на экране 3 в телес-
ном углу наблюдаются полосы, расстояние между
которыми b связано с перемещением U точки, через
изображение которой на спекл-голограмме про-
ходит луч, соотношением:

U = 
λl
mb

, (1)

где b – шаг полос; λ – длина волны излучения
лазера (λ = 6,3⋅10—7 мкм); m – коэффициент
увеличения изображения объекта на спекл-голо-
грамме (m = 1,37); l – расстояние между экраном
и спекл-голограммой.

Направление вектора перемещения U при спекл-
интерферометрических измерениях (как и в гологра-
фической интерферометрии) определяется с точ-

Рис. 3. Эскиз образца, на котором проводили исследование
полей перемещений

Рис. 4. Схема получения спекл-фотографии: 1 – лазер; 2 –
микрообъектив; 3 – нагревательный элемент; 4 – образец;
5 – фотообъектив; 6 – фотопластинка

Рис. 6. Поле перемещений исследуемого образца вследствие на-
грева

Рис. 5. Схема расшифровки спекл-фотографии: 1 – скани-
рующий луч; 2 – спеклограмма; 3 – экран
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ностью до знака. Проекции вектора перемещения
Ux и Uy определяли по следующей зависимости:

Ux = U cos α

Uy = U sin α,
(2)

где α – угол между осью X и направлением вектора
перемещения U.

Анализ рис. 6 показывает, что в результате
термического воздействия происходит деформи-
рование образца, причем крайние сечения вблизи
свободной поверхности искривляются, а средние
остаются практически ровными, что согласуется с
результатами работ [3—5]. Из рис. 6 видно, что при
приложении термического воздействия произошли
не только собственные деформации образца в
результате различия КТР материалов, но и переме-
щение образца как целого. Вычисление этого пере-
мещения осуществлялось в предположении, что де-
формирование симметричных образцов происходит
одинаково во все стороны относительно осей
симметрии X и Y. Поэтому точки на осях симметрии
должны оставаться неподвижными на оси Y в на-
правлении оси X, и наоборот. Значения фак-
тических перемещений осевых точек принимали как
поправку к замеренным перемещениям всех осталь-
ных точек по соответствующим сечениям.

Теоретический расчет проводили с использо-
ванием разработанной программы. По полученным
расчетным и экспериментальным данным были пос-
троены эпюры перемещений в соответствующих
сечениях (рис. 7). Анализ полученных результатов
показывает, что в целом наблюдается хорошая кор-
реляция теоретических и экспериментальных зна-
чений. Максимальное расхождение в перемеще-
ниях не превышает 10 %. В эту погрешность вклю-
чена и ошибка измерений, обусловленная тем, что
в зонах максимальных деформаций эксперимен-
тальные значения перемещений усредняются по
площади сечения сканирующего луча. Следова-
тельно, разработанный метод компьютерного
моделирования на базе МКЭ можно использовать
для изучения собственных напряжений и дефор-
маций в паяных конструкциях из разнородных
материалов.

Выводы

1. Установлено, что в двухслойном соединении из
разнородных материалов в общем случае можно
выделить две зоны. Первая находится вблизи сво-
бодной поверхности и распределение полей напря-
жений в ней имеет очень сложный характер. Вторая
зона находится в районе вертикальной оси сим-
метрии. Распределение продольных напряжений
здесь достаточно точно описывается формулами,
основанными на гипотезе плоских сечений.

2. В двухслойных соединениях с различной
толщиной слоев распределение напряжений и их

максимальные значения существенно изменяются
только при большой разнице в размерах слоев.

3. Исследование напряженно-деформированно-
го состояния соединений из материалов с разными
модулями упругости позволило установить, что
уменьшение модуля упругости хотя бы одного из
соединяемых материалов является довольно эф-
фективным методом снижения уровня напряжений
во всем узле.

4. Анализ результатов эксперимента и их срав-
нение с результатами компьютерного моделиро-
вания подтвердило достаточную точность разрабо-
танного метода и возможность его использования
для решения практических задач. 
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КОНЕЧНОЭЛЕМЕНТНЫЙ АНАЛИЗ КИНЕТИКИ
ТЕМПЕРАТУРНЫХ ПОЛЕЙ И ДЕФОРМАЦИЙ

ПРИ ТЕРМООБРАБОТКЕ СОЕДИНИТЕЛЬНОЙ БАЛКИ

А. Е. НЕЖИВЛЯК (СО ВНИИЖТ, г. Москва, РФ), Ю. Н. АКСЕНОВ (Москов. гос. ун-т путей сообщения, РФ),
М. В. ГРЕЧНЕВА,  В. Н. МАТХАНОВ  (Иркутск. гос. техн. ун-т, РФ)

Низкая надежность соединительных балок колесных тележек восьмиосных цистерн не обеспечивает их безопасной
эксплуатации. При изготовлении балок проводится их высокий отпуск. Однако процесс их термообработки недо-
статочно исследован, а оценки его целесообразности противоречивы. В результате анализа производственного опыта
и конечноэлементных расчетов процесса термообработки установлено, что наиболее повреждаемая в процессе эк-
сплуатации зона изделия не разогревается до необходимой температуры. Рекомендованы основные параметры и
режимы процесса, обеспечивающие надлежащую работоспособность изделия.

Low reliability of connection beams of wheelsets of the eight-axle tank wagons cannot provide their safe operation.
When manufactured, the beams are subjected to high tempering. However, the process of heat treatment of the connection
beams is little studied, and estimates of its expediency are contradictory. As found as a result of analysis of the
manufacture experience and FEM calculations of the heat treatment process, the most vulnerable zone of the beam,
which is most often damaged during operation, is not heated to a required temperature. Recommendations on basic
parameters and conditions of the process, ensuring the required performance of the beams, are given.

Эксплуатация железнодорожных восьмиосных
цистерн в последние годы не удовлетворяет требо-
ваниям безопасности. Основная причина этого
явления – низкая надежность соединительных
балок (СБ) колесных тележек. СБ является глав-
ным несущим элементом рам четырехосных теле-
жек грузовых вагонов и состоит из литых деталей
и проката (сталь марки 09Г2С), соединенных свар-
кой. Обычно после сварки изделия подвергаются
термообработке – высокому отпуску [1], который
должен обеспечивать надежность изделия, предот-
вращать хрупкое разрушение. При производстве
СБ высокий отпуск проводится с целью снятия оста-
точных напряжений и выравнивания прочностных
и пластических свойств металла в сварных
соединениях. Однако процесс высокого отпуска СБ
хорошо не исследован, оценки его результа-
тивности в ряде работ противоречивы. В частности,
утверждается, что высокий отпуск сварных конст-
рукций иногда бесполезен, а в некоторых случаях
даже вреден [2, 3].

Цель настоящей работы – исследовать процесс
термообработки СБ для выбора наиболее эф-
фективных режимов с учетом особенностей техно-
логии предшествующей сварки.

При многослойной сварке прочность металла
понижается из-за многократных отпусков в связи с
повторными воздействиями термических циклов
при укладке последующих слоев на предыдущие.
При неправильно выбранных режимах и техно-
логии сварки уменьшается сопротивляемость метал-
ла хрупкому разрушению в зоне термодефор-
мационного старения. Эти дефекты при последую-

щей термической обработке полностью исправить
не удается. При производстве СБ на ПО «Азовмаш»
имелись случаи больших деформаций, которые
возникали при сборочно-сварочных работах и пос-
ледующей термообработке. Значительные дефор-
мации СБ при сборочно-сварочных операциях свя-
заны как с начальными отклонениями геометрии
отдельных деталей, так и с нарушениями техно-
логии сварки [4]. При термообработке возможность
значительных деформаций может быть связана с
перераспределением полей остаточных напряжений
и с тем, что конструкция балки имеет элементы
разной толщины. Охлаждение СБ после высокого
отпуска проводится на воздухе. Из-за большого
различия толщины деталей балки происходит не-
равномерное охлаждение конструкции и,
вследствие этого, возникают значительные темпе-
ратурные градиенты и вторичное поле остаточных
деформаций и напряжений. Для изучения этих про-
цессов был использован метод конечноэлементного
анализа кинетики температурных полей и напря-
женно-деформированного состояния СБ в процессе
термообработки. Показано, что как при нагреве,
так и при охлаждении удается предотвратить
возникновение вторичного поля остаточных дефор-
маций, могущих понизить работоспособность
изделия.

Для оценки влияния перераспределения полей
остаточных сварочных напряжений необходимо
знать их исходную величину и распределение по
отдельным зонам конструкции. Для этого требуется
решение термодеформационной задачи с последу-
ющим анализом технологии выполнения всех свар-
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ных швов, а также режима термообработки. Слож-
ность конструкции балки и большое количество
многослойных сварных швов затрудняют решение
задачи даже при использовании метода конечных
элементов и современной вычислительной техники.
Поперечное сечение СБ симметрично и их дефор-
мация из-за перераспределения остаточных свароч-
ных напряжений маловероятна. Наиболее вероятно
возникновение вторичного поля остаточных напря-
жений и деформаций в процессе остывания на воз-
духе. По технологии, применяемой на ПО «Азов-
маш», при высоком отпуске соединительная балка
загружается в печь, температура в которой меняется
по схеме рис. 1. После нагрева и выдержки в течение
1,5...3 ч балка вынимается из печи и охлаждается
на воздухе при температуре ~20 °С. При расчете
температурных полей, а также временных и оста-
точных напряжений необходимо учитывать темпе-
ратурную зависимость теплофизических харак-
теристик стали [5]. Заметим, что коэффициент теп-
лопроводности λ значительно снижается с повы-
шением температуры, поэтому при тепловых расче-
тах высокого отпуска с температурой 650 °С ко-
эффициент теплопроводности принят равным его
значению при температуре 325 °С.

Нагревание балки осуществляется за счет кон-
вективного и лучистого теплообмена. Обычно доля
теплоотдачи излучением на порядок меньше кон-
вективного теплообмена. При расчетах предполага-
лось, что в печи отсутствует принудительное
движение горячего воздуха. Соответственно, сле-
дует считать, что теплообмен в печи осуществляется
путем свободной конвекции. При остывании конст-
рукции на воздухе после выемки из печи в рас-
сматриваемом температурном диапазоне доля теп-
лоотдачи излучением незначительна. В качестве
граничных условий при расчете температурных
полей балки принималось, что теплообмен на про-
тяжении всего цикла термической обработки осу-
ществляется только путем свободной конвекции.
Температура окружающей среды была принята рав-
ной T = 20 °С. Значения коэффициента теплоотдачи
для свободной конвекции выбраны согласно извес-
тным рекомендациям [6]. Ниже приведены обоб-
щенные формулы для расчетов теплоотдачи при
свободной конвекции и условия применимости час-
тных формул.

Характер теплообмена свободной конвекцией
является в общем случае функцией критериев
Прандтля Pr = ν/a ( ν – коэффициент кинетичес-
кой вязкости, a – коэффициент температуропро-
водности) и Грасгофа Gr = gl3βΔT/ν2, где g –

ускорение силы тяжести, l – характерный линей-
ный размер тела, β – коэффициент объемного
расширения среды, ΔT – температурный напор.

Свободная конвекция также зависит от формы
тела. При разных значениях произведения кри-
териев PrGr = l3ΔTgβ/(aν) расчетные формулы
коэффициента теплоотдачи имеют вид:

10—2 < PrGr < 5⋅102,     α = A1 (ΔT/l5)1/8,

5⋅10—2 < PrGr < 2⋅107,     α = A2 (ΔT/l)1/4,

PrGr > 2⋅107,      α = A3ΔT1/3.

Значения коэффициентов A1, A2, A3 приведены
в табл. 1.

В качестве расчетного линейного размера тела
l принимается: для вертикальной пластины – вы-
сота обогреваемого (охлаждаемого) участка; для
горизонтальной – ее ширина. Значения обобщен-
ного коэффициента gβ/(aν) представлены в
табл. 2. Значения gβ/(aν) для плиты, обращенной
нагреваемой стороной вверх, увеличиваются на
30 %, а для плиты, обращенной нагреваемой сторо-
ной вниз, уменьшаются на 30 %. В данной задаче
максимальный температурный напор соответствует
моменту загрузки балки в печь и равен ΔT = 380 °C.
Если принять размер соединительной балки l = 1 м,
то PrGr = 9.5⋅108. При PrGr > 2⋅107 коэффициент
теплоотдачи равен α = A3ΔT1/3⋅n, где коэффициент
n учитывает ориентацию поверхности изделия в
печи.

Предварительный расчет температурных полей
в балке при заданных граничных условиях показал,
что максимальная температура в конструкции,
достигаемая перед выемкой из печи, составляет
Tmax = 560 °C. При температурном напоре ΔT =
= 650 — 560 = 90 °C условие PrGr = 0,01⋅108⋅90 =
= 9⋅107 > 2⋅107 остается прежним. Следовательно,
можно считать, что режим теплообмена свободной
конвекцией не меняется на протяжении всего тех-
нологического процесса и в расчетах можно исполь-
зовать выбранные значения коэффициента тепло-
отдачи. При расчетах коэффициент теплоотдачи
для внутренних и внешних поверхностей балки

Таблица 1. Значения коэффициентов A1, A2, A3 для нели-
нейного температурного расчета

Т, °С 0 20 50 100 200 300 500 1000

A1 0,25 — 0,26 0,27 0,29 0,3 0,32 0,35

A2 1,22 1,17 1,14 1,09 1,05 0,95 0,85 0,70

A3 1,45 1,35 1,27 1,14 0,97 0,85 0,70 0,48

Таблица 2. Значения обобщенного коэффициента gβ/(aν)
для нелинейного температурного расчета

Т, °С 0 50 100 200 300 400 500

gβ/(aν)⋅10—8 1,4 0,644 0,338 0,117 0,0408 0,025 0,0142

Рис. 1. Схема режимов высокого отпуска
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принимался одинаковым. Проведенные расчеты
режима нагрева балки показали, что при заданных
граничных условиях наиболее массивная зона
крайних пятников не успевает прогреться до задан-
ной температуры. Примерно через 6 ч после начала
нагрева температура в подпятнике достигает 380 °С,
в пятнике 290 °С. При температурном напоре
60 °С/ч и выдержке 3 ч температура в подпятнике
достигает 560 ° С (рис. 2). Однако в пятнике она
существенно ниже (450 °С). Следовательно, зоны
крайних пятников не достигают требуемой темпе-
ратуры отпуска. Анализ возникающих при нагреве
временных напряжений и деформаций показал, что
в конструкции в течение всего процесса нагрева
практически не возникает пластических дефор-
маций.

С учетом полученных результатов было решено
не варьировать параметры конвективного теплооб-
мена и время выдержки в печи на стадии нагрева,
а принять для расчета остывания наиболее жесткий
режим, когда начальная температура по всему
сечению балки T = 650 °C. При последующем осты-
вании на воздухе возможны высокие градиенты тем-
ператур и, соответственно, наиболее вероятно
возникновение вторичного поля остаточных напря-
жений. Результаты расчета температурных полей,
напряжений и деформаций при остывании балки
представлены на рис. 2—5. При остывании наиболее

быстро охлаждается центральная часть балки, в ко-
торой, несмотря на наличие массивной зоны под-
пятника, через 3...4 ч температура практически вы-
равнивается и составляет 280...290 °С, через 6 ч –
примерно 70 °С. Процесс остывания балки длится
10...12 ч. Наиболее высоких значений напряжения
σi достигают через 2 ч после начала процесса осты-
вания (рис. 5). Данному периоду соответствуют
наиболее высокие градиенты температур. Напря-
жения σi достигают величин 172...198 МПа в зоне
сопряжения подкрылков крайних скользунов с
верхними и нижними листами балки. В основной
металлоконструкции балки напряжения σi не пре-
вышают 79...93 МПа. Как и при нагреве, в процессе
остывания балки практически отсутствуют плас-
тические деформации. Несмотря на то, что общие
упругие деформации в балке достигают 15 мм,
отсутствуют предпосылки для возникновения до-
полнительного поля остаточных напряжений.
Таким образом, дополнительных остаточных мак-
родеформаций конструкции, которые могли бы
повлиять на работоспособность балки, не про-
исходит.

Проведенные расчеты разности температур цен-
тра и поверхности листов при свободном ох-лаж-
дении с использованием критериев теплового про-

Рис. 3. Распределение температуры в соединительной балке при
термообработке. Стадия охлаждения (t = 0,88 ч)

Рис. 5. Распределение интенсивности напряжений σi в сое-
динительной балке при термообработке. Стадия охлаждения
(t = 1,8 ч); σi = 15 (черный)...197 МПа (белый)

Рис. 2. Распределение температуры в соединительной балке при
термообработке. Стадия нагрева (t = 6,2 ч) Рис. 4. Распределение температуры в соединительной балке при

термообработке. Стадия охлаждения (t = 7,8 ч)
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цесса Fо (Фурье) и Bi (Био) позволяют оценивать
применимость того или иного варианта охлаждения
[7]. В случаях, когда разность тем-ператур отдель-
ных деталей доходит до 100° и выше, нужно приме-
нять местный фонический нагрев деталей вне печи.

В результате анализа производственного опыта
и проведенных расчетов кинетики температурных
полей и напряженно-деформированного состояния
соединительной балки в процессе термообработки
установлено, что наиболее повреждаемая в про-
цессе эксплуатации зона изделия не разогревается
до температуры, требуемой для высокого отпуска.
Рекомендованы основные параметры и режимы тер-
мообработки, обеспечивающие надлежащую рабо-
тоспособность изделия; разработаны основные тре-
бования к выбору режимов и технологии сварки с
учетом последующей термообработки изделия.

1. Винокуров В. А. Отпуск сварных конструкций для
снижения напряжений. – М.: Машиностроение, 1973. –
213 с.

2. Определение внутренних напряжений при сварке связы-
вающей балки и исследование влияния сварочных
материалов на усталостную прочность сварного
соединения: (Отчет) / Пермский политехнический ин-т. –
Руководитель темы Г. К. Кузьмин. – № ГР 70056405;
Инв. № Б 38932. – Пермь, 1974. – 95 с.

3. Аксенова Л. А. Исследование возможности ремонта на-
плавкой корпуса автосцепки в термоупрочненном состо-
янии: Дис. ... канд. техн. наук. – М., 1967. – 171 с.

4. Статистический анализ влияния конструктивных осо-
бенностей соединительной балки четырехосной тележки
на изменение параметров ее эксплуатационной надеж-
ности / Ю. Н. Аксенов, А. Ю. Богачев, М. В. Гречнева,
А. Е. Неживляк // Моск. гос. ун-т путей сообщ.
(МИИТ). – М., 1999. – 30 с. – Деп. в ЦНИИТЭИ
МПС, № 6241.

5. Марочник сталей и сплавов / В. Г. Сорокин, А. В. Во-
лосникова, С. А. Вяткин и др. – М.: Машиностроение,
1989. – 640 с.

6. Кутателадзе С. С., Боришанский В. М.: Справочник по
теплоотдаче. Л., М.: Государ. энергетическое изд-во,
1959. – 415 с.

7. Матханов В. Н., Гречнева М. В. Тепловые режимы
электродуговой сварки сталей: Уч. пособие. – Иркутск:
ИПИ, 1992. – 92 с.

143



NUMERICAL SIMULATION OF WELDING STRESSES
AND DISTORTIONS IN CONSIDERATION

OF TEMPORAL AND LOCAL CHANGES OF STRAIN RATE

R. OSSENBRINK, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT
(Welding Institute, Technical University of Braunschweig, Germany)

Due to high changing rates of temperature in the heat affected zone (HAZ) during welding the elevated strain rates
may have a great influence on variation of yield stresses. Higher yield stresses due to increased strain rates can be
observed in hot tensile tests for several materials. To investigate the influences of strain rate effects in numerical welding
simulation a model has been developed and integrated in a multi-purpose FEA-program (ANSYS). The routine calculates
the current yield stress depending on local and temporal strain rates. In comparative numerical welding simulations the
influence of the resulting stresses and distortions has been analysed.

Повышенные скорости деформации, вызванные высокими скоростями изменения температуры в металле ЗТВ при
сварке, могут оказывать значительное влияние на изменение предела текучести. Увеличение предела текучести,
обусловленное возрастающими скоростями деформации, можно наблюдать при испытаниях на растяжение нагретых
образцов. Для изучения влияния скорости деформации в процессе числового моделирования сварки была разра-
ботана модель, совмещенная с программой анализа по методу конечных элементов (ANSYS) многоцелевого назна-
чения. Программа оперативно рассчитывает предел текучести в зависимости от локальных и временных изменений
скорости деформации. С помощью сравнительного числового моделирования сварки была проанализирована
зависимость между изменением напряжений и деформаций и предела текучести.

Introduction. During laser welding the local plastic
deformations are caused by the highly concentrated
heat input, resulting in residual stresses and distorti-
ons. In numeric welding simulations, plastic defor-
mations are described by material laws not taking
into account any strain rate dependency.

Known, as a result of tensile tests, not only the
temperature but also the deformation rate has a re-
markable influence on the yield strength [1—4]. In-
creasing strain rates are usually coupled with higher
yield strength. Especially at high temperatures the
effect of increasing yield strength can be observed
and also depends on the used material.

Neither an influence on the Young’s modulus nor
on the hardening can be noticed.

In the heating and cooling phase of laser welding
high temperature changing rates are obtained. In com-
parison to standard hot tensile tests, the strain rates
during laser welding are much higher [5]. But usually
those data are used for calibrating the plastic strain
conditions in welding. It is therefore reasonable to
assume that disregarding this effect will lead to de-
viations in the numerical simulation. Therefore, an
estimation of the strain rate’s influence on the yield
strength is necessary and has been analysed [6]. The
temperature dependence, derived from standard hot
tensile tests, can be described by the following equ-
ation:

σy(T) = σy, 0(T) 
⎛
⎜
⎝
ε.

ε.0
⎞
⎟
⎠

m(T)

with σy(T) as yield strength at temperature T, and
strain rate ε., as well as the elastic limit σy, 0(T) at
the deformation rate ε.0. For the following materials
the temperature dependence of the exponent m can
be determined from Figure 1.

For mild steel S355J2G3 the exponent m was de-
termined at different strain rates at temperatures of
500, 600, and 700 °C. For temperatures above 500 °C
a qualitatively good agreement with data from lite-
rature is given. Only at 500 °C the exponent m deviates
from the literature. It can be stated that the yield
strength is far less affected by the strain rate at lower
temperature ranges for the investigated steel.

Model set-up. To investigate the influence of hig-
her strain rates in numerical welding simulations a© R. OSSENBRINK, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT, 2002

Figure 1. Exponent m as a function of temperature [6]
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mathematical model was developed and integrated in
the multi-purpose FEA-program ANSYS® using the
user programmable features (UPF) interface.

The calculation of the yield strength is thus done
depending on the given local strain rates.

The strain rates can be derived directly from the cal-
culation of the transient temperature distribution during
welding, since the temperature T is known for every
element at any time t. This allows an approximation of
the temperature changing rates and strain rates as shown
in Figure 2. In hot tensile tests of the base material the
temperature dependent yield strength σy, 0 was determi-
ned with the strain rate ε.0.

By the help of these data to every element in every
load step a modified stress-strain curve is assigned
considering the current strain rate.

Verification of the model. Verification of the
taken approach and the algorithms was done by a
numerical simulation of the hot tensile tests for de-
termining the exponent m. Therefore the routine given
in Figure 2 had to be slightly altered, since the de-
formation rate cannot be determined by the thermal
change, but directly by the temporal change of the
expansion itself. At temperature of 700 °C measured
and calculated stress-strain curves at four different
expansion rates were compared (Figure 3).

The lowest load rate can be found within the stand-
ardized limits. For all temperatures the strain rate at
the lowest deformation rate (ε. = 0.002 %/s) was used
to calculate the exponent m. The stress-strain curves
were described by a kinematic bilinear hardening law.

The used material shows a great susceptibility to
a changing deformation rate.

In the given deformation rate interval the increase
of the strength values is partly more than double.
This reaction is both qualitatively and quantitatively
represented in the numerical simulation. The change
from elastic to plastic deformation can only be roughly
approximated in the stress-strain curves when using
a bilinear approach. This procedure can still be used
to examine the effect of a changing strain rate in
connection with the change in yield strength on the
numerical welding simulation, because both in calcu-
lation with and without considering the deformation
rate, bilinear material laws will be used. The compa-

rability of the results is therefore given and we can
gain clues about the influence of a strain rate model
describing the elastic-plastic material behaviour in
numerical welding simulation especially on the oc-
curring strain and deformation conditions.

Approach. A transient calculation of the tempe-
rature field during laser welding was performed for
the mild steel S355J2G3. The calculated thermal cyc-
les were adjusted by comparing them with measured
cycles.

The thermal calculations were done with models
of plates, by making use of symmetry (Figure  4)
shows the calculated thermal cycles for different dis-
tances from the weld’s center (left) and the weld pool
(right). The width of the simulated melt pool has
been modelled according to micrographs.

The information about the temperature cycles was
used as input for a mechanical analysis using the user-
routine mentioned above. For comparison, calculati-
ons with strain rate independent models of the plastic
material behaviour were done.

Results. For a welding technician the occurring
residual stress as well as the distortion of a material
is important. The effect of a strain rate dependence
of yield strength on numerical results has to be esti-
mated by these parameters. Therefore numerical si-
mulations are necessary.

Figures 5 and 6 show the calculated distribution
of the longitudinal and transverse stresses after com-
plete cooling for the mild steel S355J2G3. There are
no significant qualitative and quantitative deviations
for the residual stresses (longitudinal and transverse)
with and without considering strain rate dependence

Figure 2. Algorithm and conception of an user-routine to consider strain rate dependent plasticity

Figure 3. Measured and calculated stress-strain curves exemplary
at a temperature of 700 °C
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of yield strength. In the center of the weld seam there
are some quantitative differences. In this case, the
computation with strain rate dependece of yield
strength leads to results with higher transverse resi-
dual stresses.

Figure 7 shows the distribution of the longitudinal
and transverse residual stresses across the top and bot-
tom face of the plate for all simulated welding speeds.

As mentioned above, there are no significant dif-
ferences between the longitudinal residual stresses in
the numerical calculations with and without consi-
deration of strain rate dependence of yield strength.

In contrast to longitudinal residual stresses, the tran-
sverse residual stresses are showing minor changes.

Near the weld there are greater differences be-
tween the stresses at the top and the bottom side.
For all welding speeds the transverse stresses at the
bottom side are higher than the stresses at the top
side. The deviations increase with increasing welding
speed. In the center of the weld the maximum diffe-
rences are up to 67 % for a welding speed of 5 m/min.
Far away from the weld the residual stresses do not
differ in any case.

Figure 4. Temperature cycles and weld pool at laser welding: laser power P = 5 kW; welding speed v = 2.1 m/min; plate thickness
d = 3 mm

Figure 5. Calculated distribution of longitudinal residual stresses after complete cooling for laser welding: steel S355J2G3; laser power
P = 5 kW; welding speed v = 2.1 m/min; plate thickness d = 3 mm

Figure 6. Calculated distribution of transverse residual stresses after complete cooling for laser welding: steel S355J2G3; laser power
P = 5 kW; welding speed v = 2.1 m/min; plate thickness d = 3 mm
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The deformations due to the welding process are
schematically illustrated in Figure 8. The influence
of consideration of strain rate dependent yield
strength on the calculated distortions can be deter-
mined by a systematic comparison of simulated de-
formations. Therefore, the calculated longitudinal,
transverse, angular and bending distortions have been
compared at the marked positions.

The results of the comparative study are shown in
the Table.

The distortions are low for all viewed displacement
directions except for the angular distortions. They are
greater than 0.1 mm for a welding speed of v = 2.1
and 5.0 m/min. With increasing welding speed the
longitudinal and transverse deformations increase
while angular distortions decrease. The simulation in
consideration of the strain rate dependence of the

Figure 7. Calculated residual stresses transverse to the weld seam at the top and bottom face of the plate after complete cooling

Figure 8. Schematic illustration of welding distortions after complete cooling
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yield strength often results in higher deformations.
The differences at longitudinal and bending distor-
tions are negligible.

Discussion and summary. The influence of strain
rate dependence of yield strength for laser welding
has been investigated in this paper.

Bead on plate welds of the mild steel S355J2G3
with different welding speed have been simulated.
The residual stresses and deformations as a result of
the welding process have been calculated.

Known as a result of tensile tests not only the
temperature but also the deformation rate has a re-
markable influence on the yield strength. A mathe-
matical model was developed and integrated in the
multi-purpose FEA-program ANSYS® using the UPF
interface. By a systematic comparisons of numerical
results, the effect of strain rate dependence of the
yield strength on residual stresses and, distortions
has been estimated.

During laser welding high cooling rates exist in
the region of the weld seam resulting in high strain
rates. This may lead to higher plastic strains in the
material after complete cooling. The described effects
occur mainly in transverse direction to the weld.

This is the reason for the higher transverse residual
stresses as well as the higher transverse and angular
distortions in simulation with considering strain rate
dependence of yield strength.

The objective of further studies will be to confirm
the numerical results under various conditions and to
verify through experimental measurements.
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Calculated distortions after complete cooling (see Figure 8) and comparison of the results

Welding
speed,
m/min

Longitudinal distortion

Without strain rate effect With strain rate effect Deviation

L1, mm L2, mm L1, mm L2, mm L1, % L2, %

1.5 0.0294 0.0025 0.0338 0.0023 32 —8

2.1 0.0249 0.0021 0.0294 0.0019 18 —9.5

5.0 0.0214 0.0011 0.0206 0.0010 —3.7 —9.1

Welding
speed,
m/min

Transverse distortion

Without strain rate effect With strain rate effect Deviation

T1, mm T2, mm T3, mm T1, mm T2, mm T3, mm T1, % T2, % T3, %

1.5 0.0284 0.0199 0.0146 0.0279 0.0214 0.0183 —1.8 8 25

2.1 0.0246 0.0171 0.0126 0.0248 0.0188 0.0163 0.8 9.9 29.4

5.0 0.0150 0.0104 0.0086 0.0155 0.0119 0.0110 3.3 14.4 27.9

Welding
speed,
m/min

Angular distortion

Without strain rate effect With strain rate effect Deviation

A1, mm A2, mm A3, mm A1, mm A2, mm A3, mm A1, % A2, % A3, %

1.5 0.0344 0.0563 0.0265 0.0432 0.0708 0.0335 25.5 25.7 26.5

2.1 0.0602 0.0833 0.0538 0.0823 0.1134 0.0780 36.7 36 45

5.0 0.0873 0.1145 0.0842 0.1096 0.1369 0.1118 25.5 19.6 32.8

Welding speed,
m/min

Bending distortion

Without strain rate effect With strain rate effect Deviation

B1, mm B1, mm B1, %

1.5 0.0369 0.0328 —11

2.1 0.0263 0.0332 26.2

5.0 0.0287 0.0262 —8.7
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РАСЧЕТНОЕ ПРОГНОЗИРОВАНИЕ
ОБЩИХ ДЕФОРМАЦИЙ СВАРНЫХ БАЛОК

ПРИ ЛАЗЕРНОЙ СВАРКЕ

О. В. МАХНЕНКО (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),
П. ЗАЙФФАРТ (SLV, г. Росток, Германия)

Разработана математическая модель для прогнозирования общих сварочных деформаций изгиба длинных балок
при лазерной сварке с целью оптимизации расстояния между опорами закреплений, при котором отклонение
лазерного луча от места соединения не превышает допустимой величины.

The mathematical model was developed for prediction of total welding bending strains in long laser welded beams in
order to optimise the distance between supports at which a deflection of the laser beam from the joining location is not
in excess of a permissible value.

Введение. Бурное развитие лазерной технологии в
сварке и ее широкое применение в промышленности
вызвало необходимость решения новых проблем.
Одна из основных – высокие требования к точ-
ности позиционирования сварного шва. В процессе
сварки балка деформируется и отклонение лазер-
ного луча, который движется по заданной траек-
тории от места соединения, может превысить до-
пустимую величину. Допуск на отклонение при
сварке балок с толщиной стенок 4...19 мм состав-
ляет приблизительно ±0,3 мм. Для того, чтобы
ограничить деформации балки в процессе сварки
используют закрепления. При сварке длинных
балок (до 6 м) большое количество закреплений
повышает трудоемкость и соответственно снижает
производительность технологического процесса. В
условиях современного гибкого мелкосерийного
производства сварных балок различных профилей
определение оптимальных расстояний между за-
креплениями экспериментальным путем нерента-
бельно. Поэтому была разработана расчетная прог-
рамма, которая позволяет прогнозировать времен-
ные и остаточные сварочные деформации изгиба
балок различных профилей и оптимизировать рас-
стояние между закреплениями по длине балки при
заданном допуске на отклонение лазерного луча.
Программа оценивает усилия, возникающие в за-
креплениях в процессе сварки. Такая информация
полезна при разработке устройств закреплений.
Программа позволяет прогнозировать остаточные
общие деформации изгиба балки после снятия за-
креплений. Также имеется возможность оценить
влияние предварительного выгиба и выгиба после
сварки, созданного с помощью закреплений, на
остаточные общие деформации балки. Выгиб балки
после сварки имитирует процесс механической
правки. Оптимальные величины предварительного
выгиба и выгиба после сварки определяются авто-

матически при заданном допуске на величину про-
дольного прогиба.
Расчетная модель. Использование наиболее

общего подхода трехмерного моделирования мето-
дом конечных элементов для определения общих
деформаций длинных балок требует длительного
времени расчета и значительных компьютерных
ресурсов. Поэтому в используемой расчетной
модели были приняты следующие допущения.

При расчете температурных полей используется
допущение о быстродвижущемся источнике тепла,
при котором трехмерная задача сводится к совокуп-
ности двухмерных методом конечных элементов
для рассматриваемых поперечных сечений по длине
балки. Механическая задача по определению на-
пряжений и деформаций в рассматриваемых попе-
речных сечениях при заданном температурном поле
решается методом конечных элементов в рамках ба-
лочной гипотезы плоских сечений с использованием
методов теории термопластичности [1]. Известно,
что использование балочных гипотез или гипотез
плоских сечений для определения деформаций и
напряжений в длинных сварных балках позволяет
получать достаточно хорошие результаты по срав-
нению с результатами, полученными путем трех-
мерного моделирования [2]. Некоторое расхож-
дение в результатах может быть в районе начала и
конца балки. При этом расчетная модель значитель-
но упрощается. Решение ищется путем последова-
тельного прослеживания развития упругоплас-
тических деформаций в каждом сечении балки. На
каждом этапе прослеживания физическая нелиней-
ность, связанная с пластическими деформациями,
реализуется с помощью итерационного процесса
относительно функции состояния материала ψ(x,
y, z, t) в каждой рассматриваемой точке балки в
момент времени t. Таким образом, нелинейная за-
дача на каждом этапе заменяется совокупностью
последовательно решаемых линеаризованных
задач.

© О. В. МАХНЕНКО, П. ЗАЙФФАРТ, 2002
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Отличительной особенностью выбранной рас-
четной модели является учет статической неопре-
деленности, связанной с местами промежуточного
закрепления балки (рис. 1), где перемещения
равны нулю ΔUn(xi) = 0, (n = y, z) (i = 0, 1, 2, ...,
N). Т.е. решение линеаризованной задачи при за-
данной функции ψ(x, y, z, t) представляется в виде
суммы двух решений. Первое соответствует
решению для свободной балки при заданном изме-
нении температуры, второе – деформированию
балки под действием искомых усилий, величины
которых определяются из условия, что суммарные
перемещения на опорах закрепления равны нулю.
Содержание расчетного исследования. Опи-

санный расчетный алгоритм был использован для
определения перемещений Uz и Uy точек осевой
линии балки, проходящей через центр тяжести
сечений, при лазерной сварке продольных швов.
Рассматривали сварные балки длиной 4 м раз-
личных профилей: Т-образного, H-образного и ко-
робчатого сечения (рис. 2) при различных рассто-
яниях между опорами закрепления. Ма-териал –
нержавеющая сталь. Эффективная мощность ла-
зерного источника – 8,5 кВт, скорость сварки 1,3
м/мин. Исследовали величину мак-симального
перемещения точек осевой линии балки в моменты
прохождения источника для опти-мизации рассто-
яний между опорами закрепления по длине балки
при заданном допуске на от-клонение лазерного
луча, а также влияние рас-стояний между опорами

закрепления, скорости сварки и жесткости балки
на остаточные де-формации балки после снятия за-
крепления. Определяли максимальные усилия,
возникающие в опорах закрепления в зависимости
от расстояния между опорами и жесткости балки.
Полученные данные используются при разработке
устройств закрепления.

Расчетный алгоритм был дополнен возмож-
ностью учета влияния предварительного выгиба и
выгиба после сварки, созданных с помощью опор
закрепления. Это позволило провести исследование
влияния предварительного выгиба и выгиба после
сварки на остаточные общие деформации балки.
Пример расчетного определения перемещений

балки. На рис. 3 в качестве примера представлены
расчетные результаты кинетики перемещений Uy
точек осевой линии балки, проходящей через центр
тяжести сечений, при лазерной сварке продольного
шва. Расчет выполнен для балки Т-образного
профиля (H1 = 80 мм, H2 = 80 мм, D1 = 8 мм, D2 =
= 8 мм, S = 36 мм) длиной 4000 мм. Эффективная
мощность лазерного источника 8,5 кВт, скорость
сварки 1,3 м/мин. Профиль балки и сварочный
нагрев – симметричные относительно оси Z, поэто-
му перемещения Uz равны нулю. Количество опор
закрепления выбрано равным пяти, что соответст-
вует расстоянию 1000 мм между опорами. Резуль-
таты расчета показали, что величина максимального
перемещения точек осевой линии балки в моменты
прохождения источника нагрева составляет —0,34 мм,
что превышает требования допуска на отклонение
лазерного луча (±0,30 мм) и потребует увеличения
количества опор закрепления. Остаточный прогиб
балки после снятия закрепления составил 25,8 мм
на длине 4000 мм. Очевидно, что балке потребуется
правка.
Зависимость величины максимального переме-

щения балки в моменты прохождения источника
нагрева от расстояний между опорами закреп-
ления и от жесткости балки. На рис. 4 представ-
лены расчетные величины максимального переме-
щения Uy балки длиной 4 м в моменты прохождения
источника нагрева при различных расстояниях
между опорами закрепления. Для сравнения ре-

Рис. 1. Условия закрепления балки, где 0, ..., N – опоры закреп-
ления; Q0

(n), ..., QN
(n) – усилия, возникающие в опорах закрепления

Рис. 2. Схемы различных профилей сварных балок: а – Т-образный; б – Н-образный; в – коробчатого сечения
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зультаты получены для пяти Т-образных балок с
одним продольным швом и различными соотно-
шениями ширины полки H1 и высоты стенки H2:
80 160, 80 80, 80 40, 80 25, 40 40 мм, а также
для трех Н-образных балок с двумя продольными
швами: 80 160 80, 80 80 80 и 80 40 80 мм.
Толщины всех элементов балок равны D1 = D2 =
= D3 = 8 мм. Режим сварки и материал балок одина-
ковые. Результаты показывают, что с уменьшением
расстояния между опорами закрепления значитель-
но уменьшается величина максимального переме-
щения балки в моменты прохождения источника
нагрева. При расстоянии между опорами закреп-
ления 500 мм эти максимальные перемещения не
превысили допуск 0,3 мм. Для балок с профилем
80 80, 80 40 мм требования допуска удовлетворя-
ются при расстоянии между опорами закрепления

800 мм, а для балок с профилем 80 160,
80 160 80 – при 1000 мм. Таким образом, чем
выше жесткость балки, тем ниже величина
максимального перемещения в момент прохож-
дения источника нагрева.
Зависимость величины максимального переме-

щения балки в моменты прохождения источника
нагрева от скорости сварки. На рис. 5 представле-
ны расчетные величины максимального переме-
щения Uy балки длиной 4 м в моменты прохождения
источника нагрева при различных скоростях сварки
при сохранении постоянной величины погонной
энергии. Результаты получены для Т-образной
балки (H1 = H2 = 80, В1 = В2 = 8 мм) с одним
продольным швом, а также для Н-образной балки
(H1 = H2 = 80, H3 = 80, В1 = В2 = В3 = 8 мм) с
двумя продольными швами. Результаты, получен-

Рис. 3. Расчетные результаты кинетики перемещений Uy точек осевой линии балки Т-образного профиля при лазерной сварке
продольного шва: а – 28 с от начала сварки; б – 85; в – 130; г – 176; д – после полного остывания; е – после снятия
закрепления
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ные для Т-образной балки, показывают, что с
увеличением скорости сварки незначительно умень-
шается величина максимального перемещения бал-
ки в моменты прохождения источника нагрева. Для
Н-образной балки влияние скорости сварки на
величину максимального перемещения в моменты
прохождения источника нагрева практически отсут-
ствует, поскольку второй сварной шов выполняется
после приобретения балкой остаточных сварочных
деформаций от первого шва.
Зависимость максимального остаточного про-

гиба балки от расстояний между опорами закреп-
ления и от жесткости балки. Расчетные величины
максимального остаточного прогиба Uy балки
длиной 4 м после снятия закрепления при раз-
личных расстояниях между опорами в процессе
сварки представлены на рис. 6. Результаты полу-
чены для тех же Т-образных и Н-образных балок.
Для Т-образных балок с профилем 80 80,
80 40 мм величины максимального остаточного
прогиба практически не зависят от расстояния
между опорами закрепления. Однако для осталь-
ных балок влияние расстояния между опорами на
максимальный остаточный прогиб более значитель-
ное. Так, для Т-образной балки с профилем
80 25 мм и всех Н-образных с уменьшением рас-
стояния между опорами максимальный остаточный
прогиб сначала уменьшается, а затем увеличивает-
ся, а для балки с профилем 40 40 мм максималь-

ный остаточный прогиб увеличивается при умень-
шении расстояния между опорами закрепления.
Подтверждается известный из практики факт, что
закрепление балки в процессе сварки является не-
эффективным технологическим мероприятием для
снижения остаточного прогиба балки. Причем, для
Н-образных балок сварка в закреплении вызывает
резкое возрастание остаточного прогиба в срав-
нении со сваркой в свободном состоянии (2 опоры
закрепления и Lr = 4000 мм). Также видно, что
жесткость балки способствует снижению величины
максимального остаточного прогиба. Большое
влияние на остаточный прогиб имеет величина рас-
стояния между центром тяжести профиля балки и
сварным швом. Так, в случае Т-образной балки с
профилем 80 25 мм центр тяжести профиля
близок к сварному шву, поэтому несмотря на малую
жесткость балки в направлении Y остаточный
прогиб Uy имеет малую величину.
Зависимость величины максимальных усилий

в опорах закрепления от расстояний между опо-
рами и от жесткости балки. На рис. 7 представлены
расчетные величины максимальных усилий в опо-
рах закрепления в процессе сварки и остывания
балки при различных расстояниях между опорами
для различных по жесткости балок. Результаты
показывают, что величина макси-мальных усилий

Рис. 4. Зависимость величины максимального перемещения
балки в моменты прохождения источника нагрева от расстояний
между опорами закрепления: а – Т-образные балки (  –
80 160;  – 80 80;  – 80 40;  – 80 25;  –
40 40 мм); б – Н-образные (  – 80 160 80;  –
80 80 80;  – 80 40 80 мм)

Рис. 5. Зависимость величины максимального перемещения
балки в моменты прохождения источника нагрева от расстояния
между опорами при Qп = 388 Дж/мм: а – Т-образные балки
80 80 мм (  – vсв = 1,3;  – 2,0;  -–3,0 м/мин); б –
Н-образные балки 80 80 80 мм (  – vсв = 1,3;  –
3,0 м/мин)
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в опорах закрепления имеет тенденцию к
увеличению при уменьшении рас-стояния между
опорами и при увеличении жесткости балки. По
абсолютной величине усилия в опорах могут
достигать больших значений, что необходимо
учитывать при разработке устройств закрепления.
Примеры предварительного выгиба и выгиба

после сварки. Дополнительно к основным функ-
циям программа имеет возможность оценить
влияние предварительного выгиба и выгиба после
сварки, созданного с помощью закреплений, на
остаточные общие деформации балки. Выгиб балки
после сварки имитирует процесс механической
правки. Причем, оптимальные величины предва-
рительного выгиба и выгиба после сварки опреде-

ляются автоматически методом последовательных
приближений при заданном допуске на величину
продольного прогиба. На рис. 8 представлен при-
мер расчетного определения величины оптимально-
го предварительного выгиба, созданного с помощью
пяти опор закреплений, при котором остаточные
деформации изгиба Т-образной балки (H1 = H2 =
= 80, D1 = D2 = 8 мм) длиной 4000 мм минимальны
при таком количестве опор. Сварка и остывание
балки в таком изогнутом состоянии, когда величина
прогиба составляет —62 мм приводит к тому, что
после снятия закрепления величина максимального
остаточного прогиба балки составляет прибли-
зительно 1,4 мм. Для сравнения в случае сварки
без предварительного выгиба (см. рис. 3) величина
стрелки прогиба балки значительно больше

Рис. 6. Зависимость величины максимального остаточного
прогиба Uy после снятия закрепления при различных рассто-
яниях между опорами закрепления: а – Т-образные балки; б –
Н-образные (обозначения см. на рис. 4)

Рис. 7. Зависимость величины максимальных усилий в опорах
закрепления в процессе сварки и остывания балки при
различных расстояниях между опорами: а – Т-образные балки;
б – Н-образные (обозначения см. на рис. 4)

Рис. 8. Оптимальный предварительный выгиб, созданный с помощью закреплений: а – перед сваркой; б – после полного
остывания и снятия закреплений
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(26 мм). На рис. 9 представлен пример расчетного
определения величины оптимального послесвароч-
ного выгиба, созданного с помощью пяти закреп-
лений, при котором остаточные деформации изгиба
Т-образной балки минимальны. Выгиб до ве-
личины —68 мм снижает остаточный максимальный
прогиб балки до величины 1,15 мм. 

Надо отметить, что такие изгибы балок, вызы-
вающие образование пластических деформаций,
требуют приложения в опорах закреплений боль-
ших по величине усилий, что усложняет устройство
закреплений. Однако в отдельных случаях мелко-
серийного производства рассмотренная технология
получения сварных балок с минимальными дефор-
мациями может иметь место.

Выводы

Разработанная математическая модель позволяет:
1. Прогнозировать временные деформации из-

гиба при лазерной сварке балок различного
профиля с большим количеством опор закреплений
и остаточные сварочные деформации после снятия
закреплений.

2. Оптимизировать расстояние между опорами
закреплений для обеспечения в допуске величины
максимального перемещения балки в моменты про-
хождения лазерного источника нагрева.

3. Определять величины оптимального пред-
варительного выгиба или выгиба после сварки, соз-

данного с помощью закреплений, при которых оста-
точные деформации изгиба балки минимальны.

Проведенное расчетное исследование показало:
1. С уменьшением расстояния между опорами

закрепления резко уменьшается величина мак-
симального перемещения балки в моменты прохож-
дения источника нагрева. 

2. Чем выше жесткость балки, тем ниже
величина максимального перемещения балки в мо-
менты прохождения источника нагрева.

3. С увеличением скорости сварки для Т-образ-
ной балки незначительно уменьшается величина
максимального перемещения балки в моменты про-
хождения источника нагрева. Для Н-образной
балки влияние скорости сварки практически отсут-
ствует.

4. Закрепление балки в процессе сварки является
неэффективным технологическим мероприятием для
снижения остаточного прогиба балки.

5. По абсолютной величине усилия в опорах за-
крепления при сварке балок могут достигать
больших значений и это необходимо учитывать при
разработке устройств закрепления.

1. Махненко В. И. Расчетные методы исследования
кинетики сварочных напряжений и деформаций. – Киев:
Наук. думка, 1976. – 320 с.

2. FEM analysis of 3D welding residual stresses and angular
distortion in T-type fillet welds / N. X. Ma, Y. Ueda,
H. Murakawa and H. Maeda // Transact. of JWRI. –
1995. – 24. – N 2. – P. 115—122.

Рис. 9. Оптимальный послесварочный выгиб Т-образной балки (H1 = H2 = 80, D1 = D2 = 8 мм): а – после полного остывания;
б – после снятия закреплений; в – послесварочный выгиб; г – после снятия закреплений и послесварочного выгиба
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МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССА ТОРМОЖЕНИЯ
УСТАЛОСТНОЙ ТРЕЩИНЫ

ИСКУССТВЕННО НАВЕДЕННЫМИ
ОСТАТОЧНЫМИ НАПРЯЖЕНИЯМИ СЖАТИЯ

В. В. КНЫШ
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

На основе подходов механики разрушения разработан метод расчетной оценки циклической долговечности элементов
конструкций, содержащих развивающиеся усталостные трещины при их торможении искусственно наведенным
полем остаточных напряжений сжатия. Предложена модель усталостной трещины эффективной длины, позволя-
ющая вычислить эффективный размах коэффициента интенсивности напряжений цикла переменного нагружения
с учетом остаточных напряжений сжатия, искусственно наведенных перед вершиной усталостной трещины. Обос-
новано соотношение для расчетного определения циклической долговечности. Для сплава D16АТ выполнены прог-
нозные вычисления долговечностей, отвечающих заданным сочетаниям исходной длины трещины, уровня перемен-
ного нагружения и поля остаточных напряжений сжатия, наведенного перед фронтом трещины.

The method for estimation of a cyclic fatigue life of structural members with propagating fatigue cracks which are
retarded by the artificially induced field of compressive residual stresses has been developed on the basis of the fracture
mechanics approaches. The model for an effective-length fatigue crack is suggested, enabling the effective amplitude of
the stress intensity factor for an alternating loading cycle to be calculated with allowance for compressive residual
stresses artificially induced ahead of the fatigue crack apex. Relationship for estimation of the cyclic fatigue life has
been substantiated. Prediction of fatigue lives, meeting the specified combinations of the initial crack length, level of
alternating loading and field of compressive residual stresses induced ahead of the crack front have been made for alloy
D16AT.

В сварных конструкциях различного назначения на
ранней стадии их эксплуатации часто наблюдается
преждевременное образование усталостных трещин
[1], торможение которых является одним из воз-
можных путей увеличения циклической долговеч-
ности материалов и несущих элементов конст-
рукций. При этом могут применяться различные
конструктивно-технологические меры, в том числе
и способы наведения перед вершинами усталостных
трещин полей остаточных напряжений сжатия [2].
Наиболее рациональным в этом плане является
метод расчетного определения циклической долго-
вечности элементов конструкций, содержащих
развивающиеся усталостные трещины, при искус-
ственно наведенном поле остаточных напряжений
сжатия перед вершинами трещин. Он позволяет вы-
полнить компьютерное моделирование процесса,
что дает возможность определить наиболее ра-
циональные области применения предлагаемых
способов наведения остаточных напряжений сжа-
тия, а также оптимизировать их параметры в за-
висимости от исходной длины усталостной тре-
щины, характеристик цикла переменного нагру-
жения и свойств материала.

Выполненные в ИЭС им. Е. О. Патона экс-
периментальные исследования показывают зна-
чительное увеличение долговечности образцов с ус-
талостными трещинами после применения раз-

личных видов обработок, направленных на наве-
дение остаточных напряжений сжатия перед
вершиной трещины [2]. При этом скорость роста
трещины существенно уменьшается с последующим
увеличением ее значений, которые в обоих случаях
отвечают линейному (перисовскому) участку диаг-
раммы усталостного разрушения. Такая кинетика
усталостного разрушения позволяет применять под-
ходы линейной механики разрушения при разра-
ботке метода расчетного определения их цикличес-
кой долговечности. Известно, что перед вершиной
развивающейся усталостной трещины формируется
так называемая обратимая зона пластической де-
формации, размер которой существенно меньше
протяженности зоны пластической деформации,
отвечающей статическому нагружению. Размер
обратимой зоны, претерпевающей чередующееся,
во взаимосвязи с полуциклами нагрузка—разгрузка
пластическое течение, для переменных напряжений
растяжения предлагается представлять в виде [3]:

rp = 
1
2π

 
⎛
⎜
⎝
ΔK
2σт

⎞
⎟
⎠

2

, (1)

где ΔK – размах коэффициента интенсивности на-
пряжений (КИН).

Зависимость (1) фактически отражает тот факт,
что вблизи вершины усталостной трещины
вследствие чередования полуциклов нагрузка—раз-
грузка формируются остаточные напряжения© В. В. КНЫШ, 2002
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сжатия, равные по величине пределу текучести
материала. Если перед вершиной трещины длиной
2l0 искусственно наведены остаточные напряжения
сжатия σry

c (х), то при воздействии внешнего пере-
менного нагружения сформируются остаточные на-
пряжения сжатия выше предела текучести
материала, равные по величине значению —[σт +
+ σry(l0)]. В этом случае размер соответствующей
обратимой зоны аналогично установленному соот-
ношению (1) предлагается вычислять в виде

rp0 = 
1
2π

 
⎡
⎢
⎣

⎢
⎢

ΔKeff(l0)
2σт + σry

c (l0)

⎤
⎥
⎦

⎥
⎥

2

, (2)

где ΔKeff = Kmax — Koр – эффективный размах КИН
цикла переменного нагружения для заданной
трещины длины 2l0; Koр – КИН, отвечающий мо-
менту открытия трещины.

В ранее выполненных исследованиях [4] для
ΔKeff было установлено выражение вида

ΔKeff = e

λ(Rσ — 0,5)
m—1  ΔK, (3)

где ΔK = Kmax — Kmin – размах КИН цикла пере-
менного нагружения с асимметрией Rσ; λ и m—1 –
константы материала.

Искусственно наведенные остаточные напря-
жения сжатия σry

c (x) препятствуют свободному
развитию пластической деформации перед вер-
шиной трещины, ограничивая тем самым зону
пластичности. В этой связи, аналогично понятию
коэффициента ограничения на пластичность при
статическом нагружении пластины с трещиной,
определенного как отношение максимального на-
пряжения в зоне пластичности к пределу текучести
[5], введем понятие коэффициента ограничения на
пластичность при переменном нагружении соотно-
шением k = √⎯⎯rp/√⎯⎯⎯rp0, определяя при этом эф-
фективный предел текучести произведением σт eff =
= kσт или σт eff = σт + σry

c (l0)/2. Для вычисления
эффективного размаха КИН цикла (ΔKeff

c ), отвеча-
ющего тормозящейся усталостной трещине длиной
2l0 наведенным перед ее вершиной полем сжи-
мающих напряжений σry

c (x), рассмотрим модель
роста трещины, приведенную на рис. 1. Пусть
трещина эффективной длины 2(l0 + rp0) (где l0 –
полудлина тормозящейся усталостной трещины;
rp0 – обратимая зона пластической деформации)
расположена в упругой бесконечной пластине и

перед ее вершинами действуют неоднородные сжи-
мающие напряжения σry

c (x). При этом упругая
пластина подвергается воздействию переменных
напряжений (размаха Δσ = σmax — σmin с асим-
метрией цикла Rσ = σmin/σmax), которые направле-
ны перпендикулярно к плоскости трещины, а к бе-
регам трещины на участках, равных rp0, вблизи ее
вершин приложены силы Q(x), направленные
противоположно действующим переменным напря-
жениям. В рамках указанных модельных представ-
лений для максимального КИН цикла Kmax, приняв
силы Q(x) равными эффективному пределу теку-
чести материала σт eff, можем записать соотно-
шение:

Kmax = σmax √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯π(l0 + rp0)  — 2[σт + σry
c (l0)/2] ×

× √⎯⎯⎯⎯l0 + rp0
π  arccos 

l0
l0 + rp0

. (4)

Расчетное значение КИН цикла переменного на-
гружения заданной асимметрии Rσ, который отве-
чает моменту открытия усталостной трещины Kop,
будем вычислять на основе использования извест-
ной модели Г. И. Баренблатта из [6]. В указанной
модели примем силы сцепления у вершины
трещины равными остаточным напряжениям
сжатия, которые сформировались у вершины тор-
мозящейся трещины Q(x) = σт + σry

c (l0), а также
задавая размер зоны их действия а = rp0, после
вычисления соответствующего интеграла, получим

Kop = 2√⎯⎯⎯2rp0
π  [σт + σry

c (l0)]. (5)

Таким образом, рассматриваемая модель эф-
фективной трещины (рис. 1) позволяет вычислять
эффективный размах КИН цикла ΔKeff

c  для уста-
лостной трещины длиной 2l0, который учитывает
остаточные напряжения сжатия, действующие
перед вершиной трещины. Соответствующая рас-
четная формула принимает вид:

ΔKeff
c (l0) = σmax √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯π(l0 + rp0)  — 2[σт + σry

c (l0)/2] ×

× √⎯⎯⎯⎯l0 + rp0
π  arccos 

l0
l0 + rp0

 — 2 ×

× √⎯⎯⎯2rp0
π  [σт + σry

c (l0)].

(6)

Принимается, что вычисляемый по (6) эффек-
тивный размах КИН ΔKeff

c (l0) определяет кинетику
усталостного разрушения при подрастании усталос-
тной трещины от длины 2l0 до значения 2(l0 + rp0).
При этом расчет соответствующего числа циклов
перемен напряжений, необходимого для указанного
подрастания усталостной трещины, выполняется на
основе кинетического уравнения усталостного раз-
рушения, предложенного в работе [4]. Подставив
вычисленное по выражению (6) значение эф-
фективного размаха КИН в используемое урав-
нение движения трещины и выполняя необходимые

Рис. 1. Модифицированная модель роста усталостной трещины в
поле остаточных напряжений сжатия (обозначения см. в тексте)
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преобразования, получим расчетное значение дол-
говечности N0 в виде:

N0 = 
rp0

C—1e
1,5λ [ΔKeff

c (l0)]
m—1

, (7)

где C—1, m—1, λ – постоянные материала, опреде-
ляемые при тестовых испытаниях на циклическую
трещиностойкость эталонных образцов [7]. При
подрастании тормозящейся усталостной трещины
от начала ее торможения (длина трещины 2l0) до
полного пересечения трещиной зоны распределения
остаточных напряжений сжатия (длина трещины
2lk), соответствующее расчетное значение цикли-
ческой долговечности определяется формулой:

N = N0 + ∑
k

i = 1

 
rpi

C—1e
1,5λ ⎡⎢

⎣
ΔKeff

c (l0 + ∑
i — 1

j = 0

  rpj
⎤
⎥
⎦

m—1

. (8)

Предложенная методика расчетной оценки
циклической долговечности апробирована на базе
экспериментальных данных циклической трещи-
ностойкости стали Ст3сп (σт = 296 МПа, σв =
= 476 МПа) после торможения усталостной тре-
щины локальной взрывной обработкой. Испыты-
вали плоские образцы (рис. 2) с предварительно
выращенной при осевом отнулевом циклическом на-
гружении усталостной трещиной полудлины l0 =
= 41,5 мм. Перед вершинами трещины локальной
взрывной обработкой (по предложенной в ИЭС
им. Е. О. Патона технологии) наводилось поле
остаточных напряжений сжатия. Соответствующая
эпюра распределения остаточных напряжений
сжатия перед вершиной трещины приведена на
рис. 3. Из рисунка видно, что максимальное напря-
жение сжатия достигает значений, близких 0,6σт
материала. После локальной взрывной обработки
образец испытывался на циклическую трещинос-
тойкость при отнулевом осевом нагружении с
максимальными напряжениями цикла, равными

155 МПа. На рис. 4 приведена зависимость длины
тормозящейся усталостной трещины от числа
циклов переменного нагружения. Необходимые для
расчетного определения ресурса характеристики
циклической трещиностойкости стали Ст3сп, сог-
ласно данным работы [6], принимались равными:
C—1 = 0,73⋅10—13, m—1 = 3,96 и λ = 1,1. Сопоставление
полученных расчетных значений долговечности с
экспериментальными (рис. 4) свидетельствует об
их удовлетворительном соответствии при развитии
усталостной трещины от ее полудлины l0 = 41,5 мм
(начало торможения трещины) до l0 = 57 мм, когда
трещина полностью пересекает зону распределения
тормозящих ее рост остаточных напряжений
сжатия.

Аналогичный образец из стали Ст3сп, с перво-
начально выращенной усталостной трещиной
длиной 2l0 = 36 мм подвергался обработке точечным
локальным нагревом. В результате в образце
сформировалось поле остаточных напряжений. Со-
ответствующие графики распределения двухосных
остаточных напряжений вдоль линии предполагае-
мого роста трещины представлены на рис. 5. После
точечного нагрева образец испытывался на цик-
лическую трещиностойкость при отнулевом осевом

Рис. 3. Эпюра распределения остаточных напряжений сжатия,
наведенных перед вершиной усталостной трещины локальной
взрывной обработкойРис. 2. Образец для экспериментальной оценки эффективности

локальной взрывной обработки торможения усталостных
трещин

Рис. 4. Зависимость длины тормозящейся усталостной трещины
от числа циклов переменного нагружения: точки – эксперимен-
тальные данные; сплошная линия – расчет

157



нагружении с максимальными напряжениями
цикла, равными 155 МПа. На рис. 6 представлены
зависимости длины тормозящейся усталостной тре-
щины от количества циклов нагружения. Из
рисунка видно, что экспериментальные и расчетные
значения удовлетворительно совпадают.

На основе изложенного расчетного метода с
целью предварительной оценки эффективности
торможения усталостных трещин в алюминиевом
сплаве D16AT выполнены соответствующие прог-
нозные вычисления долговечностей, отвечающих
заданным сочетаниям исходной длины трещины,
уровня переменного нагружения, поля остаточных
напряжений сжатия, наведенного перед фронтом
трещины. Эти вычисления представляют собой
численный эксперимент, выполненный на ПК
применительно к осевому переменному нагружению
плоских образцов размерами 500 170 3 мм, со-
держащих центрально расположенную трещину
длиной 2l0 с наведенным перед ее фронтом полем
остаточных напряжений сжатия. При этом харак-
теристики циклической трещиностойкости сплава
D16AT, входящие в расчетное соотношение, опре-
делены при тестовых испытаниях на циклическую
трещиностойкость лабораторных образцов и соот-
ветственно равны: C—1 = 1,26⋅10—10; m—1 = 2,87; λ =
= 0,6. Поле остаточных напряжений сжатия перед

фронтом усталостной трещины задавалось по сле-
дующему закону: максимальный уровень напря-
жений сжатия задавался на расстоянии 5 мм от
вершины трещины с последующим их уменьшением
по линейному закону до величины, равной по-
ловине максимального уровня у вершины трещины,
и значения, равного нулю на расстоянии 35 мм от
вершины. Такой характер распределения остаточ-
ных напряжений сжатия качественно отвечает
применению различных технологических мер, ос-
нованных на использовании локального нагрева
перед фронтом усталостной трещины. Результаты
выполненных расчетов для алюминиевого сплава
D16AT представлены на рис. 7—9 в виде прогнозных
кривых долговечносей. На рис. 7 приведены рас-
четные кривые долговечностей, отражающие
влияние на долговечность образца величины наве-
денного поля остаточных напряжений сжатия перед
вершиной тормозящейся усталостной трещины.
Прогнозные кривые долговечностей вычисляли при
заданном максимальном напряжении цикла внеш-
него переменного нагружения, равном 100 МПа, в
сечении брутто образца и асимметрии цикла Rσ =
= 0,1. Начальная длина тормозящейся трещины
принималась равной 13 мм. На рис. 7 кривая 1
отвечает кинетике усталостного разрушения образ-
ца из алюминиевого сплава D16AT в исходном сос-
тоянии, кривые 2, 3, 4 и 5 отражают закономерности
роста тормозящейся усталостной трещины полем
остаточных напряжений сжатия с максимальными
напряжениями, соответственно равными: —70, —100,
—130, —160 МПа. Из приведенных кривых видно,
что чем выше уровень максимальных напряжений
сжатия в образце, тем больше его долговечность.
Причем, при подрастании трещины в образце от
исходной длины l0 = 13 мм до длины l = 35 мм
долговечность увеличивается по сравнению с долго-
вечностью подрастания трещины до такой же длины
l = 35 мм без торможения трещины соответственно:
в 5 раз – кривые 2 и 1; в 10 – 3 и 1; в 15 – 4 и
1; в 25 – 5 и 1. Таким образом, поле остаточных

Рис. 5. Графики распределения компоненты σrу(х) остаточных
напряжений перед фронтом усталостной трещины в процессе ее
роста: ∇ – до обработки l0 = 18 мм;  – после обработки
точечным нагревом l0 = 18;  – l1 = 20; Δ – l2 = 28 мм

Рис. 6. Долговечность образца в исходном состоянии (1) и после
обработки точечным нагревом (2): точки – эксперимент; сплош-
ная линия – расчет

Рис. 7. Прогнозные кривые долговечностей плоских образцов
из сплава D16AT с центрально расположенной трещиной, тор-
мозящейся полем остаточных напряжений с различными уров-
нями максимальных сжимающих напряжений: 1 – в исходном
состоянии; 2 – —70; 3 – —100; 4 – —130; 5 – —160 МПа
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напряжений сжатия, искусственно наведенных
перед вершиной усталостной трещины, с мак-
симальными сжимающими напражениями, рав-
ными —0,5σт...—0,8σт, может на порядок и более
увеличивать циклическую долговечность образцов
из алюминиевого сплава D16AT.

На рис. 8 приведены кривые циклической дол-
говечности, отражающие закономерности влияния
на долговечность образцов исходной длины
трещины перед ее торможением. Расчетные кривые
получены при заданном максимальном напряжении
цикла переменного нагружения в сечении брутто
образца, равном 100 МПа и асимметрии цикла Rσ =
= 0,1. Максимальное значение напряжений сжатия
поля остаточных сжимающих напряжений, тормо-
зящих трещину, принималось равным 130 МПа. На
рис. 8 кривая 1 отвечает кинетике усталостного раз-
рушения образца алюминиевого сплава D16AT в
исходном состоянии, кривые 2, 3, 4 и 5 отражают
закономерности роста тормозящийся усталостной
трещины заданным полем остаточных напряжений
сжатия при значениях исходной длины усталостной
трещины, соответственно равных: 19, 16, 13 и
10 мм. Приведенные кривые показывают, что не-
зависимо от начальной длины трещины при ее тор-
можении одинаковым полем остаточных напря-
жений сжатия и при одинаковых условиях пере-
менного нагружения долговечность, отвечающая
подрастанию каждой из этих тормозящихся трещин
до одинаковой длины l = 35 мм, увеличивается на
порядок по сравнению с долговечностью их подрас-
тания до той же длины l = 35 мм без торможения.
Однако общая долговечность образца в зависи-
мости от исходной длины трещины существенно
различна. Так, общая долговечность образца при
подрастании тормозящейся усталостной трещины
от l0 = 10 мм до l = 35 мм составляет порядка 190000
циклов, тогда как тормозящаяся трещина исходной
длины l0 = 19 мм при подрастании до длины l =
= 35 мм показывает долговечность порядка 80000
циклов.

На рис. 9 приведены расчетные кривые долго-
вечности, отражающие закономерности влияния
на долговечность образца максимальных напря-
жений цикла переменного нагружения. Прогноз-
ные кривые вычислены для исходной длины ус-
талостной трещины l0 = 13 мм и максимального
значения сжимающих остаточных напряжений,
равных —130 МПа. Из приведенных кривых
видно, что при подрастании тормозящейся трещины
от начальной длины l0 = 13 мм до длины l = 35 мм
циклическая долговечность образца увеличивается
по сравнению с долговечностью, показанной иссле-
дуемым алюминиевым сплавом, при аналогичном
росте усталостной трещины без торможения соот-
ветственно в 14 раз для σmax = 100 МПа, в 9 раз –
для σmax = 130 МПа и в 5 раз для σmax = 160 МПа.

Выводы

1. На основе подходов механики разрушения раз-
работан метод расчетной оценки циклической дол-
говечности элементов конструкций, содержащих
развивающиеся усталостные трещины при их тор-
можении искусственно наведенным полем остаточ-
ных напряжений сжатия.

2. Создана программа для компьютерного
моделирования процесса торможения усталостной
трещины искусственно наведенными остаточными
напряжениями сжатия перед ее вершиной.

3. Выполнен численный эксперимент по опреде-
лению долговечности сплава D16AT применительно
к осевому переменному нагружению плоских образ-
цов с центрально расположенной трещиной при ее
торможении полем остаточных напряжений сжа-
тия, наведенных перед вершиной трещины. Выпол-
ненные вычисления показали, что поле остаточных
напряжений сжатия, наведенных перед вершиной
усталостной трещины, с максимальными сжи-
мающими напряжениями, равными —0,5σт...—0,8σт,
на порядок и более увеличивает циклическую дол-

Рис. 8. Прогнозные кривые долговечностей образцов из сплава
D16AT с центрально расположенной трещиной, тормозящейся за-
данным полем остаточных напряжений сжатия при различных
значениях текущей длины трещины (обозначения 1—5 см. в тексте)

Рис. 9. Прогнозные кривые долговечностей плоских образцов
из сплава D16AT с центрально расположенной трещиной в
исходном состоянии (1—3) и для тормозящейся заданным полем
остаточных напряжений сжатия (1′—3′), отвечающие различным
уровням максимальных напряжений цикла переменного нагру-
жения: сплошная линия – σmax = 100 МПа; штриховая – 130;
штрихпунктирная – 160
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говечность образца или элемента конструкции из
алюминиевого сплава D16AT. При этом эф-
фективность торможения усталостной трещины за-
данным полем наведенных остаточных напряжений
сжатия повышается с уменьшением начальной
длины усталостной трещины. Такая же зависимость
сохраняется и при уменьшении уровня внешнего
переменного нагружения. Полученные прогнозные
кривые долговечностей показывают, что техно-
логические меры, направленные на наведение перед
вершиной усталостной трещины поля остаточных
напряжений сжатия, с максимальными сжи-
мающими напряжениями порядка —0,5σт и более,
могут успешно применяться для существенного тор-
можения роста трещины, значительно увеличивая
таким образом циклическую трещиностойкость
алюминиевого сплава D16AT.
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THERMAL AND STRESS ANALYSIS
OF FUSION WELDING PROCESS

INCORPORATING MICROSTRUCTURE EFFECT
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This paper deals with the numerical simulation of welding. It analyses individual parts of welding simulation –
metallurgical, thermal and thermoplastic analysis. It stresses the necessity to apply an «in situ» welding diagram with
the metallurgical calculation including the effect of the grain sizes on the phase transformations. It outlines the possible
development approach for the assessment of residual stresses. At the end, the paper briefly describes and shows the
applications for the industrial use that used the above-mentioned analysis of the welding.

Описан процесс цифрового моделирования сварки и проанализированы отдельные аспекты моделирования: метал-
лургический, термический и термопластический анализ. Подчеркивается необходимость применения специальных
диаграмм для расчета металлургических характеристик, включая влияние размеров зерен на фазовые превращения.
В общих чертах определен возможный способ разработок для оценки сварочных напряжений. Вкратце описано
промышленное применение упомянутого выше анализа сварки.

Introduction. Welding joints are very important part
of steel constructions and pressure vessel components,
because defect occurs very often in them. Residual
tensile stresses have negative influence on the struc-
ture lifetime and its brittle fracture resistance. Resi-
dual stresses create balanced system of inner forces,
which exists even under no external loading. The wel-
ding joints have to designed and produced with care.
The thermal-metallurgical simulation is important
step of numerical analysis in order to predict the mec-
hanical state (stresses, strains and deformations) in
the part, which is studied. The high temperatures
developed by the heat source cause significant metal-
lurgical changes around the weld area of carbon struc-
tural steel. The thermal history, particularly time at
high temperatures and cooling time from 800 to 500 °C
determines the microstructure and mechanical pro-
perties for given composition. The cooling time from
400 to 150 °C is a control factor in the diffusion of
hydrogen and cold cracking of weld. Accurate predic-
tions of residual stress, distortion and strength of
weld structures require an accurate analysis of the
thermal cycles. Moreover, the metallurgical transfor-
mations depend on the temperatures and the tempe-
rature rates. All these above mentioned points show
that the temperature determination is very important
for the mechanical state assessment.

Modelling of welding process by using SYS-
WELD program. Modelling of welding by means of
SYSWELD computer program consists of three stages
that can influence each other (Figure 1).

1. During the first stage a complete diagram of
anisothermic austenite decomposition [1] (CCT diag-
ram) is entered by means of special pre-process mo-
dule. The result of the first stage of simulation is

correct determination of transformation equations co-
efficients describing the kinetics of transformation
process depending upon the speed of cooling in indi-
vidual parts of heat-affected zone (HAZ). The coef-
ficients depend on the temperature and on the metal-
lurgical phase of particular material and are used as
direct input to the second phase.

2. The second phase of computation consists of ther-
mal-physical properties and thermal-metallurgical com-
putation of welding process. Classical equation of the
heat conduction is extended in the SYSWELD program
so that it includes transformation latent heat and latent
heat during change of phases. Coupling between phase
transformation and heat conductivity is used. The results
of the second stage of computation are:

• temperature distribution during the structure
welding;

© L. JUNEK, M. SLOVA′C
∨
EK, A. PRANTL, 2002 Figure 1. Welding simulation procedures by program SYSWELD
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• percentage distribution of individual phases in
the HAZ, calculated on the basis of heating rate and
cooling rate;

• size of primary grains.
Special part of the second stage is computation of

hardness in the defined zone where the hardness is
calculated on the basis of empirical expressions gene-
rally used. Hardness analysis is used for metallurgical
analysis verification.

3. The results of the second stage are entered to
the third stage by means of transition files. Complete
mechanical properties—temperature relations of indi-
vidual phases shall be entered in the third stage. Co-
upling between plastic strain and phase transforma-
tion is not used. The main results of the third stage
are:

• equivalent total plastic deformations and their
components;

• residual stresses in calculated zone.
Resulting mechanical properties in the HAZ are

calculated on the basis of individual phases distribu-
tion and their mechanical properties.

Procedure used for numerical simulation of wel-
ding. The procedure used for the numerical simulation
of welding is usually divided into two parts. Widest
possible verification of all input data, influencing si-
mulation of welding, is performed in the first part.
First part is very important for the verification and
demonstration of credibility of the simulation results
to the customer. The demonstration of correct results
on the real product is usually difficult or impossible.
We will focus particularly on the verification of ma-
terial properties and determination of thermal load
induced by moving heat source in the course of veri-
fication. However, the complete verification is per-
formed just for a newly studied material. If we use a
material once verified and the same welding techno-
logy we perform only verification of thermal load. If
the same welding parameters are used the first part
can be omitted and we can approach directly to the
second part – welding simulation. The verification
is usually performed on very simple models where the
computations are not very long and can be quickly
repeated. Simple two-dimensional (2D) models rep-
resent application of one, two or three beads on a
plate or in the corner. We choose a model with more
than 3 beads very rarely. Each model has its purpose
and exact objective of simulation. We use widely
experimental laboratory where real welding of models
with measurements is carried out. During the expe-
riments the thermal loading cycles are measured by
means of thermocouples in a few points, metallograp-
hic tests are evaluated, hardness across the individual
areas of HAZ, grain size, penetration size, bead over-
lay, beads geometry, geometry of melted area, real
welding parameters and efficiency are measured. Me-
asured data are then used for comparison with nume-
rical results and for final modification of input data
adopted from the references.

It is necessary to order laboratory measurement of
non-standard material properties together with the
experimental measurements. We usually use welding
CCT diagrams of austenite decomposition for metal-
lurgical computation of welding simulation. Their oc-
currence in the references is very rare and in most
cases they must be measured. Use of welding diagram
«in situ» proved good for the metallurgical compu-
tation. The diagram is determined directly for the
welding conditions and its advantage is the determi-
nation of transformation temperatures—constant coo-
ling rate relation. This relation can be easily entered
into the computer by means of single-element model.
It is necessary to know thermal-physical properties of
the material up to the temperature of melting for the
thermal computation. In case of ferritic-pearlitic ste-
els it is necessary to know thermal properties of α-
and γ-phases in particular temperature range. Thermal
properties are often shown in the references and their
usage needs extra verification. Mechanical properties
of steels used for welding are probably most difficult
to obtain. If we accept a hypothesis that the resulting
mechanical properties of HAZ are depending upon
the percentage representation of individual phases,
we urgently need to know mechanical properties of
individual phases up to the temperature of melting.
We need to know complete stress-temperature diag-
ram up to the melting point, not only the yield point
and the ultimate strength. It took us more then two
years to acquire this non-standard method of meas-
urement.

Residual stresses measurement is separate part of
welding process simulation. We used the drilling met-
hod earlier but lately we use more modern methods
like radiographic or neutron diffraction. We perform
residual stress measurements on experimental models
that are easy to move and can be transferred from one
laboratory to another easily. Measured values of re-
sidual stresses are used in the first verification part
of the procedure. When we use these values we must
be aware of the fact that above mentioned measure-
ments are average in measured volume and that the
resulting value of stress measurement is performed on
certain area or volume. However, the FEM method
enables us to create the whole series of points on
measured surface (volume) and we must be aware of
it when comparing the measurement and the compu-
tation.

Metallurgical analysis and «in situ» diagram.
Usage of welding diagram «in situ»[1] for the needs
of metallurgical computation proved to be very useful.
Its advantage is performing under the conditions of
welding on welding device. The benefit of the com-
puter diagram processing is that the phase percentage,
hardness and grain sizes are determined for each co-
oling rate. It enables very fast processing by means
of simple single-element models and transfer into real
simulation. One element is created in FEM and is
cooled at exact constant speed. When the element is
cooled to ambient temperature its hardness is calcu-
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lated and compared with «in situ» diagram (Fi-
gure 2). The hardness computation by means of em-
piric expressions is influenced by chemical composi-
tion of the material, percentage representation of in-
dividual phases and cooling rate across characteristic
temperatures. Chemical composition is exactly given;
cooling rate is also exactly determined so that the
agreement of the result and measurement can be ac-
hieved only by changing of percentage of phases.
Changing the transformation coefficients can easily
perform this. This is the way that the whole CCT
diagram can be entered into the program in a short
time. In some cases it is difficult to enter the whole
diagram and only partial entry is used. It is possible
to determine the range of cooling across characteristic
temperatures for each technology of welding and ma-
terial. The speed of cooling from temperature 800 °C
to temperature 500 °C, i.e. t8/5, is usually used for
welding in the Czech Republic. Then we focus only
to certain part of the CCT diagram that is important
due to technology used.

The assumption for creation of welding CCT di-
agrams is that any place in the HAZ will have in
certain time different temperature, different degree
of stress and homogeneity. These curiosities have an
influence on the shape of austenite decomposition di-
agrams particularly regarding kinetics of decomposi-
tion a percent of phases. The evident influence of
grain size in individual areas of HAZ on phase tran-
sformations can be traced on CCT diagrams published
in available papers. However, the decomposition di-
agram created by means of «in situ» method proved
to be most acceptable for the numerical welding si-
mulation since its elaboration method is most approx-
imate to real conditions. The method consists in the
insertion of a thermocouple into the sub-weld deposit
area and measurement of thermal cycle during the
welding. Obtained signal is properly derived to ac-
quire temperatures of individual phase conversions.
The diagram supplemented with structural analysis,
hardness measurement and grain size can be used as
adequate basis for metallurgical computation for wel-
ding simulation.

Thermal analysis and thermal source model. We
will pay special attention to the correct determination
of thermal load. Thermal load, representing thermal
energy flow into the material during the welding is
in fact the only load of computational model for wel-

ding simulation. The amount of thermal flow into the
material is determined by welding parameters, by the
welding technology used and by welding speed. Op-
timum thermal model for welding shall determine the
relation between the thermal flow into the material,
between the distance from the axes of the welding
wire, where is maximum energy, between welding
parameters of given technology set (amperes, volts,
efficiency) and between the welding speed. Described
relation was found in reference [2—4], has been mas-
tered, improved and verified. It is in principle moving
three-dimensional (3D) dual ellipsoid model of the
thermal source, assuming transfer of thermal flow
into the material across the melted area (Figure 3,
a). The model can be used for the solution of both
two- and three-dimensional tasks. It is possible to
perform also the optimisation of welding parameters
set up. For practical usage of thermal model it was
necessary to extend experimental job and perform
exact 3D determination of melted area in dependence
on welding technology used and on welding parame-
ters. With such model of thermal source we obtained
almost identical results in comparison with experi-
mental measurements [5, 6].

By introduction of moving thermal source on the
computational model we create a local coordinate sys-
tem, where the amount of thermal flow into the ma-
terial depends upon the distance from the centre of
welding (Figure 3, b). Exponential distribution of
the thermal flow above melted area is supposed. The
activity of the thermal flow before and after the centre
of welding is embraced. Different distribution of ener-
gy intensity in the quadrants before and after the
centre is modelled by means of coefficients, determi-

Figure 2. Welding «in situ» CCT diagram

Figure 3. Moving heat source model of FEM
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ned on the basis of thermal cycles measurement on
verification models. Energy distribution in the arc
can thus be easily selected on the basis of welding
technology used. The size of computed melted area is
compared with the size on the micrographs. Computed
cooling rates are compared with temperature courses
measured on thermocouples.

It is very easy to use the thermal source model on
3D models [7]. It is necessary just to determine initial
position of the source, specify the trajectory of mo-
vement and the program (internal/external Fortran
language or pre-define heat sources) calculates its po-
sition depending upon the speed of source movement.
A local co-ordinate system is created after the position
determination and the thermal flow in individual ele-
ments is calculated. A full 3D model with a suffici-
ently fine mesh can model the heat flow very accura-
tely. By repeating the analysis with various sets of
the data, error bounds for the computed temperatures
can be estimated. The opinion that 3D analysis has
not been standard procedure for thermal and ther-
moplastic analysis of weld joints and that costs have
not been affordable seems bit archaic. It is the trend
that computing hardware costs fall down and the ef-
ficiency of numerical methods increases. It seems the
3D analysis of a welds is possible now.

For instance, when the study concerns a transverse
cross-section (perpendicular to the welding directi-
on), the effect of the velocity of the heat input is
neglected. That explains the fact that the knowledge
of the size of the HAZ and/or the cooling rates is
very important. Its usage for 2D tasks has to be mo-
dified. In fact perpendicular movement of the thermal
source to the calculated section is simulated in 2D
tasks. 2D models can correctly interpret the moments
when melted area passes through calculated section
even if we neglect 3D heat removal into the material.
However, 2D models do not exactly catch the reality
when melted area comes behind the imaginary section
and influences it thermally. During the verification
we have found that for usage of moving thermal source
in 2D tasks certain correction of boundary conditions
is necessary. Based on the experiments we came to

the conclusion that the same cooling rates in the HAZ
can be achieved when we do not enter the heat transfer
coefficient into air on molten elements and make a
tiny modification of the distance behind the centre of
arc.

Thermo-plastic computation. Resulting mechani-
cal properties of weld joints depend upon the percent-
age phases distribution and grain size in the HAZ.
The properties of the HAZ are determined from mec-
hanical properties of individual phases. Plastic beha-
viour of material results in dislocation movement. If
a dislocation hits an obstacle, e.g. grain boundaries,
alloying elements, segregation, etc., their movement
is stopped and only addition of higher energy can
start further dislocation movements. We speak about
deformation strengthening. We know that each phase
has quite different strengthening character from mec-
hanical property measurement of individual phases.
Deformation parameters of each phase strengthening
have fundamental influence on determination of ma-
terial strengthening as a whole. In case of martensitic
transformation, where the deformation is very small,
the deformation strengthening is modelled by means
of material memory coefficient, expressing anisotropic
behaviour of martensite.

During the metallurgical transformation in the
stress fields arising plastic deformation causes reduc-
tion of stress up to zero. This phenomenon is caused
by the volume change during the decomposition of
austenite to α-phases. Austenite in the steel generates
a cubic crystal lattice flat centred, while α-phases
have spatially centred crystal lattice. Each lattice oc-
cupies different volume in the space. Stress reduction
is done to the prejudice of the softest phase even
without outside stress. The factor describing this im-
portant phenomenon shall be included in the expres-
sion for total strain. If the transformation plasticity
is not included in the computation the difference of
resulting residual stresses can be (according to our
experience) up to 120 MPa.

One of the decisive influence upon the residual
stresses of thermoplastic computation has completely
different behaviour of individual phases. Thermal
strain εth is calculated from thermal expansion by
means of well known expression εth = α(ΔT), where
α is thermal expansion coefficient. Use of relation of
εth on the temperature and on the phases is very prac-
tical since it enables to involve the phenomenon when
the metal has zero thermal expansion in the moment
of metal solidification. Correct simulation in indivi-
dual parts of the HAZ is most important for correct
results acquirement. Zero thermal expansion εth = 0
shall be assigned to the area of austenite solidification.
It is further reckoned only with its contraction and
influence upon the weld surroundings (Figure 4, a).
Special area from the point of thermal expansion is
the area where the basic material is mixed with filler
metal. The temperature of basic metal is increased
very quickly to the temperature of melting and thusFigure 4. Thermal strain behaviour in HAZ

164



acts degenerately upon originating coarse-grained
area of HAZ by its thermal expansion.

When the temperature reaches temperature of mel-
ting all previous deformations become zero and in the
moment of resolidification the area has zero deforma-
tion. It is so called molten/remolten effect (Figure
4, b). We can proceed similarly in the transformation
process, where transformed phase has also zero ther-
mal deformation. However, we will have to enter
different, perpendicular thermal deformation for each
transformed phase from austenite. Due to the fact
that the phase transformations run at different tem-
peratures resulting thermal deformation of the HAZ
behaves according to the typical dilatometric curve
(Figure 4, c). Thermal deformation of the basic ma-
terial, where there are no phase transformations, be-
haves as linear (Figure 4, d). Consideration of thermal
deformations process in individual areas of welding
has fundamental influence on correct simulation of
welding conditions.

Practical usage of SYSWELD program in indus-
try. SYSWELD program has been used in the Insti-
tute of Applied Mechanics in Brno for more than ten
years. We acquired a lot of experience during this
period so that we can use it for the solution of very
important and time-consuming projects. SYSWELD
program was used for the welding optimisation, for
the development of new technological procedures of
welding without post welding heat treatment [7], for
the simulation of real weld repairs on structures, for
the determination of defect behaviour in the field of
residual stresses. The program was used for the simu-
lation of arc and electroslag welding. Frequently there
was only short time left for the solution, less than
one or two weeks. Some last two important tasks are
presented as examples.

Analysis of field weld repair of emergency pipe-
line. An emergency pipeline system (351×36 mm) of
a newly erected power plant is made of low-alloy steel
with an anticorrosive cladding on internal pipe surface
and side cladding surfaces (Figure 5). After welding
the anticorrosive cladding the manufacturer of the
pipeline parts annealed them to relieve internal stress.
During the X-ray examination of the field weld, de-
fects of slag-type were found and these have to be
remedied. When grinding the slag off the covering
austenitic layer was also ground off on two places,

which enables to make the field weld without prehe-
ating. Since a new part could not be manufactured it
was decided to remedy the defect with a special tec-
hnology without a preheating and successive annea-
ling to relieve internal stress. The job should be done
under a strict supervision of State Authorities. Except
others the State Authorities also required a detailed
stress analysis with the assessment the repair had on
the weld joint service life.

Both the welded parts of the pipeline were moved
to an assembly hall where the pipeline to be repaired
was put in vertical position with a crane. First 22
beads were deposited on the side pipe wall down-
wards. After depositing the first layer the weld deposit
was ground off to its one-half thickness. Only after
grinding off the second, annealing, layer was deposi-
ted. After depositing the fourth layer the pipe was
put horizontally and the rest, closing part, was wel-
ded. The ground-off region was remedied with 32
vents. SYSWELD program was used to simulate the
whole remedy process with covering all transforma-
tion phases in base material to determine exactly the
level of residual stresses.

A 2D plain strain model was used to simulate the
repair. Heat load caused with individual beads was
determined on the basis of experiments done in full
scale before the repair proper. Material properties
were verified in preceding jobs with the same mate-
rials. Since the State Office for Nuclear Safety pres-
cribed to assess the repair effect on the service life all
design service conditions have to be analyzed. The
same plain strain model was used for the stress analysis
of the design service conditions. The effect of the
residual stresses on the pipeline service life was de-
termined from the comparison of the accumulated ma-
terial damage due to design modes with and without
calculated residual stresses. Evolution of residual
stress during repair is shown on Figure 6.

Defect repair simulation in threaded hole root.
Research Welding Institute, Bratislava, develops a
new technology of a defect repair in a threaded hole
root of steam generator cover. The idea of the nume-
rical repair simulation should provide an operator
with additional information for the development of a
new technology. A manhole of the steam generator is
of a cylindrical cross section and is provided with a
cover having 32 bolts. The technology of the defect

Figure 5. Sketch of repair region
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repair in the thread root includes cutting off a defec-
tive thread and depositing three layers of high-
strength filler material to the hole for repairing with
TIG method. After depositing the filler material the
thread is re-cut. A high number of holes along the
cover periphery does not leave much space for the
task simplification so that a special procedure of the
repair analysis has to be worked out including 3D
and 2D models. The stress analysis of the threaded
hole repair resulted in a distribution of residual stres-
ses in base material.

 The simulation procedure includes two parts. The
first part of the repair simulation calculates the tem-
perature fields over all weld depositing the first filler
material layer to the hole for repair. A space model
of the flange with the hole under repair and two
adjacent holes was created for the calculation of tem-
perature fields (Figure 7). A model of a movable
temperature source was applied to the hole under re-
pair and it simulates relatively precisely the moving
molten pool during welding. The source started to move

Figure 6. Results of welding residual stress analysis: a – evaluation of deposits; b – evaluation of residual stress during deposition
of the first, second and forth layers; c – evaluation of residual MISE after repair (MPa); d – phase proportion after repair

Figure 7. 3D threaded hole model for temperature fields analysis
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at the hole bottom and continued along a spiral to-
wards the surface. The model considered the rate of
welding and even space size of the molten pool fixed
on the basis of welding parameters (Figure 8, a).

The other part of the simulation calculates the
elastic-plastic stresses during the repair (Figure 8, b).
This part also includes a model describing transfor-
mation phenomena taking place in material during
the repair. Numerical repair simulation uses two plane
models. Temperature field got in the first part of the
solution is applied for the verification of temperature
fields got from the plane models. The first in-plane
model represents a cross section in the middle of the
manhole. The second plane model represents a longi-
tudinal section of the hole under repair. The model
simulates the depositing of three layers at the hole
bottom where a high stress concentration can be sup-
posed. The goal of the second phase is to determine
the magnitudes of stresses and deformations over all
the hole under repair and in its vicinity. Residual
stresses were included in the assessment of the service
life of the repaired hole (Figure 9).

Conclusion. The case study illustrates the use of
numerical analysis method for weld joins. Phase
transformations are incorporated in welding simula-
tion in HAZ. Thermal loading was verified with
experiments. Material property of individual phases
were measured and verified before real simulation of
repairs. Combination 2D and 3D models reduce time

of the solution and it seems very practical. To handle
successfully the problems of welding simulation it is
necessary to have a high level of theoretical know-
ledge in several scientific fields. First of all it
concerns the material engineering to understand ma-
terial behaviour during the welding process, then the
mechanics of rigid bodies for the internal verification
of the stress results, then the welding technology and
finally the experimental measurement to define the
test on measuring non-standard material charac-
teristic of individual phases up to high temperatures.
Knowledge of several scientific fields increases the
demands on the author’s theoretical knowledge of
welding simulation.
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РАСЧЕТ УСЛОВИЙ СВАРИВАЕМОСТИ
НИЗКОЛЕГИРОВАННЫХ

ЗАКАЛИВАЮЩИХСЯ СТАЛЕЙ

Ю. М. ЛЕБЕДЕВ
(Укр. гос. мор. техн. ун-т им. адмирала Макарова, г. Николаев, Украина)

Математической обработкой результатов испытаний по методу вставок закаливающихся при сварке сталей получено
уравнение для расчета критических напряжений замедленного разрушения ЗТВ с мартенситной структурой. Рас-
смотрены вопросы склонности к образованию холодных трещин сварных соединений со смешанной мартенситно-
бейнитной структурой ЗТВ.

Equation for calculation of delayed fracture critical stresses in the HAZ with a martensitic structure has been derived
by mathematical processing of results of implant tests of steels hardening during welding. Issues associated with
susceptibility of welded joints with a mixed martensitic-bainitic structure of the HAZ to cold cracking are considered.

При сварке низколегированных высокопрочных
сталей в результате высоких скоростей охлаждения
высокотемпературные участки зоны термического
влияния (ЗТВ) испытывают мартенситное превра-
щение. Неравномерное распределение внутренних
микронапряжений, обусловленных природой этого
превращения, приводит к их последующей релак-
сации за счет процессов микропластической дефор-
мации. Она, усиливаемая действием остаточных
сварочных напряжений и напряжений от внешней
нагрузки, а также отрицательного влияния водоро-
да, может привести к образованию микротрещин с
последующим перерастанием их в макротрещины,
а затем и к разрушению сварных соединений по
ЗТВ. Такие трещины получили название холодных.

 Несмотря на то что основные факторы образо-
вания холодных трещин известны, аналитические ме-
тоды оценки склонности к их образованию в основном
носят качественный характер. Поэтому разработка
количественных расчетных методов оценки сварива-
емости высокопрочных закаливающихся сталей явля-
ется актуальной задачей.

Одним из методов исследований, позволяющим
получить количественную информацию о влиянии
режима и условий сварки на склонность к образо-
ванию холодных трещин при сварке закали-
вающихся сталей, является метод вставок [1]. Вы-
полненный объем исследований по этому методу
для сталей различного легирования позволил по-
лучить расчетное выражение для критических на-
пряжений замедленного разрушения σкр металла
ЗТВ с полностью мартенситной структурой для
соединений с бейнитным металлом шва. Путем ма-
тематической обработки экспериментальных дан-
ных с учетом основных факторов, влияющих на
образование холодных трещин, получено урав-
нение

σкр (MПa) = (4,6 — 0,075W550) ×

× (Mн — 140 — 1,4W550) √⎯⎯⎯0,08
d

 
1

√⎯⎯⎯H0

,
(1)

где W550 – мгновенная скорость охлаждения при
температуре 550 °С; Мн – температура начала мар-
тенситного превращения стали; d – средний
диаметр аустенитного зерна ЗТВ, из которого при
охлаждении образовался мартенсит; H0 – концен-
трация диффузионного водорода в наплавленном
металле, определяемая по «карандашной пробе»
[2], см3/100 г. Среднеквадратичное отклонение
расчетных значений от экспериментальных состав-
ляет ±40 МПа.

Критерием образования холодных трещин в
сварном соединении по [3] является

σкр = kσ0,2, (2)

где k – коэффициент риска; σ0,2 – предел теку-
чести свариваемой стали.

В связи с тем, что испытывались образцы-
вставки с концентратором напряжений в виде над-
реза можно принять k = 1 и рассчитать по формуле
(1) условия стойкости сварного соединения к хо-
лодным трещинам при мартенситной структуре
ЗТВ. Однако жесткие и не всегда выполнимые
условия получения качественных сварных сое-
динений с мартенситной структурой ЗТВ требуют
прогнозирования стойкости к образованию холод-
ных трещин металла со смешанной мартенситно-
бейнитной структурой. По этому вопросу имеются
лишь качественные данные по отдельным сталям.
Поэтому целесообразно проанализировать влияние
структуры ЗТВ в существующих методах оценки
свариваемости закаливающихся сталей, получен-
ных на основе испытаний сварных соединений.

Одним из таких методов аналитической оценки
свариваемости для низкоуглеродистых низколе-
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гированных сталей является показатель трещино-
образования Pc, предложенный японскими иссле-
дователями Е. Ито и К. Бэсё [4]:

Pc = C + 
Si
30

 + 
Mn + Cr + Cu

20
 + 

Mo
15

 + 
V
10

 +

+ 5B + 
δ

600
 + H

60
.

(3)

Оценка свариваемости по параметру Pc при-
менима для сталей, содержащих 0,07...0,22 % C;
0,4...1,4 % Mn; до 0,6 % Si; до 1,2 % Cr; до 1,2 % Ni;
до 0,7 % Mo; до 0,12 % V; до 0,5 % Cu; до 0,005 % B
для толщин свариваемых пластин 19...50 мм и кон-
центраций диффузионного водорода от 1 до
5 см3/100 г.

Критическое значением Pc = 0,286. До этого зна-
чения Pc холодные трещины при сварке стали не
возникают. Если Pc превышает его, то предотв-
ратить образование холодных трещин при сварке
данной стали можно предварительным подогревом
ее перед сваркой до температуры, значение которой
можно рассчитать по формуле

Tп (°C) = 1440Pc — 392. (4)

Таким образом, оценка свариваемости низкоуг-
леродистых низколегированных сталей для эф-
фективной погонной энергии 13...14 кДж/см по
параметру Pc позволяет учитывать влияние на
склонность к холодным трещинам химического сос-
тава стали, концентрации диффузионного водорода
и толщины листов при их сварке качественными
электродами с основным покрытием. В дальнейшем
этот показатель модифицировался (РW, РH), одна-
ко эта модификация базировалась на основах пока-
зателя Pc.

Поскольку образование холодных трещин свя-
зано с образованием мартенсита, то целесообразно
оценить количество мартенсита в ЗТВ при сварке
сталей с помощью которых получены выражения
для вероятностей отсутствия трещин и раст-
рескивания жестких сварных проб и обоснован
параметр трещинообразования Pc.

Количество мартенсита, образуемого в ЗТВ
сварных проб в этих сталях, можно рассчитать в
зависимости от их состава и режима охлаждения
по [5, 6].

Согласно [5] содержание мартенситной состав-
ляющей в ЗТВ сварных соединений низколе-
гированных сталей можно рассчитать по формуле

M(τ) = 100 
⎡
⎢
⎣

⎢
⎢1 — Ф 

⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
ln τ — ln τм

ln Sм

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟

⎤
⎥
⎦

⎥
⎥, (5)

где τ – время охлаждения ЗТВ от 850 до 500 °С,
с; τм – время охлаждения в том же температурном
интервале, при котором в ЗТВ образуется 50 % мар-
тенсита; SM – постоянная, которая для заданного
состава стали характеризует крутизну спада кривой
содержания мартенсита по мере увеличения вре-
мени τ.

Значения ln τM и ln SM рассчитываются в за-
висимости от химического состава стали. Количес-
тво мартенсита в ЗТВ низколегированных сталей
по формуле (5) можно рассчитывать для сталей,
содержащих, не более: 0,4 % C; 2 % Mn; 0,8 % Si;
2 % Cr; 1,5 % Ni; 1 % Mo; 0,3 % V; 0,5 % Cu, 0,06 %
Ti; 0,06 % Al; 0,5 % W; 0,1 % Nb. При этом время
охлаждения термического цикла ЗТВ от 850 до
500 °С должно находиться в пределах от 5 до 200 с.

Согласно другому методу [6] рассчитывается
критический режим охлаждения, при котором из
аустенита ЗТВ образуется структура, состоящая из
95 % мартенсита и 5 % бейнита:

Δtз = (5,5C)1,45⋅10r, (6)

где Δtз – время охлаждения аустенита от критичес-
кой точки Аз до температурного начала мар-
тенситного превращения Мк, когда в ЗТВ образу-
ется 95 % мартенсита; C – процентное содержание
углерода в аустените по массе; r = 0,32 (Si — 0,3) +
+ 0,62(Mn — 0,6) + 0,66(Cr — 0,15) + 0,25 (Ni —
0,15) + 0,1Mo + 1,08V – показатель степени, за-
висящий от содержания легирующих элементов в
стали.

Практически полная закалка аустенита ЗТВ у
сталей может произойти, если время охлаждения
от Аз до Мк на стадии охлаждения после прогрева
дугой Δtохл будет меньше Δtз. Время Δtохл зависит
от погонной энергии нагрева и значений кри-
тических точек Аз и Мк и может быть рассчитано
по формуле

Δtохл = 
qп
2πλ

 
⎛
⎜
⎝

1
Mн — T0

 — 
1

Aз — T0

⎞
⎟
⎠
, (7)

где qп – погонная энергия сварки; λ –
коэффициент теплопроводности стали; T0 –
начальная температура изделия.

Критическую точку Аз можно рассчитать по фор-
муле, полученной нами при математической обра-
ботке около 40 марок конструкционных низко-
легированных сталей различного легирования:

Аз(°С) = 910 — 229С + 32Si — 25Mn — 8Cr —

— 18Ni + 2Mo + 117V — 24Cu + 7W — 120B,
(8)

где C, Si, Mn, Cr, Ni, Cu, W, V, Mo, B –
содержание углерода и легирующих элементов в
стали по массе, %.

Среднеквадратичное отклонение составляет
±11 °С.

При расчете Мн в зависимости от химического
состава для 17 низко- и среднелегированных сталей
(у которых содержание углерода и легирующих
элементов изменялось в пределах: С от 0,04 до
0,23 %; Si от 0,25 до 0,49 % (в обработке не вклю-
чен); Mn от 0,37 до 3,7 %; Cr от 0 до 4,2 %; Ni от
0 до 4,8 %; Mo от 0 до 0,53 %; V от 0 до 0,18 %; Zr
от 0 до 0,15 %; Ti от 0 до 0,05 %) выполнена мате-
матическая обработка экспериментальных данных
кинетики превращения аустенита в условиях воз-
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действия сварочных термодеформационных цик-
лов. Расчетное уравнение имеет следующий вид:

Mн = 520 — 380C — 18,4Mn — 12Cr —

— 8,2Ni — 21,5Mo — 170V + 6,6Zr + 500Ti.
(9)

Cреднеквадратичное отклонение составляет
±16 °С.

В соответствии с [6] можно рассчитать также
время охлаждения ЗТВ от критической точки Аз до
Мн, когда в ней образуется 50 % мартенсита. Это
время Δt0,5

M  рассчитывается по формуле

Δt0,5
M  = (9С)1,45⋅10n, (10)

где n = 0,48(Si — 0,3) + 0,73(Mn — 0,6) + 0,75(Cr —
0,15) + 0,32(Ni — 0,15) + 0,63Mo + 1,14V – пока-
затель степени, зависящий от содержания леги-
рующих элементов в стали.

Рассчитав Δt0,5
M  и Δtз, интерполированием можно

определить содержание мартенсита в ЗТВ от 50 до
95 %.

В расчетах по формулам (6) и (10) нет конк-
ретных ограничений по времени охлаждения ЗТВ,
но предполагается, что сформированный аустенит
в высокотемпературных участках ЗТВ имеет расп-
ределение углерода, близкое к однородному. Рас-
четы по этим формулам могут проводиться для ста-
лей, содержащих: 0,04...0,59 % C; 0,3...1,85 % Si;
0,3...3,7 % Mn; 0,15...3 % Cr; 0,15...3,6 % Ni;
0...0,5 % Mo; 0...0,21 % V. Результаты расчета
количества мартенсита в ЗТВ по формулам (5) и
(6), (10) приведены в таблице.

Анализ результатов расчета содержания
мартенсита в высокотемпературных участках ЗТВ
жестких проб по (5) и (6), (10) показал хорошее
совпадение. Среднеквадратичное отклонение по
двум методам расчета для 24 сталей составляет
±14 %.

Сопоставление параметра Pc со структурой ЗТВ
сталей показывает, что если его значение
становится выше критического, то доля мартенсита
в ЗТВ почти всегда превышает 50 %. 

Расчет температуры предварительного подогре-
ва с использованием Pc по уравнению (4) для не-
которых сталей (№ 2, 11, 15, 17, 18, 27) дает за-
вышенное значение, так как при этой температуре
подогрева количество мартенсита в ЗТВ не-
значительно. По другим сталям сопоставление тем-
пературы предварительного подогрева, предотвра-
щающей образование холодных трещин в жестких
пробах, с содержанием мартенсита в ЗТВ позволяет
установить критические, допустимые значения
доли мартенсита при сварке низколегированных
сталей повышенной прочности. Так, для 15 сталей
с содержанием мартенсита в ЗТВ от 50 % и более
статистический анализ позволяет найти наиболее
вероятную допустимую долю мартенсита в ЗТВ
жестких проб, при которой не происходит их рас-
трескивание. Среднеарифметическое значение рас-
сматриваемого вариационного ряда равно 74,3 %.

 Поскольку параметр Pc вероятностный, то за
максимально допустимое значение содержания мар-
тенсита в ЗТВ рассматриваемых сталей можно
принять 70...75 %. Из них в некоторых сталях появ-
ление трещин возможно и при более низком его
содержании в ЗТВ, вплоть до 50 %. Отсюда для
обеспечения стойкости к холодным трещинам необ-
ходим предварительный подогрев, обеспечи-
вающий количество мартенсита в ЗТВ в указанном
диапазоне. Минимальной температурой подогрева
будет та, при которой в ЗТВ образуется 70...75 %
мартенсита, а максимальной – 50 %. Вопрос о том,
какое содержание мартенсита  ЗТВ будет кри-
тическим  с точки зрения образования холодных
трещин зависит от конкретных условий сварки,
химического состава стали и ее механических
свойств.

Для случая наплавки на массивное изделие или
многопроходной сварки листов значения этих тем-
ператур можно рассчитать по уравнению (7), где
вместо времени Δtохл необходимо подставить

величины Δt0,5
M  и 

Δt0,5
M  + Δtз

2
.

Для случая однопроходной сварки

Δtохл = 
q2

4πλv2δ2 
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⎣

⎢
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1
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2
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⎦

⎥
⎥
, (11)

где δ – толщина листа.
Полученные рекомендации для указанных

условий сварки справедливы, если температура
предварительного подогрева не превышает 200 °C.
Предварительный подогрев до более высоких тем-
ператур приводит как к отдыху образуемого мар-
тенсита в ЗТВ, так и ускорению процесса дегазации
диффузионного водорода из сварного соединения.
В этом случае допустимое содержание в ЗТВ
(70...75 %), не приводящее к образованию холод-
ных трещин, может быть повышено. Об этом свиде-
тельствуют и расчетные данные таблицы, получен-
ные для сталей № 13, 14, 29, 30. Следует отметить
смещение вправо, примерно на 0,025, показателя
Pc со структурой ЗТВ с 50 % мартенсита относи-
тельно его критического значения 0,286. Это, по-
видимому, связано с более резким охлаждением
ЗТВ жесткой пробы с Y-образной разделкой, чем
в принятом расчете термического цикла при наплав-
ке на массивное изделие. 

В работе [7] установлено, что зависимостью
между значениями Рc (РW) можно пользоваться до
полной погонной энергии сварки 30 кДж/см (эф-
фективной около 24000 Дж/см) при сравнимой
длительности охлаждения от 300 до 100 °C. Выпол-
ненные аналогичные расчеты для 25 сталей, на ко-
торых сваривались жесткие пробы, показали, что
Рc (РW) для ЗТВ со структурой 50 % мартенсита
сдвигается к значению 0,36. Поэтому расчет темпе-
ратуры предварительного подогрева по формуле
(4) в этом случае дает завышенное значение.
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 Поскольку склонность сталей к образованию
холодных трещин в сварных соединениях про-
является в ЗТВ с мартенситной структурой, то
влияние легирования сталей следует оценивать с
учетом этого превращения. Влияние углерода и
легирующих элементов на процессы замедленного
разрушения сварных соединений и образование
холодных трещин обусловлено температурным
интервалом мартенситного превращения. В работах
[8, 9] установлено, что сопротивляемость за-
каливающихся сталей образованию холодных
трещин увеличивается с повышением температуры
начала мартенситного превращения. При высоких
температурах происходит самоотпуск мартенсита,

что ведет к релаксации внутренних мик-
ронапряжений и снижает способность его к за-
медленному разрушению. На наш взгляд, не-
обходимо проанализировать влияние на за-
медленное разрушение не только температуры
начала мартенситного превращения, но и всего
температурного интервала этого превращения.

С этой целью проанализировано влияние уг-
лерода и легирующих элементов также на
температуру образования 50 % мартенсита М50 и
температуру образования 75 % мартенсита М75.
Математическая обработка выполнена для мар-
тенситных превращений, происходящих в сталях,
аналогичных при выводе уравнения (9):

Влияние химического состава сталей [7] на количество мартенсита в металле ЗТВ сварных соединений жестких проб, на основе
которых установлен параметр трещинообразования Рc

№
п/п

Рc
(хим.)

Рc
Аз,
°C

Mн,
°C

Δt0,5
M

,
c

Δtз,
c

M, % Tп, °C;
M, % по (Рс)

Tп, °C, при

по (6), 10 по (5) 70...75 % М 50 % М

1 0,214 0,290 871 445 2,6 0,63 — 13 — — —

2 0,225 0,323 877 452 1,8 0,74 — 21 73; <<50 — —

3 0,245 0,326 871 432 19,4 3,0 83 53 77; 80 141 237

4 0,255 0,331 841 449 7,5 2,5 52 54 85; 50 — 64

5 0,308 0,353 845 438 12,2 1,9 72 73 116; 62 — 159

6 0,199 0,276 850 441 5,1 1,7 — 34 — — —

7 0,292 0,369 859 430 18,4 3,1 83 65 139; 71,5 135 221

8 0,224 0,322 865 450 10,8 3,4 77 43 72; 70 50 126

9 0,270 0,359 861 431 8,4 3,1 60 58 125; <50 — 63

10 0,316 0,393 854 418 19,8 3,8 85 78 174; 66 140 219

11 0,248 0,325 833 437 4,0 1,5 — 53 78; <<50 — —

12 0,303 0,349 857 411 17,4 2,9 81 85 110; 71 99 191

13 0,335 0,412 828 401 56,2 15,3 >95 91 201; 92 280 316

14 0,359 0,457 823 406 96,3 12,7 >95 96 266; 84 325 354

15 0,266 0,345 854 434 6,0 2,2 45 51 105; <<50 — —

16 0,317 0,394 844 407 15,2 3,0 79 83 175; 50 70 175

17 0,184 0,313 877 458 1,8 0,42 — 4 60; <<50 — —

18 0,214 0,321 878 453 1,8 0,73 — 19 70; <<50 — —

19 0,264 0,370 870 425 29,0 4,2 89 64 141; 81,5 210 312

20 0,252 0,383 839 448 8,3 2,7 58 58 160; <50 — 88

21 0,296 0,403 854 421 20,4 3,2 84 84 188; 85 140 227

22 0,222 0,350 847 432 7,4 2,5 51 53 112; <50 — 38

23 0,295 0,423 857 426 21,1 3,5 85 70 217; 60 156 237

24 0237 0,344 861 444 11,4 3,7 80 49 103; 60 70 150

25 0,313 0,419 854 415 16,5 5,6 88 78 211; <50 120 187

26 0,304 0,432 856 425 14,6 2,9 78 65 230; <50 85 176

27 0,235 0,363 836 442 3,2 1,3 — 57 130; <<50 — —

28 0,306 0,412 859 413 14,0 2,5 76 81 201; <50 55 154

29 0,293 0,422 837 415 33,3 9,7 >95 82 216; 78,5 240 284

30 0,353 0,480 825 408 103,0 13,1 >95 96 299; 81 330 359

31 0,266 0,373 857 437 5,0 1,9 — 43 145; <50 — —

32 0,312 0,440 848 408 15,8 2,9 80 85 242; <50 80 172
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M50 = 520 — 450C — 28Mn — 11,5Cr — 10,6Ni —

— 29Mo — 160V + 24Zr + 180Ti, (12)

M75 = 540 — 595C — 43,4Mn — 14,5Cr —

— 11Ni — 22,6Mo — 125V — 160Zr + 550Ti.
(13)

В приведенных уравнениях среднеквадратичное
отклонение для М50 составляет ±16 °С, а для М75 –
±18 °С.

Данные этого анализа показывают, что по мере
увеличения содержания мартенсита в стали при его
образовании из аустенита углерод и марганец
усиливают понижение температуры мартенситного
превращения. Влияние хрома, никеля и ванадия на
этот интервал примерно постоянно, а титана и
циркония повышают температуру превращения
мартенсита. Последнее, по-видимому, обусловлено
связыванием углерода в стойкие, не растворимые
при сварочном термоцикле, карбиды. Из всех про-
анализированных элементов легирования наимень-
шее снижение мартенситного превращение наблю-
дается при легировании никелем.

Для определения влияния содержания мар-
тенсита в ЗТВ при сварке низкоуглеродистых
низколегированных сталей на критические напря-
жения замедленного разрушения при испытаниях
по методу вставок была выполнена математическая
обработка экспериментальных данных, получен-
ных в работе [10]. В этой работе выполнены испы-
тания по методу вставок 25 сталей, используемых
для трубопроводов в нефтегазовой промышлен-
ности. Поскольку приварка вставок выполнена на
малой эффективной погонной энергии
7500 Дж/см, то несмотря на незначительный уро-
вень легирования сталей аустенит при охлаждении
металла ЗТВ частично превращался в мартенсит.
Содержание мартенсита в ЗТВ было рассчитано по
формулам (6) и (10). Для анализа оставлены 17
сталей, в которых количество мартенсита превыша-
ло 50 %. Содержание углерода и легирующих эле-
ментов в этих сталях находилось в пределах: С от
0,045 до 0,2 %; Si от 0,04 до 0,54 %; Mn от 1,14 до
2,07 %; Cr до 0,55 %; Ni до 1,5 %; Mo до 0,56 %; V
до 0,094 % и Nb до 0,076 %. Предполагалось также,
что на критические напряжения замедленного раз-
рушения влияет значение температуры M75, а также
содержание углерода в стали от которого зависит
твердость мартенсита и уровень внутренних напря-
жений второго рода. Расчет M75 выполняли по фор-

муле (13). В результате математической обработки
получено следующее уравнение:

σкр = 750 — 1500С + 0,6M75 — 5(%М). (14)

Среднеквадратичное отклонение при расчете σкр
по (14) довольно велико и составляет ±100 MПа.
Его можно использовать лишь для качественной
оценки влияния содержания мартенсита в ЗТВ
низкоуглеродистых низколегированных сталей на
их склонность к замедленному разрушению при
сварке. Если предположить, что холодные трещины
в ЗТВ сварных соединений сталей не возникают
при условиях сварки, когда критические напря-
жения при испытаниях по методу вставок равны
или превышают их предел текучести, то для сталей
с более низкими значениями предела текучести сог-
ласно (14) можно допускать в ЗТВ и больше мар-
тенсита. Аналогично будет и с более низкой кон-
центрацией диффузионного водорода. Это позво-
ляет сузить интервал требуемых температур подог-
рева. Получение количественных связей такого
влияния с учетом водорода для смешанной мар-
тенситно-бейнитной структуры ЗТВ требует прове-
дения дальнейших исследований.
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ОСОБЕННОСТИ ТРАНСПОРТА ВОДОРОДА
ПРИ ПОДВОДНОЙ СВАРКЕ ПЛАВЛЕНИЕМ

КОНСТРУКЦИОННЫХ СТАЛЕЙ

С. Ю. МАКСИМОВ, Т. В. КОРОЛЕВА (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),
И. Г. ЛАВРИНЕЦ (НПФ «Корба», пгт Буча, Киевская обл., Украина)

Рассмотрены особенности математического моделирования и результаты расчета транспорта водорода при «мокрой»
подводной сварке плавлением стыковых швов из малоуглеродистой и низколегированной сталей. Показано влияние
глубины сварки на концентрацию водорода в металле шва и ЗТВ.

Peculiarities of mathematical modelling and results of calculation of transport of hydrogen in underwater «wet» fusion
butt welding of low-carbon and low-alloy steels are considered. The depth of welding is shown to affect the concentration
of hydrogen in the weld and HAZ metal.

Введение. При мокрой подводной сварке элек-
трическая дуга горит в парогазовом пузыре, в сос-
таве которого 95...98 % водорода [1 и др.]. С
увеличением глубины сварки давление в нем воз-
растает, что приводит к повышению парциального
давления водорода над сварочной ванной, а это в
свою очередь к увеличению насыщения водородом
жидкого металла капель и сварочной ванны [2 и
др.]. Последнее может приводить к интенсивному
порообразованию в зоне плавления (ЗП), а также к
насыщению водородом зоны термического влияния
(ЗТВ) и, следовательно, к увеличению риска обра-
зования водородных (холодных) трещин.

В настоящее время научились достаточно эф-
фективно бороться с порами с помощью соответст-
вующих металлургических воздействий на жидкий
металл сварочной ванны [3]. Однако в металле ЗТВ
возможности воздействия более ограничены, поэто-
му проблема водородных трещин здесь достаточно
актуальна.

Большие трудности экспериментальной оценки
кинетики насыщения ЗТВ диффузионным водоро-
дом обусловливают привлечение для этих расчет-
ных методов. В этом направлении известен ряд
работ [4—6 и др.] применительно к условиям сварки
в обычных атмосферных условиях. Для мокрой
подводной сварки применение таких подходов тре-

бует соответствующей адаптации. Этому вопросу и
посвящается настоящая работа.
Постановка задачи и экспериментальные на-

блюдения на модельном образце. Рассмотрим кон-
кретную задачу мокрой подводной сварки стыко-
вых соединений из сталей Ст3 и 17Г1С, химический
состав которых приведен в табл. 1. Дуговая ме-
ханизированная сварка порошковой проволокой на
металлической остающейся подкладке (рис. 1)
пластин толщиной 14 мм выполняется многослой-
ной сваркой. Наибольшее беспокойство с позиций
холодных трещин в металле ЗТВ вызывает сварка
корневого шва. В рассматриваемом случае исполь-
зовался режим: Iсв = 160...180 А; Uд = 30...38 В;
vсв = 6 м/ч; αн = 9 г/(А⋅ч); Тср = 20 °С.

В табл.1 для указанного химического состава
приведено значение эквивалента углерода Pсм по
[4], т.е.

Pсм = C + 
Mn + Cu + Cr

20
 + 

Si
30

 + 
Mo
15

 + 
V
10

 +

+  5B + 
Ni
60

.
(1)

Там же указаны критические концентрации диф-
фузионного водорода Нкр, при которых возникает
риск образования холодных трещин для толщин
14 мм в условиях свободного образца (Hкр

св) и за-
крепленного образца (Hкр

зак). Последние рассчитаны
по зависимости из [4]:

log10Hкр = Pω
кр — 12Pсм, (2)

© С. Ю. МАКСИМОВ, Т. В. КОРОЛЕВА, И. Г. ЛАВРИНЕЦ, 2002

Таблица 1. Химический состав сталей Ст3 и 17Г1С в
массовых долях (%)

Сталь C Si Mn Pсм
Hкр
св

,
см

3
/100 г

Hкр
зак

,
см

3
/100 г

Ст3 0,18 0,21 0,55 0,215 32 10

17Г1С 0,16 0,45 1,5 0,25 12 4
Рис. 1. Схема сварного соединения с корневым швом
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где Pω
кр = 4,1 при сварке в свободном состоянии и

Pω
кр = 3,6 при сварке в закрепленном. Видно, что

критические значения Hкр в металле ЗТВ даже
низкоуглеродистой стали Ст3 при сварке в закреп-
ленном состоянии (что довольно характерно для
ремонтных работ под водой) достаточно низкие –
порядка 10 см3/100 г. Для низколегированной
стали 17Г1С эта величина равна лишь 4 см3/100 г,
т. е. риск появления водородных трещин достаточ-
но велик.

В качестве модельных образцов, на которых вы-
полнялась экспериментальная часть работы, ис-
пользовали образцы размером 15 10 25 мм для
определения диффузионного водорода хромато-
графическим методом [7] (ГОСТ 23338—91). Свар-
ка выполнялась на указанном выше режиме в гидро-
барокамере с имитацией глубин от 0,1 до 100 м.
Кроме Ндиф, по этим же образцам определяли со-
держание остаточного водорода Ност и химический
состав наплавленного металла. Полученные резуль-
таты для глубин 0,1; 50 и 100 м приведены в табл. 2.

Результаты экспериментальных наблюдений
показывают, что металл ЗП достаточно интенсивно
окисляется, что приводит к низкому содержанию
углерода, кремния и марганца. Влияние основного
металла образца незначительное. В наплавленном
металле содержание диффузионного и остаточного
водорода возрастает с увеличением глубины
сварки. Естественно ожидать увеличения содер-
жания водорода и в металле ЗТВ, однако измерить
его стандартным методом (учитывая малые разме-
ры металла ЗТВ) затруднительно. Более того,
применение ультрасовременной методики локаль-
ного анализа [5] позволило бы получить только ка-
чественные оценки, поскольку условия охлаждения
модельного образца (рис. 2) и исследуемого сое-
динения (см. рис. 1) заметно отличаются, а про-
водить измерения на натурном образце достаточно
большого сечения затруднительно.

Тем не менее, полученные данные как по нагреву
модельного образца, так и по результатам изме-
рения содержания водорода в наплавленном метал-
ле позволяют в определенной степени уточнить
граничные условия для математического моде-
лирования.

Моделирование температурного поля. Для
описания распределения температур в сечении Z =
= const (см. рис. 1) использовалась компьютерная
программа в рамках 2D, разработанная в ИЭС
им. Е. О. Патона. Распределение температуры T(x,
y, t) определяется решением следующей краевой
задачи:

∂
∂x

 
⎛
⎜
⎝
λ 

∂T
∂x

⎞
⎟
⎠
 + 

∂
∂y

 
⎛
⎜
⎝
λ 

∂T
∂y

⎞
⎟
⎠
 + W(x, y, z) = cγ 

∂T
∂t

, (3)

при t = 0    T = T0(x, y, 0) =

=  
⎧
⎨
⎩

⎪
⎪
Tcр
пл ≈ 1700 °С в ЗП,

20 °С за пределами ЗП,

(4)

при y = 0   
∂T
∂x

 = 0, (5)

на остальной границе теплообмен – по закону
Ньютона

λ 
∂T
∂n

 = — α (T — Tcp) (6)

при α = αв – вне парогазового пузыря; α = αпг –
в пределах парогазового пузыря.

Условия существования парогазового пузыря
определяются температурой поверхности Тп и
глубиной сварки L:

Тп > 100 °C  при L = 0 м;

Тп > 120 °C   при L ≤ 10 м;

Тп > 160 °C   при L ≤ 50 м;

Тп > 185 °C   при L ≤ 100 м.

(7)

Рис. 2. Схема модельного образца

Рис. 3. Зона плавления (серый фон) и зона термического влияния (темный) на глубине 0,1 (а), 50 (б) и 100 м (в) при режиме
сварки: Iсв = 180 А, Uсв = 32 В, vсв = 0,17 см/с; штриховая линия – диффузионная зона; A—Г – характерные точки
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Рис. 4. Кинетика изменения во времени температур, микроструктурных составляющих Vi (i -–аустенит, бейнит, феррит, мар-
тенсит), диффузионного водорода Ндиф, водорода в ловушках Ност для сварного соединения из стали Ст3 в характерных точках
(А – а, Б – б, В – в, Г – г) на глубине 0,1 (I), 100 (II) м
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Рис. 5. Кинетика изменения во времени температур, микроструктурных составляющих Vj(j – аустенит, бейнит, феррит, мар-
тенсит), диффузионного водорода Ндиф, водорода в ловушках Ност для сварного соединения из стали 17Г1С в характерных точках
(А – а, Б – б, В – в, Г – г) на глубине 0,1 (I), 100 (II) м

181



В (3) λ и сγ – теплофизические свойства
материала; в температурном интервале крис-
таллизации ЗП используются значения сγ с учетом
скрытой теплоты кристаллизации материала qск и
эффективного коэффициента теплопроводности
λэ ≅ 5λ(ТS), сγэ = сγ(ТS) + qск/(TL — TS), где ТS,
TL – температура соответственно солидуса и
ликвидуса в ЗП; W

= 
⎡
⎢
⎣

qп
FЗП

 — cγ(Tcp
пр — T0) — qск

⎤
⎥
⎦
 
1
t0

 – распределенный

источник в пределах ЗП,  где qп = 
IсвUд

vсв
 ηи; FЗП

– площадь сечения ЗП; ηи – эффективный КПД;
t0 – время ввода тепла.

В описанной модели величины ηи, αв, αпг опре-
делялись из опытов на модельных образцах. Хоро-
шее согласование с экспериментом получено при
T0 = 20 °C, αв ≈ αпг ≈ 0,208 Вт/(см2⋅°С) и ηи = 0,50
при L = 0...10 м;  ηи = 0,45 при L = 50 м; ηи = 0,40
при L = 100 м.
Математическая модель транспорта водорода.

Использовалась компьютерная программа, разра-
ботанная в ИЭС им. Е. О. Патона, реализующая в
рамках 2D алгоритм, предложенный авторами [6].
Основные положения расчетного алгоритма заклю-
чаются в следующем.

Для рассматриваемой области определяется
потенциал П(x, y, t) концентрации диффузионного
водорода Н(x, y, t) решением краевой задачи

∂
∂x

 
⎛
⎜
⎝
KD 

∂Π
∂x

⎞
⎟
⎠
 + 

∂
∂y 

⎛
⎜
⎝
KD 

∂Π
∂y

⎞
⎟
⎠
 —

— Q(x, y, t) = 
∂
∂t

 (KΠ),
(8)

при t = 0  Π(x, y, 0) = 
H(x, y, 0)
K(x, y, 0)

; (9)

при х = 0  
∂Π
∂x

 = 0; (10)

на границе с водой П(x, y ,t) ≡ 0; на границе в
парогазовом пузыре П(x, y, t) = √⎯⎯⎯PH, где РН –
парциальное давление водорода в парогазовом
пузыре; H(x, y, 0) = H0 – в ЗП, в остальной части
H(x, y, 0) = 0,5 см3/100 г; D, К соответственно –
коэффициенты диффузии и растворимости водоро-
да; Q(x, y, t) – изменение содержания водорода

в ловушках (обратимых и необратимых), вычисля-
емое при температуре 20 °С и атмосферном дав-
лении

Q = μ 
∂
∂t

 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜β 

100 г
γм  

Π2

1aтa
 

293
(T + 273)

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟,

(11)

где β – относительный объем ловушек в единице
объема; γм – плотность металла; 

μ = 0 при Т < Tоб и

∂β
∂t

 — 
2β
Π  

∂Π
∂t

 — β 
∂T
∂t

 
1

(T + 273)
 < 0, (12)

μ = 1 во всех остальных случаях; Тоб – темпера-
тура, ниже которой ловушка становится необ-
ратимой.

В работе [6] предложено величины К(x, y, t),
D(x, y, t) и β(x, y, t) определять в зависимости от
микроструктуры в данной точке ЗП либо ЗТВ в
виде

J(x, y, t) = ∑ 
i

Ji (T)Vi (x, y, t), (13)

где J = K, D, β; i = a – аустенит, i = f – феррит,
i = p – перлит, i = b – бейнит, i = m – мартенсит;
Vi(x, y, t) – массовая доля i-й микроструктуры в
точке (x, y) в момент времени t. Для значений
Ki(T), Di(T), βi(T) в [6] предложены зависимости,
используемые в данной работе.

Параметры в данной модели Н0, βi определялись
на модельных образцах. В табл. 3 приведены
результаты расчета по описанному алгоритму для
модельного образца при Н0 = 25 см3/100 г, βa = 0,
βfp = 0,005, βm = 0,05 в сопоставлении с эксперимен-
тальными данными для ЗП.

Видно, что выбранные параметры Н0 и βi поз-
воляют получить удовлетворительное согласование
расчета с экспериментом. Обращает внимание тот
факт, что в металле ЗТВ модельного образца со-
держание диффузионного водорода достаточно
близко к критическим по табл. 1.
Результаты численных исследований для сое-

динения, приведенного на рис. 1. На рис. 3 приве-
дены расчетные данные по размерам ЗП и ЗТВ для
рассматриваемого соединения (теплофизические

Таблица 3. Результаты расчета и экспериментальные данные
измерения средних концентраций Ндиф и Ност для модельного
образца в зависимости от глубины сварки

L, м t, с
Tmax,
°C

ЗП ЗТВ

Ндиф,
см

3
/100 г

Ност,
см

3
/100 г

Ндиф,
см

3
/100 г

0,1 10
20
28

258
78
38

16,5
13,5

13,0 (14,3)

5,5
7,9

8,2 (7,8)

8,5
6,8
6,6

100 10
20
28

—
—
—

21,3
19,0

18,6 (19,9)

3,7
5,6
5,9

10,0
8,5
8,2

Приме ч а н и е .  В скобках приведены экспериментальные данные.

Таблица 2. Результаты экспериментальных наблюдений на
модельных образцах

Глубина
сварки,

м
Химический состав металла ЗП

Ндиф,
см

3
/100 г

Ност,
см

3
/100 г

0,1 0,034 С; 0,04 Si; 0,07 Mn 14,3 7,8

50 0,053 С; 0,04 Si; 0,04 Mn 15,2 23,4

100 0,046 С; 0,04 Si; 0,05 Mn 19,9 —

Прим е ч а н и е .  Состав парогазового пузыря следующий: О2 <
< 0,52 %, Hост = 96...98 %, CO = 1,8...3,3 %.
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свойства сталей Ст3 и 17Г1С примерно одинаковы,
что определяет незначительное их различие по раз-
мерам ЗП и ЗТВ) при сварке на разных глубинах.
Видно, что с увеличением глубины L уменьшаются
ЗП и ЗТВ, что вполне естественно при постоянном
режиме, поскольку снижается ηи, увеличиваются
энергетические затраты на образование парогазово-
го пузыря вокруг дуги.

Для характерных точек А—В в ЗП и Г в ЗТВ на
рис. 4, 5 представлены расчетные данные по ки-
нетике изменения температур, микроструктур (ис-
пользовалась методика работы [6]), диффузионно-
го водорода Ндиф и водорода в ловушках Ност при
сварке на различных глубинах от 0,1 до 100 м.

С увеличением глубины L в ЗП (точки А—В)
изменения микроструктуры (низкое содержание уг-
лерода и легирующих примесей) незначительное.
Соответственно мало изменяется и кинетика изме-
нения Ндиф и Ност в точках А—В для рассматривае-
мых сталей. Небольшое отличие имеет место в ЗТВ
(точка Г). Причем для стали Ст3 это отличие вы-
ражается в возрастании Ндиф и Ност в пределах 10 %
с увеличением L от 0,1 до 100 м (рис. 4, I, II). Для
стали 17Г1С это отличие более заметно и выража-
ется в увеличении Ност в точке Г с 7 до 9,5 см3/100 г
(рис. 5, I, II) при примерно постоянном Ндиф на уров-
не 7 см3/100 г, что обусловлено более высоким со-
держанием мартенсита (около 30 % по сравнению со
сталью Ст3, где Vm ≈ 0,07 = 7 %).

Для более привычных суждений о кинетике со-
держания водорода в табл. 4 приведены средние пока-
затели концентрации Ндиф и Ност в ЗП и ЗТВ для
рассматриваемых сталей в различные моменты вре-
мени охлаждения t при сварке на различных глубинах
L. Из этих данных также видно, что увеличение
глубины приводит к росту средних значений Ндиф и
Ност в ЗП и ЗТВ при охлаждении сварного
соединения, однако оно не превышает 10 %.

Выводы

1. Увеличение глубины подводной сварки («мок-
рый» вариант) малоуглеродистых и низко-
легированных сталей в пределах 0,1...100 м способ-
ствует повышению содержания диффузионного во-
дорода в ЗП. Однако оно невелико (в пределах
10 %) при Ндиф

ср  ≈ 9...11 см3/100 г в ЗП и
3,2...5 см3/100 г в ЗТВ.

2. Содержание Ндиф в ЗТВ стали Ст3 недоста-
точно для образования холодных трещин даже при
сварке рассматриваемого соединения в жестких
условиях.

3. Содержание Ндиф в ЗТВ стали 17Г1С вполне
достаточно для образования холодных трещин при
сварке рассматриваемого соединения в жестких
условиях.
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Таблица 4. Средние показатели концентрации Ндиф
ср  и Ност

ср  в ЗП и ЗТВ в зависимости от глубины сварки L в различные
моменты времени охлаждения t

L, м t, с Ндиф
ср , см3/100 г Ност

ср , см3/100 г

Ст3 17Г1С Ст3 17Г1С

ЗП ЗТВ ЗП ЗТВ ЗП ЗТВ ЗП ЗТВ

0,1 10
20
30

14,5
9,6
8,8

4,1
3,9
3,7

14,5
9,5
8,7

4,6
3,5
3,2

0,9
3,5
4,3

0,07
0,8
1

0,9
3,5
4,3

0,05
1,9
2,3

50 10
20
30

16,4
11,4
10,8

6
5,1
5

16,3
11,2
10,7

6,9
4,4
4,2

1,5
4,6
5,2

0,14
1,3
1,5

1,5
4,5
5,1

0,1
3

3,3

100 10
20
30

15,2
11,4
10,9

5,9
5,2
5

15
11,3
10,9

6,4
4,3
4,1

2,2
4,9
5,5

0,43
1,48
1,63

2,1
4,8
5,4

0,8
3,2
5,3
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NUMERICAL CALCULATION OF THE MAIN FACTORS
ON COLD CRACKING

M. STADTAUS, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT
(Welding Institute, Technical University of Braunschweig, Germany)

Low alloy high-strength steels are nowadays very popular in industrial application offering a number of favourable
characteristics. However, cold cracking is an increasing problem concerning the weldability of these materials. For the
prediction of cold cracking susceptibility many different tests exis. The most important ones are the Tekken (Y-groove
restraint test), the controlled-thermal-serverity (CTS) test and the implant test. But in spite of the same or similar
welding conditions, one gets different minimum preheat temperatures dependant on the used test procedure. Therefore,
a better evaluation of these tests seems to be neccasary. Based on the commercial FEA-tool SYSWELD three main
factors on cold cracking were investigated for MAG-welded Tekken specimens: the distribution of microstructure, the
stress-strain state and the hydrogen concentration. The analysis was performed for S690 low-alloy high-strength steel.
Also, welding experiments were carried out to determine temperature field and microstructure.

На сегодня низколегированные высокопрочные стали, широко применяемые в промышленности, обеспечивают ряд
существенных преимуществ. Однако образование холодных трещин представляет собой проблему, касающуюся
свариваемости этих материалов. Существует множество различных методик испытаний для прогнозирования
чувствительности к образованию этих трещин. Наиболее эффективными являются испытание на тре-щинообразо-
вание закрепленного образца с Y-образной разделкой по Теккену, испытание при контролируемом термическом
воздействии (CTS) и испытание по методу вставок. Но, несмотря на аналогичные режимы сварки, в результате
получают различные минимальные температуры предварительного подогрева в зависимости от выбранной методики
испытания, поэтому существует необходимость в усовершенствовании оценки по этим методикам. С использованием
системы анализа по методу конечных элементов SYSWELD на образцах, выполненных сваркой МАГ, для испытаний
по Теккену были исследованы три основных фактора, оказывающих влияние на образование холодных трещин:
распределение микроструктуры, напряженно-деформированное состояние и концентрация водорода. Анализ вы-
полнялся на низколегированной высокопрочной стали S690. Также были проведены сварочные испытания с целью
определения поля температур и микроструктуры.

Introduction. One of the most important considera-
tions in the welding of steels is the prevention of cold
cracking. Diffusible hydrogen content generated
under the welding arc accumulates at the heat-affected
zone (HAZ) with hardened microstructure [1].

For the prediction of cold cracking susceptibility
many different tests exist in industrial practice. The
most important ones are the Tekken (Y-groove rest-
raint test), the controlled-thermal-serverity (CTS)
and the implant test. In spite of similar welding con-
ditions, different minimum preheat temperatures re-
sult from the specific characteristics of each test. Pos-
sible reasons are varying geometries of cold cracking
specimens and clamping conditions. Thus, a better
estimation of these test procedures seems to be man-
datory. Within the scope of a recent research project,
the main factors on cold cracking are to be investigated
numerically for each test. These factors are the mic-
rostructure, the stress-strain distribution and the hyd-

rogen concentration. The present work deals with
MAG-welded Tekken specimens.

Material and experiments. In the present work,
the MAG welding of S690 low-alloy high-strength
steel is investigated. The chemical composition of this
steel and some typical mechanical properties are
shown in Table 1.

The used test procedure, the Tekken test, serves
to examine the cold cracking susceptibility of base
materials and welding consumables used for arc wel-
ding. This test provides a qualitive assessment (cracks
or no cracks) and determination of minimum preheat
temperature, minimum heat input or maximum diffu-
sible hydrogen content for freedom of cracks [3]. The
schematic set-up of the test is shown in Figure 1 [2].
The test welding is applied as a single-pass root weld.
Welding parameters can be found in Table 2. During
welding, temperature-time curves were recorded using
thermocouples. The positions of the thermocouples
are shown in Figure 2. Microsections of the weld and

© M. STADTAUS, V. MICHAILOV, H. WOHLFAHRT, 2002

Table 1. Chemical composition and mechanical properties of S690 steel [2]

Material C Si Mn S Al Cr Mo
Rp0.2,
MPa

Rm,
MPa

A5,
%

S690 0.17 0.54 0.84 0.011 0.031 0.89 0.4 770 854 14.7
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the HAZ have been investigated to determine the fu-
sion zone. The experiments were carried out by the
Federal Institute of Materials Research and Testing
in Berlin, Germany. The results are needed to validate
the thermometallurgical calculations.

Numerical model. It has been well recognised that
hydrogen assisted cracking occurs in the HAZ or in
the weld metal if the following four conditions are
present:

• temperature lower than about 250 °C;
• a microstructure susceptible to hydrogen;
• stress intensity of sufficient magnitude;
• critical concentration of diffusible hydrogen at

a crack tip.
The commercial software SYSWELD allows the

calculation not only of temperature field, phase tran-
sformations and stresses, but also of the hydrogen
distribution during and after welding. To take the
important effects into account, three calculation steps
have to be performed:

• coupled thermal-metallurgical calculation;
• mechanical calculation under consideration of

temperature field and phase transformations;
• calculation of the hydrogen distribution under

consideration of temperature field, phase transforma-
tions, stresses and strains.

The first two steps were carried out using a full
3D model with more than 30 000 solid elements (Fi-
gure 3, left). First calculations showed, that this
model was not practical for a hydrogen analysis due
to the high numerical effort, if stresses and strains
are taken into account. Therefore, the problem di-
mension for the hydrogen analysis has to be reduced
to a 2D cross-section model (Figure 3, right).

However, to increase the accuracy in 2D analysis,
the clamping conditions, gained in the 3D mechanical
calculation, were mapped on the cross-section model
(Figure 4).

The material properties needed for the thermal
model are density ρ, heat conductivity λ and specific
heat capacity cp. These temperature-dependant pro-
perties were taken from [6]. The calculation of mic-

rostrural transformations is based on a CCT diagram,
which was taken from [2]. A detailed description of
this model is given in [7].

The mechanical material properties dependant on
temperature and phases can be found in [8]. The
Young’s modulus E is assumed to be only temperatu-
re-dependant whereas yield strength σy and the ther-
mal strains εp are also a function of the phases.

Model for hydrogen diffusion. The model for hyd-
rogen diffusion is based on [9, 10]. Equation (1) is
the hydrogen diffusion equation in the general case
published in [9]:

∂nk

∂t
 = — nk ∑ 

l = 1

m pl
τkl

 + ∑ 
l = 1

m plnl
τlk

 + ∑ 
l = 1

m

Δ(Dlkplnl) —

— ∑ 
l = 1

m

Dklnk [Δpl + 2∇ ln ψl∇pl] — 2∑ ∇(Dlkplnl∇ ln ψk),

(1)

where n is the concentration; t is the time; p is the
volume; D is the diffusion coefficient. In [9] is assu-
med, analogically to [11, 12], that there is no uniform
initial hydrogen distribution in the material. Work
[9] introduces so called sites which are divided in m
classes. Class 1 contains the normal microstructure
with an uniform hydrogen distribution and reversible
traps. The other classes consist of irreversible traps and
obstacles. ψl and ψk describe the probabilities of site
l or site k to capture hydrogen. τkl and τlk are transfer
times of a hydrogen atom from a point r (site k) to
another point r′ (site l), respecively, from r′ to r.

In equation (1) two kinds of terms exist: those
involving the concentration nl, which describe local
exchanges between sites tending to establish thermo-
dynamic equilibrium and those involving derivatives
of nl, which describe diffusion phenomena.

Work [9] introduces the solubility S. Assuming
site k has the solubility Sk at an arbitrary external
hydrogen pressure p0 means that Sk is proportional
to the capture probability ψk. The simplified notation
Dkl = Dk and Dlk = Dl leads to the following equation:

Table 2. Parameters for MAG welding

I, A U, V vs, m/min Gas composition Wire type
Wire diameter,

mm
Wire feed, m/min

278 34 0.5854 M21: 18 vol.% CO2,
82 vol.% Ar [4]

Thyssen, MT-
NiMoCr 90 [5]

1.2 8.9

Figure 2. Positions of thermocouples (1—5) on top and bottom side
of the test specimen

Figure 1. Schematic configuration of Y-groove test (a – single-pass
root weld; b – anchor weld; thickness of the plate δ = 18 mm;
root gap g = 2.2 mm) [2]
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Dk

Dl
 = 

Sl

Sk
. (2)

It is obvious that for practical purposes equation
(1) contains too many parameters and that one must
look for simplified assumptions to reduce the number.
It can be furthermore simplified by using dependencies
of the probabilities and the diffusion coefficients as
well as the solubilities. A very detailed explanation
of the theory can be found in [9]. Using mathematical
manipulations (1) can be reduced to the following
equation (3), which was used for the hydrogen dif-
fusion calculation in this paper:

∂nk

∂t
 = — 

nk
τk

 + ∑ 
l = 1

m plnl
τl

 + Q + ∇ 
⎡
⎢
⎣

⎢
⎢
DlSl∇∑ 

l = 1

m ⎛
⎜
⎝
plnl

Sl

⎞
⎟
⎠

⎤
⎥
⎦

⎥
⎥
. (3)

To consider hydrogen traps and sources, equation
(3) contains the additional term Q. Furthermore, equ-
ation (2) shows, that the product DlSl does not depend
on l. It is now defined as the permeability P:

DlSl = P. (4)

This model can take into account the following
phenomena:

• the influence of trapping phenomena. The traps
are areas of the material of different types (interstitial
atoms, grain boundaries, dislocations, inclusions,
etc.) which «retain» more hydrogen than the rest of
the material. In practice we consider that the material
contains three types of sites: ordinary sites, reversible
traps and irreversible traps;

• the influence on thermal and metallurgical his-
tory on the diffusion;

• the influences of non-uniformities of solubility;
• the influence of stresses, plastic strains and plas-

tic strain rates.
The properties to be entered for a material are

[13]:
• permeability (it can depend on the temperature,

the hydrostatic stress and the plastic strain rate. It is
provided for each metallurgical phase. It does not
depend on the sites (type of trap));

• solubility (it can depend on the temperature,
the hydrostatic stress and the plastic strain. It is pro-
vided for each metallurgical phase and each site).

To get information about the influence of these
dependencies requires a lot of experimental work. In
the present paper known data from literature was

Figure 3. 3D and 2D model

Figure 4. Validation of the temperature calculation with micrograph (left) and thermocouples (right)
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taken. Some simplifications and assumptions were
made concerning the hydrogen diffusion calculation:

• no hydrogen content in base material;
• 5 ppm hydrogen in weld metal;
• the permeability depends on temperature and

phases only;
• neglection of irreversible trapping phenomena;
• consideration of the influence of temperature,

phases, hydrostatic stress and equivalent strain on the
solubility.

Results and discussion. Thermo-metallurgical
calculation. The validation of the transient tempera-
ture field was done with micrographs and thermoco-
uples. Figure 4 (left) shows a comparison between
micrograph and maximum temperature, which was
reached during welding. On the right side of Figure 4
a comparison between measured and calculated tem-

perature cycles can be seen. There is good agreement
of the thermal model with the experimental results.

The results of the metallurgical calculation are
summarized in Figure 5. One can see that the ferritic
phase in the weld region is completely transformed
into martensite (maximum of 90 %) and bainite (max-
imum of 40 %). Especially the martensite content is
important, because this phase is most susceptible to
hydrogen.

Mechanical calculation. To consider hydrostatic
stress and equivalent strain in the hydrogen analysis,
it is necessary that a mechanical calculation is carried
out beforehand. A validation of the mechanical model
was done using the optical grating method. It is ca-
pable of a 3D surface distortion measurement with
high accuracy. A detailed description of this method
can be found in [14]. Figure 6 shows the calculated

Figure 5. Microstructure after cooling to ambient temperature

Figure 6. Comparison between calculated and measured distortion fields in y-direction (bottom view of Tekken specimen)
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(left) and measured distortion field in y-direction
(right) of the bottom side of the Tekken specimen.

With respect to hydrogen diffusion, the stress-
strain state in the weld and HAZ is important. In
Figure 7 the calculated equivalent strain (left) and
the stress perpendicular to the welding direction
(right) are shown (element solution). There is a max-
imum of εeqv and σyy in the left corner of the root,
where a crack is likely to occur in Tekken specimens.
The results are in good qualitative agreement with
those of [1].

Hydrogen diffusion calculation. The material pro-
perties, which were used for the calculation of the
hydrogen distribution are taken from [15, 16] and are
as follows:

• permeability, ppm⋅mm2/s
α-phases

Pα = 6.82e(—4601.6/Tabs)    for T < 1500 °C, (5)

Pα = 0.51    for T > 1500 °C; (6)

γ-phase

Pγ = 7.276e(—5740/Tabs)    for T < 1500 °C, (7)

Pγ = 0.2856    for T > 1500 °C; (8)

• solubility, ppm

α-phases

Sα = 0.0723e((—222.4 + C1εeqvTabs + C2σm)/Tabs)

for T < 100 °C,
(9)

Sα = 42.44e((—2613 + C1εcqvTabs + C2σm)/Tabs)

for T > 100 °C;
(10)

γ-phase

Sγ = 42.7e(—2713/Tabs). (11)

Here, Tabs is the absolute temperature; C1 and C2
are the constant factors with the values of 3.91 and
0.24, respectively. These were taken from [15] and
[16].

The results of the hydrogen calculation are sum-
marized in Figure 8, the left side of which shows the
time-dependant solution of element 430, located in
the left corner of the root.

In a first approach only the thermal dependance
of the solubility was taken into account (C1 = C2 =
= 0). A second calculation was carried out, conside-
ring temperature, hydrostatic stress and equivalent
strain in accordance to equations (9) and (10). A
significant influence of the stress-strain state on the
hydrogen distribution can be observed. Due to the
higher solubility, a local maximum of hydrogen con-
centration occurs in the area, where high stresses and

Figure 7. Calculated distribution of equivalent strain and stress, MPa, perpendicular to the welding direction in a cross-section

Figure 8. Hydrogen concentration in the left corner of the root
as a function of time (left) and after 5000 s (right) taking into
account temperature, hydrostatic stress and equivalent strain
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strains arise. Thus, the mechanical analysis is an im-
portant step in the calculation of hydrogen diffusion,
which cannot be neglected.

Summary. In the present paper, three main factors
on cold cracking were investigated with a commercial
finite element analysis tool: the distribution of mic-
rostructure, the stress-strain state and the hydrogen
concentration. The numerical models for the tempe-
rature and the mechanical analysis were validated
using thermocouples, micrographs and the optical gra-
ting method. The calculations show, that a critical
combination of the main factors on cold cracking is
likely to occur in the root of the test welding. The
consideration of stresses and strains in the hydrogen
diffusion calculation is necessary. Neglecting the
stress-strain state leads to a lower hydrogen concen-
tration in the root of the weld.

Acknowledgements. The authors would like to
thank the Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG)
for funding the work under contract Wo 344/39-1.

1. Yurioka, N., Oshita, S., Nakamura, H., Asano, K. An ana-
lysis of effects of microstructure, strain, stress on the hydro-
gen accumulation in the weld heat-affected zone. IIW Doc.
IX-1161-80.

2. Seyffarth, P., Meyer, B., Scharff, A. (1992) Groβer Atlas
Schweiβ-ZTU-Schaubilder. Du

..
sseldorf: DVS-Verlag.

3. N. N. Draft prEN ISO 17642-1.
4. N. N. DIN 32526.
5. (1999) Thyssen Schweiβtechnik, Handbuch der Thyssen

Schweiβtechnik. Bd 1. Thyssen welding.

6. Andersson, B.A.B. (1978) Thermal stresses in a submerged-
arc welded joint considering phase transformations. Tran-
sact. of ASME, Vol. 100, 356—362.

7. Leblond, J.B., Devaux, J. (1984) A new kinetic model for
anisothermal transformations in steels including effect of
austenite grain size. Acta Metallurg., Vol. 32, 1, 137—146.

8. Michailov, V.M., Karkhin, V.A. (1983) Spannungs- und
Verformungszustand des Kaltrisstestes VMEIMVTU (in
russisch), Mathematik und Rechentechnik, Moskau 1983,
1032—1034. Verlag des Ausbildungsministeriums Bukgari-
ens. Sofia.

9. Leblond, J.B., Dubois, D. (1983) A general mathematical
description of hydrogen diffusion of steels. Acta Metallurg.,
Vol. 31, 10.

10. Leblond, J.B., Nejem, D. (1987) Experimental and numeri-
cal study of diffusion and trapping of hydrogen in plasticity
deformed A508.C1.3 steel at room temperature. Ibid.,
Vol. 35, 7.

11. Michailov, V., Thomas, K., Wohlfahrt, H. (1998) Einfluss
des Schweiβens auf die Stickstoffverteilung beim WIG-
Schweiβen stickstofflegierter Sta

..
hle, Simulation Metalle,

Werkstoffwoche, Symposium 14, WILEY-VCH Verlag,
1999.

12. Michailov, V., Thomas, K., Wohlfahrt, H. (1996) Numeri-
cal simulation of hydrogen distribution in multipass welded
joints. Welding and Cutting, 1.

13. N.N.: SYSWELD 2000. Reference Manual.
14. Ritter, R., Thesing, J. (1997) 3D relative diplacement

measurement on arbitrary curved surfaces based on grating
method. In: Proc. of Fourth Conf. on Optical 3D Measure-
ment Techniques, Wichmann Verlag Karlsruhe, 201—208

15. Leblond, J.B., Devaux, J., Devaux, J.C. (1988) Simulation
numerique de l’essai d’Implant, Soudage et techniques con-
nexes.

16. Michailov, V., Stadtaus, M. (2001) Einige Probleme der FE-
Simulation zur Wasserstoff- und Stickstoffverteilung beim
Schweiβen, Zeitschrift fu

..
r Metallkunde, Vol. 92, 247—252.





КОМПЛЕКСНЫЕ СИСТЕМЫ,

ВОПРОСЫ ОПТИМИЗАЦИИ

INTEGRATED SYSTEMS,

PROBLEMS OF OPTIMIZATION





ПРИМЕНЕНИЕ МАТЕМАТИЧЕСКОГО
МОДЕЛИРОВАНИЯ ДЛЯ ИССЛЕДОВАНИЯ

ХАРАКТЕРНЫХ ЯВЛЕНИЙ,
ВОЗНИКАЮЩИХ ПРИ СВАРКЕ (НАПЛАВКЕ)

РАЗНОРОДНЫХ СТАЛЕЙ

В. И. МАХНЕНКО, Г. Ю. САПРЫКИНА
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Рассмотрены семь основных направлений, связанных с проблемами, возникающими при сварке (наплавке) разно-
родных сталей аустенитного и ферритного классов. На основе работ, опубликованных в последние годы, проведен
анализ методов, применяемых для исследования характерных явлений, возникающих при сварке (наплавке) раз-
нородных сталей. Показана роль математического моделирования в решении рассматриваемых задач.

Seven areas associated with problems arising in welding (surfacing) of different steels of the austenitic and ferritic
grades are considered. Methods used to study characteristic phenomena occurring in welding (surfacing) of different
steels are analysed on the basis of studies published in the last years. The role of mathematical modelling in solving
the above problems is shown.

Введение. Сварка разнородных сталей является
одним из фундаментальных направлений современ-
ного сварочного производства и содержит целый
ряд проблем, от решения которых зависит качество
сварных соединений. Цель настоящей статьи – де-
монстрация потенциальных возможностей при-
менения математического моделирования для ис-
следования характерных явлений, возникающих
при сварке разнородных сталей на примере
наиболее распространенного сочетания феррит-
ная + аустенитная сталь. Рассмотрим семь направ-
лений, связанных с проблемами, возникающими
при сварке (наплавке) таких сталей:

1. Нагрев изделия, размеры зоны проплавления
и ее средний химический состав. 

2. Первичная кристаллизация, особенности ло-
кальной химической неоднородности и микрострук-
туры у границ сплавления.

3. Образование карбидов.
4. Микроструктура и свойства металла в зоне

проплавления и ЗТВ.
5. Напряжения и деформации при сварке раз-

нородных сталей.
6. Риск появления горячих и холодных трещин.
7. Поведение соединений исследуемых сталей в

эксплуатационных условиях.
Нагрев изделия, размеры зоны проплавления

и ее средний химический состав – основные проб-
лемы для сварки металлов. Однако при сварке раз-
нородных сталей они имеют определенные особен-
ности, связанные с теплофизическими свойствами.
Это существенно влияет на распространение тепла
от источника сварки и размеры зоны проплавления,

от чего зависит средний химический состав зоны,
микроструктура и свойства. Давать важные оценки
для металла зоны проплавления, если известен
химический состав зоны, позволяют диаграммы
типа диаграммы Шеффлера (рис. 1) [1], что явля-
ется достаточно сильным стимулом к развитию ме-
тодов прогнозирования этого состава в зависимости
от содержания исходных материалов, режимов и
условий сварки. При этом используется зави-
симость:

X = ∑ XiDi,

где X – среднее содержание элемента в зоне проп-
лавления данного прохода, %; Xi – содержание
этого элемента в і-м участке зоны проплавления;
Di – доля і-го участка в зоне проплавления
(рис. 2).

© В. И. МАХНЕНКО, Г. Ю. САПРЫКИНА, 2002

Рис. 1. Диаграмма Шеффлера: А – аустенит; М – мартенсит;
Ф – феррит (     – образование мартенситных трещин при
температуре ниже 399 °С;     – образование горячих трещин
при температуре выше 1249 °С;      – хрупкость после термо-
обработки при 499...899 °С;      – высокотемпературная хруп-
кость)
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Значения Di традиционно определяются эк-
спериментально, что достаточно трудоемко для пос-
троения соответствующей базы значений в за-
висимости от различных технологических и конст-
руктивных факторов.

Первые расчетные подходы к описанию особен-
ностей тепловых процессов при сварке разнород-
ных материалов были связаны с аналитическими
решениями для однопроходной сварки узлов из раз-
нородных материалов [2, 3], однако с их помощью
получить надежные значения для Di довольно труд-
но. Развитие вычислительной техники и численных
методов [4] существенно расширили возможности
моделирования проплавления свариваемого мате-
риала в зависимости от условий и режимов сварки,
причем разнородность свойств не создает заметных
проблем. Для получения адекватных расчетных
данных о размерах зоны проплавления использу-
ются математические модели, основанные на теории
теплопроводности при условии, что теплофи-
зические характеристики зависят от температуры,
а в ряде случаев еще и от микроструктурного сос-
тояния материала.
Первичная кристаллизация, особенности ло-

кальной химической неоднородности и микрост-
руктуры у границ сплавления. Процессы, опреде-
ляющие строение и свойства зоны сплавления,
могут быть условно разделены на две группы [5]:

І – собственно процессы кристаллизации раз-
нородных материалов, определяющие первичную

микроструктуру зоны сплавления, а во многих слу-
чаях и конечную микроструктуру этой зоны;

ІІ – процессы, связанные с диффузионными
явлениями в закристаллизовавшемся металле,
образованием карбидов во время охлаждения и при
последующих технологических и эксплуатацион-
ных нагревах.

Известно, что в условиях сварки плавлением
центрами кристаллизации сварочной ванны явля-
ются оплавленные зерна основного металла, к
решетке которых пристраиваются атомы крис-
таллизующейся фазы (рис. 3) [6]. Скорость такой
кристаллизации зависит от параметров режима
сварки, что определяет размер, форму и скорость
перемещения изотермы ТL примерно среднего сос-
тава сварочной ванны. Из-за различной раст-
воримости легирующих элементов зоны проплав-
ления в жидкой и твердой фазе химсостав вдоль
осей растущих кристаллитов будет существенно ме-
няться. Сначала (несмотря на средний значительно
легированный состав зоны проплавления) у
границы сплавления кристаллизуется сплав с не-
высоким содержанием углерода, имеющий микро-
структуру низколегированного δ-феррита. С уве-
личением размера кристалла степень легирования
и содержание углерода приближается к среднему
составу металла зоны проплавления, т.е. в опреде-
ленный момент начинает кристаллизоваться низко-
легированный аустенит, а затем легированный аус-
тенит, состав которого соответствует среднему
химическому составу металла зоны проплавления.
Зона легированного аустенита может сохранять
свою микроструктуру до полного охлаждения, в то
время как остальные зоны претерпевают изме-
нения, связанные с аллотропическими превра-
щениями железа (рис. 4). Указанное обстоятельст-
во является причиной формирования так называе-
мой параллельной границы [4], наличие которой
наблюдается на соответствующих макрошлифах
(рис. 5). Параллельная граница – место зна-
чительной концентрации различных примесей,
диффундирующих к границам при высоких темпе-
ратурах и в процессе аустенитного превращения вы-
деляющихся к границе неаустенитной стали, что
является причиной межкристаллитных хрупких
разрушений, происходящих непосредственно по

Рис. 2. Схема определения среднего химического состава метал-
ла зоны проплавления при сварке разнородных материалов І и
ІІ в зависимости от объема проплавления DI, DІІ, DIII, DIV
кристаллизующейся сварочной ванны

Рис. 3. Схема кристаллизации сварочной ванны вблизи границы
плавления основного металла: 1 – основной металл; 2 –
граница плавления; 3 – сварочная ванна; 4 – граница
кристаллизующихся зерен

Рис. 4. Кинетика микроструктурных изменений разнородных
металлов в сварном шве в зоне, расположенной вблизи границы
сплавления (основной металл – углеродистая низколегирован-
ная сталь)
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параллельной границе. Дефекты типа параллель-
ных границ являются только разновидностью боль-
шой группы дефектов, формирующихся в процессе
кристаллизации. На их образование существенно
влияют химсостав зоны проплавления и основных
материалов, скорость кристаллизации и прочее. Ус-
тановление соответствующих количественных
зависимостей между исходными параметрами и
кинетикой кристаллизационных процессов, про-
исходящих вблизи зоны сплавления, с использо-
ванием в качестве «реперных точек» эксперимен-
тальных данных о конечных микроструктурах либо
о химической неоднородности (рис. 6) [7], является
актуальной задачей математического модели-
рования.
Образование карбидов. Для сталей наиболее

характерен карбид железа Fe3C – цементит. В сов-
ременных сталях помимо железа присутствуют и
другие металлы переходной группы, расположен-
ные в периодической системе элементов левее же-
леза [8]. Поэтому, кроме Fe3C возможно образо-
вание еще ряда подобных карбидов с ме-
таллическими свойствами. Применительно к рас-
сматриваемому сочетанию сталей это могут быть
карбиды Ti, V, Nb, Cr, Mo, W и др. Активность
карбидообразования и устойчивость карбидов в
легированных сталях будет возрастать в обратном
порядке по отношению к перечисленным элементам
[9]. В сталях карбиды всех этих легирующих эле-
ментов содержат в растворе железо. Поскольку ука-
занные карбидообразующие растворяются в α- и
γ-железе, а количество углерода в легированных
сталях достаточно ограниченное, значительная
часть легирующих карбидообразующих элементов
(например, хрома) содержится в растворе железа,
что обеспечивает сплаву определенные свойства,
например, стойкость к коррозии. При содержании
хрома менее 12 % в растворе железа резко снижа-
ется сопротивляемость его к коррозии. Поэтому ло-
кальное образование карбидов хрома по границам
аустенитных зерен может привести к меж-
кристаллитной коррозии. Представление о темпе-
ратурах образования карбидов хрома дает тройная
диаграмма состояния Fe—C—Cr при 12 и 20 % Cr
(рис. 7). Из рисунка видно, что при содержании
углерода < 0,15 % карбиды хрома образуются в ста-
лях при температурах ниже 900 °С, когда углерод
находится в твердом растворе железа либо в виде
Fe3C. До начала γ−α-превращения карбиды хрома
образуются замещением атомов железа в цементите,
а затем за счет выделяющегося углерода. В итоге,
при равновесных условиях охлаждения наблюда-
ется образование микроструктуры легированного
хромом феррита и карбидов типа (Cr, Fe)4C при
большом (20 %) содержании хрома и (Cr, Fe)4C +
+ (Cr, Fe)7C3 при содержании хрома 12 %. В случае
наличия третьего карбидообразующего элемента
(кроме железа и хрома) характер процесса изменя-
ется незначительно, если этот элемент находится в
периодической таблице элементов правее хрома.

Тогда в растворе карбида хрома, кроме железа,
будет присутствовать и соответствующее количест-
во этого элемента. Если же карбидообразующий
элемент находится в периодической таблице эле-
ментов левее хрома (например, титан) образуются
карбиды титана, содержащие в растворе хром, же-
лезо и т. д. Заметное влияние на процесс образо-
вания карбидов могут оказывать легирующие не-
карбидообразующие элементы, например, никель,
существенно влияющие на γ-α-превращения. Все
это значительно усложняет математическое опи-
сание процесса образования карбидов в легирован-

Рис. 5. Рост дендритов по направлению к параллельной границе:
1 – основной металл; 2 – параллельная граница; 3 – сварива-
емый металл; 4 – граница кристаллизирующихся зерен

Рис. 6. Зависимость содержания С никеля (1) и меди (2) в зоне
проплавления сварного соединения стали 2,25Cr—1Mo, получен-
ного с использованием аустенитного присадочного материала,
от расстояния от границы плавления h (массовая доля участия
основного металла: а – 80; б – 46 %)
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ном сплаве зоны проплавления рассматриваемых
сталей.

Наиболее интересным в этом направлении явля-
ется применение для конкретных сплавов темпера-
турно-временных диаграмм (типа показанных на
рис. 8, для стали Х18Н9) [10]. Из диаграммы
видно, что при содержании углерода < 0,02 % обра-
зования карбидов практически не происходит, пос-

кольку необходимый для этих целей углерод можно
получить в основном через третичный цементит, а
этого недостаточно для начала процесса карбидо-
образования. Возможность образования карбидных
гряд в кристаллизующемся металле, обогащенном
углеродом вблизи границ проплавления, сущест-
венно зависит от концентрации углерода. При более
высоких концентрациях последнего процесс обра-
зования карбидов хрома становится значительно
интенсивнее.

Таким образом, при рассмотрении вопроса обра-
зования карбидов в процессе сварки разнородных ста-
лей указанного сочетания заслуживают внимания, по
крайней мере, два направления: первое связано с
обеднением хромом границ зерен в основном металле
аустенитной стали вблизи границ сплавления; вто-
рое – с образованием карбидных гряд в зоне проп-
лавления вблизи границы сплавления.
Микроструктура и свойства металла в зонах

проплавления и ЗТВ при сварке рассматриваемых
разнородных сталей определяются химическим сос-
тавом зон и соответствующими термическими
циклами. Математическое описание микрострук-
турных изменений, происходящих при сварке, в
определенной степени апробировано [11—18]. Для
зоны проплавления разнородных сталей указанно-
го сочетания наиболее удобно величино содержания
j-й микроструктуры Vj

max определять на основе
диаграммы Шеффлера (рис. 1). При этом основ-
ными микроструктурными составляющими являют-
ся аустенит, феррит и мартенсит. Входные данные
для их определения – Creq и Nieq, для которых
имеются соответствующие зависимости. Данные о
химическом составе и микроструктуре сплава поз-
воляют в определенной степени делать как качест-
венные, так и количественные оценки служебных
свойств материала. Пример качественной оценки
приведен на рис. 9. По величинам Vj можно, в опре-
деленной степени, синтезировать целый ряд ко-
личественных характеристик физических и ме-

Рис. 9. Диаграмма состояния сплава Fe—Cr—Ni (А; АФ; ФА;
Ф – кристаллизующиеся моды)

Рис. 7. Тройная диаграмма состояния Fe—C—Cr (Cr = const):
а – 12; б – 20 % Cr; L – зона ликвидуса

Рис. 8. Температурно-временная диаграмма образования кар-
бидов М23C6 в стали 18Cr—9Ni с различной массовой долей уг-
лерода, Ts – температура солидуса
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ханических свойств сплава, зная соответствующие
свойства j-й микроструктуры.
Напряжения и деформации при сварке разно-

родных сталей. При расчетах сварочных напря-
жений (деформаций) в случае сварки разнородных
сталей важными факторами являются геометрия и
размеры свариваемого узла. При этом необходимо
разграничивать процессы собственно сварки как
соединения деталей из разнородных сталей и про-
цессы наплавки одного материала на другой (т.е.
процессы нанесения облицовочного слоя с целью
придания деталям определенных функциональных
свойств) (рис. 10). Важно учитывать, что в рас-
сматриваемых случаях может применяться многоп-
роходная сварка, многослойная наплавка [19].

Современное состояние численных методов рас-
чета напряжений и деформаций при сварке позво-
ляет успешно решать задачу определения остаточ-
ных состояний и описания кинетики изменения на-
пряжений (деформаций) на разных стадиях
формирования сварного соединения. Важной ха-
рактеристикой расчета напряжений (деформаций)
при сварке является предел текучести свариваемых
материалов. Изменение микроструктурного состо-
яния существенно влияет на эту величину. Подт-
верждением к сказанному являются данные, приве-
денные на рис. 11 относительно изменения предела
текучести различных характерных микроструктур
стали A508. Они свидетельствуют о том, что
различие в сопротивлении деформированию у
отдельных структурных составляющих весьма су-
щественно. Используя такие данные, можно с до-
статочной точностью синтезировать значения σт (T)
при различном сочетании Vj (T). Поскольку харак-
теристики упругости мало зависят от фазового сос-
тава конструкционных сталей, учет микроструктур-
ных изменений не вызывает проблем с опреде-
лением их величин при расчете сварочных напря-
жений и деформаций в связи с возможной доста-
точно широкой вариацией химического состава и
микроструктуры металла зоны проплавления при
сварке рассматриваемых разнородных сталей. Сле-
дует отметить, что в определенной степени
варьирование химическим составом и микрострук-
турой может оказать влияние на температурное
поле через коэффициент теплопроводности, зна-
чения которого могут меняться в зависимости от
указанных параметров.
Риск появления горячих и холодных трещин.

Наиболее характерными при сварке сталей рас-
сматриваемого класса являются дефекты типа
горячих трещин, возникающие преимущественно в
зоне проплавления, хотя, в некоторых случаях, воз-
можно появление холодных трещин в око-лошов-
ной зоне ферритной стали либо даже в зоне проп-
лавления. Главная причина образования горячих
трещин – снижение способности к де-
формированию материала при высоких тем-перату-
рах в ТИХ. При сварке в зоне проплавления и
прилегающих участках основного металла могут

возникать растягивающие деформации. В случае,
если материал неспособен противостоять этим де-
формациям, возникают несплошности – горячие
трещины.

Существует ряд теорий, связывающих вероят-
ность появления кристаллизационных (а также
ликвационных) трещин с видами мод крис-
таллизации хромоникелевых нержавеющих сталей
аустенитного класса, что подтверждается экс-
периментальными исследованиями. Так, на рис. 12
[11] показана диаграмма склонности хромоникеле-
вых сплавов к горячим трещинам в зависимости от
мод кристаллизации. Из рисунка следует, что
наиболее благоприятной является мода ФA, когда
отношение κw = Creq/Nieq (металлургическое

Рис. 10. Схемы сварных соединений аустенитной и ферритной
сталей при однопроходной сварке (а) и наплавке (б, в): 1, 2 –
соответственно ферритная и аустенитная сталь (I – зона свар-
ного шва среднего состава; II и III – диффузионная зона у
границы соответственно с ферритной и аустенитной сталью; IV
и V – ЗТВ соответственно в ферритной и аустенитной стали)

Рис. 11. Зависимость предела текучести σт от температуры и
микроструктурного состояния: 1 – Vm = 1,0; 2 – Vb = 1,0;
3 – Vb = 0,4; Vf = 0,6 (эксперимент); 4 – Vf = 1,0; 5 –
Va = 1,0
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условие низкого риска появления горячих трещин
в зоне проплавления, имеющей состав хромонике-
левых сталей) находится в пределах 1,47 <
< κw <2,00. Этому условию соответствует некото-
рый средний деформационный режим, определяе-
мый методикой испытания (проба Варестрейн).
Однако, как следует из рис. 13, риск образования
горячих трещин может существенно зависеть от
конкретных значений деформаций в зоне ТИХ, ко-
торые соответствуют данной технологии. 

В рамках деформационных теорий прочности
материалов и опыта работ [20, 21], дефор-
мационный критерий риска Γii образования трещин
с нормалью i к ее плоскости можно строить, если
известна накопленная активная пластическая де-

формация Dii в зоне ТИХ при охлаждении
материала:

Dii = ∑ 
i

Δεii
p   при   Δεii

p > 0;

∂T
∂t

 < 0;   σii > 0   и   T1 < T < T2,

где T1, T2 – границы ТИХ.
Из этого выражения следует, что при нахож-

дении Dii в ТИХ суммируются только активные
пластические деформации, определяемые условием
σii > 0. Если известны величины критических зна-
чений  εiic , то отношение D

~
ii = Dii/εiic  может количес-

твенно характеризовать риск образования трещин
Γii в данной точке зоны проплавления, если в соот-
ветствии с металлургическим условием низкого
риска появления горячих трещин в зоне проплав-
ления, материал обладает достаточной чувствитель-
ностью к таким дефектам.

Появление холодных трещин в зоне проплав-
ления разнородных сталей рассматриваемого клас-
са возможно только при наличии в этой зоне мар-
тенситной микроструктуры, что существенно
ограничивает варианты химических составов ста-
лей, склонных к образованию таких дефектов. Тем
не менее, с возможностью появления холодных
трещин в зоне проплавления следует считаться.
Более вероятен риск образования холодных трещин
в околошовной зоне ферритной стали. Для этой
зоны можно использовать огромный арсенал
средств, в том числе и расчетных [4, 17, 20, 21],
предназначенных для предупреждения холодных
трещин. Реальным критерием предупреждения
образования холодных трещин в зоне проплавления
в настоящий момент может быть такое условие [20],
что в любой точке этой зоны в микроструктуре
отсутствует мартенсит, либо при наличии мар-
тенсита главные напряжения не являются рас-
тягивающими.
Поведение в эксплуатационных условиях. Сое-

динения рассматриваемых разнородных сталей

Рис. 12. Зависимость склонности к горячим трещинам (на основе
пробы Варестрейн) от Creq/Nieq

Рис. 13. Влияние величины деформации ε в пробе Варестрейн
на суммарную длину ls горячих трещин (а) и на максимальную
lmax одной трещины (б) в различных сплавах: 1 – 316LN; 2 –
D9; 3 – 316L

Рис. 14. Изменение коэффициента относительного температур-
ного удлинения αт в зависимости от температуры у различных
сплавов: 1 – 16-8-2 SST; 2 – типы 304 и 316 SST; 3 – тип
309 SST; 4 – 46Fe—32,5Ni—21Cr (UNS NO 8800); 5 – ERNiCr—3
(присадочный материал); 6 – сталь 2,25Cr—1Mo
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имеют особенности поведения в эксплуатационных
условиях, особенно, если эти условия связаны с
повышенными температурами либо теплосменами
[5]. Решающую роль здесь часто играют тер-
мические напряжения, возникающие в связи с раз-
нородностью физических свойств свариваемых ста-
лей, в частности, разницы в температурных уд-
линениях, характеризуемых коэффициентом от-
носительного температурного удлинения αт. В этой
связи весьма важным является получение сварного
шва (зоны проплавления) требуемого состава, ко-
торый бы обеспечивал более плавный переход
между свариваемыми разнородными сталями по
величинам αт. В качестве примера на рис. 14 [1]
приведены данные о значениях αт (T) аустенитной
стали типа 304 (либо 316) и хромомолибденовой
стали 2,25Cr—1Mo, сочетание которых характерно
для объектов теплоэнергетики. Видно, что каждые
100° равномерного изменения температуры могут
вызывать изменения напряжений в зоне соединения
в пределах до 80...100 МПа, т.е. при рабочей тем-
пературе около 500...550 °С за счет раз-нородности
свойств свариваемых материалов пики напряжений
могут достигать весьма существенных значений.
При таких условиях появляются не-упругие дефор-
мации как за счет мгновенной пластичности, так и
за счет ползучести. Ха-рактерно, что рас-
тягивающие напряжения и деформации при нагреве
преобладают у границы сплавления в ферритной
стали, а сжимающие, соответственно, в аус-
тенитной. Указанное об-стоятельство, в определен-
ной степени, является причиной того, что среди раз-
нообразных видов эксплуатационных разрушений
рассматриваемых соединений, работающих при
повышенных тем-пературах и особенно при теплос-
менах, пре-обладают трещины вблизи границы
сплавления в ферритном материале (рис. 15).

Изменение формы разделки, так называемой
wide cap (рис. 16) для кромки детали ферритной

стали тоже способствует увеличению долговечности
за счет более благоприятного напряженного состо-
яния при теплосменах.

Значительную помощь при поиске рациональ-
ных решений может оказать математическое мо-
делирование напряженно-деформированного состо-
яния рассматриваемых соединений при теплосме-
нах в зависимости от формы разделки кромок, сос-
тава присадочного материала.

Из семи рассмотренных направлений наименее
изученными, с точки зрения математического опи-
сания, до сих пор остаются процессы первичной
кристаллизации и карбидообразования, а также дег-
радации свойств при эксплуационных теплосменах.
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МOДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССА
И ИМИТАЦИОННЫЕ ПРОГРАММЫ

ДЛЯ СВАРКИ В АКТИВНЫХ И ИНЕРТНЫХ ГАЗАХ

У. ДИЛТАЙ, И. ДИКШЕВ, О. МОКРОВ, В. ПАВЛЫК
(Ин-т сварочных технологий, Аахенский ун-т, Германия)

Приведено описание программ моделирования процесса сварки плавящимся электродом MAGSIM и MIG/TSIM
для сталей и алюминиевых сплавов. Описана физико-математическая модель процесса, численные схемы решения,
программное обеспечение. Сравнение результатов моделирования геометрии сварного шва с натурными эксперимен-
тами показывает адекватность моделей и подтверждает возможность принятых допущений. Программы использу-
ются в учебном процессе в университетах и учебных центрах, а также при технологической подготовке производства
в машиностроении.

Computer programs for modelling the process of metal arc welding of steels and aluminium alloys, i.e. MAGSIM and
MIG/TSIM, are described. The physical-mathematical model of the process, numerical calculation methods and software
are described. Comparison of the results of modelling the weld geometry with the full-scale experiments shows the
adequacy of the models and proves the feasibility of the assumptions made. The computer programs are used for the
education process at universities and training centres, as well as for the technological preparation of engineering
production.

Широкое внедрение автоматизированных и ро-
ботизированных технологий сварки сопряжено с
повышением интеллектуального уровня систем
обеспечения качества сварных швов на этапе тех-
нологической подготовки производства, например,
с помощью САПР, экспертных систем и нейронных
сетей, построенных на основе обработки больших
массивов эмпирических данных. Создание при-
кладного программного обеспечения (ПО) для про-
ектирования процессов сварки позволяет сущест-
венно ускорить проведение опытно-конструк-
торских работ. В создании этих инструментов
сложились два подхода. Первый предполагает
описание объектов и процессов в виде «черных
ящиков», без конкретизации внутренней структу-
ры, что достаточно просто увеличивает скорость
применения, однако требует проведения большого
количества натурных экспериментов. Второй под-
ход, основанный на создании математических мо-
делей объектов и процессов на базе фундаменталь-
ных физических законов, позволяет создавать
виртуальные компьютерные установки, адекватно
имитирующие реальные процессы, в том числе и
сварочные. Преимуществом теоретического моде-
лирования является универсальность модели, т. е.
модель разрабатывается один раз, уточняется и со-
вершенствуется по мере получения новых знаний
об изучаемом процессе, легко модифицируется для
конкретных прикладных задач.

Автоматическая сварка плавящимся электродом
в активных и инертных защитных газах (сварка
MAG/MIG) имеет широкое распространение в
машиностроении. Этот способ широко применяется

для сварки угловым швом нахлесточных и тавровых
стыков, объем которых в конструкциях достигает
75 %. При роботизированном производстве часто
необходимо произвести сварку деталей в условиях
ограниченного пространства. При этом для полу-
чения качественных сварных швов применяются
технологические приемы с изменением пространст-
венного положения соединений, а также наклонами
и смещением горелки, что требует учета при про-
ектировании технологии и должно учитываться при
моделировании.

Существующие в этой области модели и прог-
раммы для моделирования процесса сварки угло-
вым швом созданы для решения единичных задач
в лабораторных условиях, для уточнения данных
о процессе и малопригодны для быстрого нахож-
дения, анализа и оптимизации режимов сварки. Со-
здание адекватных физико-математических моде-
лей и на их базе программ, учитывающих техно-
логические требования и приемы производства,
является современным требованием высокотехно-
логичного производства.

Разработка математических моделей процессов
сварки с появлением вычислительных машин с до-
статочной мощностью для решения задач мате-
матической физики получила новый импульс. В
работах [1, 2] впервые разработана модель фор-
мирования горизонтального углового шва и пока-
зано, что доминирующим фактором в фор-
мировании профиля стального шва является сила
тяжести. Первые работы по численному моде-
лированию на персональных компьютерах стыко-
вой сварки неплавящимся электродом тонких
листов в бывшем СССР принадлежат В. А.
Суднику и А. С. Рыбакову [3]. Энергетическую© У. ДИЛТАЙ, И. ДИКШЕВ, О. МОКРОВ, В. ПАВЛЫК, 2002
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модель сварочного контура на основе электричес-
кого анализа участков цепи, включая дуговой, ко-
торая позволила получить интегральные значения
мощности дуги и ее КПД, предложил Г. И. Лесков
[4]. В развитие этой модели В. А. Судником и А. В.
Ивановым [5] была создана программа моде-
лирования, позволяющая численно имитировать
процесс сварки плавящимся электродом тонко-
листовых стыковых швов из нелегированной стали
в углекислом газе и смесях с аргоном в нижнем
положении. 

Разработанное при участии авторов в 1993 г. на
базе этих моделей и алгоритмов ПО MAGSIM [6]
используется исследовательско-технологическими
отделами фирм «Jonson Controls Inc.» (США),
«Daimler Chrysler AG» (Германия — США), «To-
yota», «Nissan» (Япония) и др., а также в учебном
процессе в университетах ТулГУ (Тула, Россия),
МВТУ им. Н. Э. Баумана (Москва, Россия), ISF
RWTH (Аахен, Германия) и др.

Однако эта программа позволяет моделировать
лишь сварку стыковых соединений в нижнем по-
ложении. В развитие этой программы в 1998 г. была
разработана программа MAGSIM GL [7, 8] c
графическим интерфейсом на базе библиотек
OpenGL. В 2000 г. для моделирования сварки MIG
алюминиевых сплавов в процессе с одной или двумя
горелками по заказу фирмы «Daimler Chrysler» в
ценре «ComHighTech» при ТулГУ в сотрудничестве
с ISF RWTH была создана программа TSIM [9].
Модели, алгоритмы и расчетные схемы этих прог-
рамм близки, а отличия продиктованы раз-личиями
в технологии и процессе сварки сталей и
алюминиевых сплавов.

Процесс дуговой сварки по сложности и много-
уровности стоит в одном ряду с плазменными про-
цессами, такими, как ядерный взрыв или пятна на
Солнце. К счастью исследователей, процесс дуго-
вой сварки имеет большое количество об-ратных
связей, что позволяет даже относительно простым
моделям адекватно воспроизводить яв-ления и
получать результаты, близкие к экс-перименталь-
ным. Главной задачей, поставленной при разработ-
ке моделей, было получение тем-пературного поля
и геометрической формы шва, что позволило
принять ряд допущений.

Модель относится к классу задач теплопереноса
со свободными границами (поверхностями) и до-
лжна строиться с учетом взаимосвязи процессов на-
грева дуговым источником теплоты, плавления
основного металла с формированием сварочной
ванны и деформированием ее поверхности. Если
принять допущения о некотором начальном при-
ближении геометрии этой поверхности, то можно
решить задачу с инженерной точностью за одну
итерацию. 

1. Эффективный КПД дуги при сварке углового
шва при прочих равных условиях должен быть
выше, чем при сварке стыкового шва, так как повер-

хности стыка угла нагреваются излучением плазмы
столба дуги.

2. Доля наплавленного металла в поперечном
сечении расплавленной зоны превышает 50 % и тре-
бует уточнения представлений о дуге плавящегося
электрода как поверхностном источнике теплоты,
по крайней мере, за счет теплоты падающих капель.
Падающая в ванну капля растекается по поверх-
ности расплава и частично погружается в него. По-
этому допустимо теплоту (энтальпию) капель раз-
делить на две части: поверхностную и объемную.

3. Наличие даже нулевого зазора в стыке вызы-
вает несимметричность температурного поля отно-
сительно оси источника теплоты и исключает воз-
можность моделирования одной симметричной
половины зоны сварки.

4. При сварке тавровых и нахлесточных сое-
динений в горизонтальной позиции сварочная ванна
несимметрична относительно вектора силы тяжести
и необходим учет его компонент в дифференциаль-
ном уравнении поверхности ванны. 

5. Тепловые, плазменные и газовые потоки дуги
центрально-симметричны относительно оси свароч-
ной проволоки.

6. Интегральные значения мощности дуги не
зависят от типа и пространственного положения
стыка, а также наклона горелки.

Описанная ниже модель полностью соот-ветст-
вует ПО MAGSIM для углового шва на тавровом
или нахлесточном соединении (см. далее рис. 3)
как более общего случая. Сварка стыкового шва,
являясь частным случаем, также описывается в рам-
ках приведенной модели. ПО MIG/TSIM имеет
некоторые, скорее численные, чем физико-мате-
матические отличия, вытекающие из отличий про-
цесса. Полную модель процесса можно раз-делить
на подмодели источника теплоты, теп-лопереноса в
ванне и свариваемых деталях, деформации повер-
хности сварочной ванны, а также материала стыка.
Подмодель источника теплоты. Для вычи-

сления значений мощности источника теплоты
использовалась электротермическая модель Суд-
ника и Иванова [5], построенная на подходе Лес-
кова [4]. Она через градиент потенциала учитывает
влияние состава смеси защитного газа из
углекислого газа, аргона, кислорода. Электричес-
кая мощность дуги Q представляет собой сумму
мощностей, выделенных в анодной Qa и катодной
Qк областях, а также в плазме столба Qc. Если дуга
заглубляется в кратер или производят сварку угло-
вого шва, необходимо учитывать увеличение КПД
за счет части мощности плазмы столба ΔQc: η′ =

=
Qa + Qк + ΔQc

Qa + Qк + Qc
. Мощность капель анода при обрат-

ной полярности в этой модели Qa = ρwvwFw(cTs +
+ Hm + ΔHdr), где Fw – площадь сечения прово-
локи; ΔНdr – энтальпия перегрева капли, равная
0,5c(Тvap — ТL); Тvap – температура испарения. Эту
мощность учитывали раздельно как объемную и
поверхностную доли теплоты капель. Так, объем-
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ная доля мощности Qvol = ρwvwFw(cTs + Hm), а
поверхностная доля – Qsurf, a = ρwvwFwΔHdr.
Подмодель теплопереноса. Модель процесса

построена в движущейся со скоростью сварки де-
картовой системе координат (0, x, y, z) (рис. 1).
Установившийся процесс описывается квазиста-
ционарным дифференциальным уравнением пе-
реноса тепловой энергии

vsρ 
∂H
∂x

 div [λ(T) grad T] + qvol,

где H = H(x, y, z) – энтальпия; λ(T) – ко-
эффициент теплопроводности, зависящий от темпе-
ратуры; qvol – распределенный объемный ис-
точник теплоты капель электродного металла.

Для учета конвекции в сварочной ванне исполь-
зован метод эффективной теплопроводности
λeff(T) = λL(T)(2 — TL/T). Этот подход впервые
был использован в работе [3], а в дальнейшем

применялся при моделировании различных спосо-
бов сварки.

В рамках модели принято, что объемная доля
энергии капель Qvol равномерно распределена в
приповерхностном слое толщиной Zw и площадью
SZ(x, y) в зоне перехода от кратера к наклонной
(почти вертикальной) стенке сварочной ванны
(рис. 2, а) qvol = Qvol/ZwSZ(x, y). В модели принята
толщина слоя, равная половине диаметра прово-
локи Zw = 0,5dw.

Смешанные граничные условия на лицевой повер-
хности стыка определяют тепловые потоки капель
qsurf, a, катодного пятна qsurf, к и столба дуги qsurf, c, а
также тепловые стоки радиации qrad и конвекции qconv
по нормалям к соответствующим поверхностям:

— λ(T) 
∂T
∂n  = qsurf, a + qsurf, к + qsurf, c — qrad — qconv.

Тепловые потоки радиации и конвекции составляют
соответственно qrad = εrad(T)σ0(T

4 — T0
4) и qconv =

= α(T)(T — T0). Граничные условия на обратных

Рис. 2.Схема формирования поверхности шва нахлесточного соединения в горизонтальном (а) и вертикальном (б) положении

Рис. 1. Схема распределения тепловых потоков по поверхности свариваемого соединения: а – продольное сечение; б – поперечное
сечение при нейтральном наклоне горелки; в – с отклонением от нейтрального
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поверхностях стыка задаются в виде λ(T) 
∂T
∂n

 =

= qrad + qconv.
Поверхностная часть анодной мощности дуги

Qsurf, a распределяется по сложной поверхности
стыка и сварочной ванны. Для такого расчета вве-
дена дополнительная плоскость x′0′y′ (см. рис. 1),
перпендикулярная оси горелки. Распределение
плотности мощности в этой плоскости проецируется
на поверхность стыка и ванны. Распределение плот-
ности мощности по поверхности соединения опре-
деляется через коэффициент ks, обратный отно-
шению площадей элементарной площадки поверх-
ности соединения dSZ и ее проекции на плоскость
x′0′y′ dSn (см. рис. 1, б, в), ks = dSn/dSZ. Распре-
деление значений теплового потока qsurf, a по повер-
хности Z(x, y) описано нормально-круговым зако-
ном c учетом изменяющегося коэффициента ks:

qsurf, a = 
Qsurf, aKaks

π  exp 
⎧
⎨
⎩— Ka [(x — x0)

2 + (y — y0)
2]

⎫
⎬
⎭,

где Kа – коэффициент сосредоточенности тепло-
вого потока капель анода, равный 3/(rа)

2; rа –
эффективный тепловой радиус распределения теп-
ловой мощности в плоскости x′0′y′; (x, y) и (x0,
y0) – проекции координат точки поверхности и
оси дуги на плоскость x′0′y′.

При отклонении горелки от нейтрального поло-
жения (см. рис. 1, в) изменяется проекция элемен-
тарных площадок на плоскость нормального расп-
ределения и пропорционально изменяется коэф-
фициент ks.

Тепловой поток энергии катодного пятна Qк в
угловом стыке распределялся по бинормальному
эллиптическому закону в плоскости x′0′y′ с коэф-
фициентами сосредоточенности Kxк и Kyк по осям
0x′ и 0y′. С учетом коэффициента ks на поверхности
Z(x, y) получается

qsurf, к = 
Qкks

π  √⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯KxкKyк  e
—Kxк (x — x0)

2
 — Kyк (y — y0)

2

,

Kxк = 
3
rк
2,     Kyк = 

3
(kerк)

2,

где rк – эффективный тепловой радиус распреде-
ления Qк в плоскости x′0′y′ по оси 0x′; kе –
коэффициент поперечного сжатия дуги в угловом
стыке в направлении 0y′.

Распределение энергии плазмы столба дуги
представлено в виде полосового поверхностного

источника теплоты qsurf,c = 
ΔQc

LSc
 dS, где Sc – пло-

щадь поверхности соединения, ограниченная свер-
ху нормальной к столбу дуги плоскостью, прохо-
дящей через свободный конец электрода; L –
длина дуги.
Подмодель деформации поверхности свароч-

ной ванны. Угловые швы тавровых и нахлесточных
стыков сваривают без сквозного проплавления. По-

верхность ванны и шва Z(x, y) (рис. 2) задавалась
в явном виде. Поверхность ванны деформируется
в поле сил давления дуги и тяжести, которые урав-
новешиваются силой поверхностного натяжения:

σ(T)∇ 
⎛
⎜
⎝

∇Z

√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯1 + (∇Z)2

⎞
⎟
⎠
 — ρgh = 

parc + pν

√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯1 + (∇Z)2
 + Γ,

где σ(T) – поверхностное натяжение, зависящее
от температуры; g – ускорение свободного
падения; h – высота столба жидкости; parc – дав-
ление дуги; pv – давление отдачи паров; Γ – пос-
тоянная, имеющая смысл внутреннего давления
расплава.

Высота столба жидкости h представляет собой
расстояние от точки поверхности Z(x, y) до плос-
кости, нормальной к вектору силы тяжести и про-
ходящей через точку ванны с наибольшей по-
тенциальной энергией расплава M(xm, ym, zm). Это
расстояние определяется через косинусы углов
между вектором силы тяжести и положительными
направлениями координатных осей: h = (x — xm)cos α +
+ (y — ym)cos β + (z — zm)cos γ. Суммарное давление
дуги parc включает электромагнитную и газо-
кинетическую составляющие, а также давление ка-
пель электродного металла. В первом прибли-
жении распределение давления в нормальной к оси
горелки плоскости x′0′y′ определяли по классичес-
кому выражению

parc (x, y) = 
a1I

2Karcks
π  exp 

⎧
⎨
⎩— Karc [(x — x0)

2 + (y — y0)
2]

⎫
⎬
⎭,

где a1 – эмпирический коэффициент, зависящий
от длины дуги; Karc – коэффициент сосредоточен-
ности силового потока дуги. Заглубление дуги и
возникновение кратера приводит к изменению
коэффициента ks, в результате чего центр распре-
деления давления дуги по поверхности Z(x, y) сме-
щается в направлении, противоположном наклону
горелки. При смещении конца электродной прово-
локи на одну из деталей соединения в модели на то
же значение смещается центр распределения сило-
вого воздействия дуги.

Постоянная Γ находилась итерационным подбо-
ром до выполнения условия

∫ 
y1

y2

[Z(x, y) — Z0 (x, y)] dy = 
πdw

2 vw

4vs
 + Δ

в выходном сечении шва, где y1, y2 – координаты
ширины шва, а правая часть уравнения – сумма
площади сечения наплавленного металла и усад-
ки Δ. Усадку рассчитывали по методике В. А.
Судника и В. А. Ерофеева [10].

Граничными условиями являются линии сопря-
жения поверхности расплав—газ с твердым метал-
лом, которые определяются по температуре в
области моделирования и имеют вид Z1 =
= (M1∩M3∩G), Z2 = (M2∩M3∩G), где Z1, 2 –
линии раздела. В зоне плавления при нахождении
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поверхности головной части ванны вводилось
ограничение, учитывающее возможное обнажение
силовым воздействием дуги разделительной повер-
хности проплавления ZTL

(x, y), Z(x, y) ≥
≥ ZTL

(x, y). На фронте кристаллизации фикси-
руется форма свободной поверхности, что учиты-
вается граничными условиями ∂Zn/∂x = 0 при Zm =
= (M3H∩M3L∩G). Переход от зоны плавления к
зоне кристаллизации находили по критерию
dYTL

/dx = 0. По соотношению и форме поверхнос-
тей Z(x, y), Z0(x, y) на фронте кристаллизации
автоматически фиксируются дефекты шва такие,
как «подрез» и «наплыв».
Подмодель свойств и геометрии деталей. Свар-

ка MAG применяется для сварки нелегированных,
низколегированных и высоколегированных (аус-
тенитных) сталей. Теплофизические свойства этих
трех классов сталей собраны в банке данных. Для
решения дифференциального уравнения теплопе-
реноса относительно энтальпии необходима
функция T(H), связывающая температуру с эн-
тальпией H. Такая функция построена путем ку-
сочно-линейной интерполяции таблицы значений H
для девяти температур. Такая же функция постро-
ена для коэффициента теплопроводности. В подмо-
дели деформации поверхности используется кусоч-
но-линейная интерполяция коэффициента поверх-
ностного натяжения для температур выше TL.
Таблицы значений объединены в подмодель, описы-
вающую свойства стали. 

Геометрия стыка свариваемых деталей представ-
лена в модели зоной первой M1 и второй M2 дета-
лей, зоной выпуклости шва M3 и зоной окружаю-
щего газа G (рис. 3). Разделение области моде-
лирования на зоны позволяет учесть даже нулевой
зазор в стыке, который влияет на теплоперенос.
Коэффициент теплопроводности на границе зон
определяли с помощью метода заблокированных
зон Патанкара. Так, для границы зон M1 и M2 при
температуре ниже температуры TL коэффициент

теплопроводности λ = 0 (термический зазор). При
расплавлении металла зон M1 и M2 выше темпера-
туры TL на расплавленные участки этих зон расп-
ространялась зона M3. Принято, что все тепловые
стоки описаны граничными условиями и зона окру-
жающего газа G не проводит тепла.

Таким образом, моделирование процесса сво-
дится к последовательному решению уравнений
теплопереноса и деформации поверхности ванны.
Интегральные значения мощности анодного, ка-
тодного тепловых потоков и теплового потока стол-
ба дуги находились по ранее разработанным В. А.
Судником и др. [11, 12] алгоритмам для нормаль-
ного или импульсного процесса сварки MAG.

При решении трехмерной задачи теплопереноса
для выбранного типа стыка в области модели-
рования генерировалась конечно-разностная сетка
с формализованным описанием граничных условий
и материала среды. Выбор энтальпии в качестве
искомой функции позволяет решать уравнения теп-
лопроводности сквозным счетом, включая участки
области моделирования, занятые газовой средой.
Уравнение теплопереноса расщеплялось по
физическим процессам и координатным составля-
ющим. Для решения систем конечно-раз-ностных
уравнений использовался алгоритм про-гонки.
Ошибки, связанные с нелинейностью те
лофизических свойств, минимизировались путем
итерационных приближений. Зазор описывался
распространением на него зоны G (рис. 3) и изме-
нением лицевой поверхности соединения, в которой
появлялся разрыв.

Для упрощения численной реализации и уско-
рения расчетов в модели формирования шва при
сварке стали можно пренебречь продольным тепло-
вым потоком, рассматривая только трансля-
ционный тепловой поток. Эффективность этого
подхода многократно подтверждена и дополнитель-
но проверена в вычислительном эксперименте.

Рис 3. Система координат при сварке угловым швом таврового (a) и нахлесточного (б) соединения
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Мощность дуги, приходящаяся на разрыв по-
верхности, распределялась на ближайшие кромки
соединяемых деталей. При достижении тем-перату-
ры плавления в этой зоне или на кромках принима-
лось допущение об уменьшении зоны зазора и
увеличении зоны расплава (затекании зазора).
Уравнение равновесия поверхности ре-шалось на
конечно-разностной сетке методом переменных на-
правлений с использованием ал-горитма прогонки.
Итерационные приближения прекращались при
достижении условия баланса расплавленного ме-
талла в выходном сечении шва или при рас-
ходимости решения, что является критерием выте-
кания ванны.

К входным параметрам программы MAGSIM
относятся: тип соединения (стыковое, тавровое или
нахлесточное), марка стали, т.е. теплофизические
свойства, толщина листов, ширина зазора, прост-
ранственное положение соединения, наклоны го-
релки, температура подогрева, характеристики
источника тока, тип защитной смеси, диаметр про-
волоки, вылет электрода, скорость подачи прово-
локи или сварочный ток, сварочное напряжение и
место его измерения, скорость сварки. 

Структура ПО построена по принципу пре-
процессор – процессор – постпроцессор (рис. 4).
Препроцессор формирует сцену имитации сварки
соединения: генерирует сетку для численного рас-
чета и задает граничные условия для выбранного

Рис. 4. Копии экрана программы MAGSIM GL: а – экран препроцессора; б—г – представления в постпроцессоре соответственно
стыкового, таврового и нахлесточного соединения

Рис. 5. Имитированные формы поперечных сечений швов нахлесточных соединений при сварке в горизонтальном (а), в нижнем
(б) положении и на спуск 20° (в)
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Рис. 6. Имитированные формы поперечных сечений швов 2,5 + 2,5 мм при сварке с поперечным наклоном горелки от нижней
детали 30 (а, в) и 60° (б, г), без зазора (а, б) и с зазором 1 мм (в, г)

Рис. 7. Сравнение расчетных контуров (а, в) и экспериментальных (б, г) шлифов: стык 2 + 2 мм, поперечный наклон горелки
45°; параметры режима: v = 0,7 м/мин, vw = 4 м/мин, I = 185 A и U = 19 В для сечений (а и б) и v = 1,6 м/мин, vw = 6 м/мин,
I = 250 A и U = 20 В для сечений (в и г)

Рис. 8. Сравнение расчетных контуров (MAGSIM) и экспериментальных (JC) шлифов: стык 1 + 4 мм, поперечный наклон горелки
45°; продольный 22°; параметры режима: а – без зазора, vs = 0,65 м/мин, vw = 6,5 м/мин, U = 23 В; б – зазор 0,89 мм и vs =
= 0,8 м/мин, vw = 6,9 м/мин, U = 21 В

Рис. 9. Вариант представления результатов в ПО TSIM
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типа соединения, пространственное положение сое-
динения, углы наклона горелки, рассчитывает
полиномы теплофизических свойств на основе
информации в базе данных материалов. Процессор
представлен моделью. Постпроцессор позволяет
визуализировать результаты имитации и представ-
лять результаты в виде протокола и эквивалентного
источника.

Всего учитывается более 30 параметров. Выход-
ными параметрами являются температурное поле в
соединении, контур шлифа (рис. 5, 6) и гео-
метрические размеры шва.

Для калибровки и проверки адекватности мо-
дели было проведено около 200 опытов по сварке
MAG стыковых, угловых (рис. 7, 8) и нахлесточ-
ных соединений при нормальном и импульсном про-
цессах. По результатам этих опытов калибровались
значения эффективных тепловых радиусов распре-
деления анодного ra и катодного rк тепловых пото-
ков дуги, а также коэффициента сосредоточенности
давления дуги Ks. Погрешность воспроизведения
программой этих опытов после калибровки не пре-
вышает 15 %. Применение программы в техно-
логической подготовке роботизированного про-
изводства фирмой «Jonson Controls Inc.» дает такие
же результаты (рис. 8).
Пакет программ MIG/TSIM (рис. 9) разрабо-

тан для моделирования процесса сварки алю-
миниевых сплавов одной или двумя горелками [9].
Как уже отмечалось выше, он отличается численной
реализацией модели процесса, следующей из сущес-
твенно иных теплофизических свойств. Часть
явлений, пренебрежение вкладом которых до-
пустимо при моделировании стали, оказывают
сильное влияние в процессе сварки алюминиевых
сплавов. Так, высокая теплопроводность алю-
миниевых сплавов не позволила применить числен-
ную схему «высокоскоростного источника» и пот-
ребовала полного 3D-расчета температурного поля.
Иное поведение сварочной дуги потребовало более

точного численного решения для нестационарного
процесса плавления электрода и переноса капель
расплавленного металла, хотя физическое описание
не вышло за рамки модели дуги, предложенной Лес-
ковым [4].

Адекватность моделей проверялась эксперимен-
тально в лабораториях фирмы «Daimler Chrysler».
Экспериментальные результаты воспроизводятся
программой с достоверностью от хорошей до удов-
летворительной (рис. 10 ).

В настоящее время ведутся работы по уточнению
моделей и объединению возможностей этих двух
ветвей ПО в рамках единого интегрированного
пакета. Кроме универсальной модели расчета про-
цесса сварки (возможно, не только с дуговыми
источниками тепла), разрабатываемый пакет по-
лучит интерфейс с системой управления роботами
IGRIP и конечно-элементными пакетами SYS-
WELD, ANSYS и ABAQUS.
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РАСЧЕТНО-КОМПЬЮТЕРНАЯ СИСТЕМА
ДЛЯ ПРОГНОЗИРОВАНИЯ СВОЙСТВ

РАЗЛИЧНЫХ ЗОН СВАРНОГО СОЕДИНЕНИЯ
ПРИ ДУГОВОЙ СВАРКЕ КОНСТРУКЦИОННЫХ СТАЛЕЙ

И. Г. ЛАВРИНЕЦ (НПФ «Корба», пгт Буча, Киевская обл., Украина),
Т. В. КОРОЛЕВА (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Представлена структура системы, разработанной авторами для прогнозирования свойств различных зон сварного
соединения при дуговой сварке конструкционных сталей.

The paper describes structure of the system developed by the authors for prediction of properties of different zones of
welded joints in arc welding of structural steels.

Введение. Традиционно выбор рационального
варианта для дуговой сварки современных конст-
рукционных сталей связан с достаточно большим
количеством экспериментов для получения
сравнительных результатов по целому ряду пара-
метров. К ним, в первую очередь, относятся:
условия формирования и химический состав метал-
ла шва или зоны проплавления (ЗП), микрострук-
тура металла ЗП и зоны термического влияния
(ЗТВ), склонность к образованию горячих и холод-
ных трещин, стандартные механические харак-
теристики в различных участках сварного сое-
динения: твердость, предел текучести, временное
сопротивление, относительное удлинение или
сужение, ударная вязкость, а также ряд специаль-
ных функциональных свойств (длительная проч-
ность при соответствующих температурах, кор-
розионная стойкость и т.д.). Все это требует для
конкретного основного материала проведения соот-
ветствующих испытаний для каждого альтер-
нативного варианта сварочных материалов и
режимов сварки. Учитывая существующий боль-
шой ассортимент предлагаемых различными фир-
мами сварочных электродов, сплошных и порош-
ковых проволок, флюсов, защитных газов для ду-
говой сварки конструкционных сталей, обоснован-
ный выбор рационального варианта чисто эк-
спериментальным путем требует либо большого
опыта, либо многочисленных экспериментов.
Назначение системы и получаемая инфор-

мация. Разработанная авторами статьи компьютер-
ная система предназначена в значительной степени
сократить вышеуказанный объем экспериментов
при выборе cварочных материалов путем использо-
вания средств математического моделирования и со-
ответствующего информационного обеспечения для
получения технической информации, необходимой
для обоснованного выбора сварочных материалов,
режима и условий дуговой сварки. В качестве

исходной информации в системе используются пас-
портные данные фирмы-изготовителя сварочных
материалов (электродов, сплошных и порошковых
проволок, флюсов, защитных газов) относительно
вариантов сварочных материалов, рекомендуемых
для дуговой сварки данного типа конструкционной
стали; режимов дуговой сварки; коэффициентов на-
плавки; химического состава наплавленного метал-
ла. Эти данные вводятся пользователем в систему
одновременно с указанием типа свариваемой кон-
струкционной стали (основного материала) и ее
химического состава. В результате система для каж-
дого альтернативного варианта выдает следующую
информацию:

• размер и форма ЗП для корневого шва и пос-
ледующих проходов (условия формирования свар-
ного шва, риск прожога и пр.);

• химический состав металла ЗП;
• микроструктурный состав металла ЗП и ЗТВ;
• механические свойства металла ЗП и ЗТВ (твер-

дость, временное сопротивление, предел текучести,
относительное удлинение и сужение, ударная вяз-
кость (КСV) при температурах —30...—70 °С;

• риск образования горячих и холодных трещин.
Краткое описание системы. Работа с системой

начинается с ввода данных об основном материале,
для которого выбираются сварочные материалы для
дуговой сварки. Система предлагает 12 групп кон-
струкционных сталей, к одной из которых пользо-
ватель должен причислить свой основной материал
(рис. 1). По желанию система дает возможность
ознакомиться более подробно с характеристиками
сталей конкретной группы (рис. 2), примерами
химсостава, теплофизическими свойствами и осо-
бенностями дуговой сварки. Если пользователя
удовлетворяет выбранная группа, он должен за-
полнить данные относительно химического состава
используемой стали (рис. 2).

Следующий этап работы с системой связан с кон-
кретизацией данных относительно вида сварного© И. Г. ЛАВРИНЕЦ, Т. В. КОРОЛЕВА, 2002
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соединения. Система предлагает поль-зователю не-
сколько видов сварных соединений со стыковыми
швами (рис. 3). Возможна одно-проходная и мно-
гопроходная (слоями либо «ниточными» швами)
сварка. Количество проходов и раскладку валиков
«ниточных» швов система выполняет самостоятель-
но. Возможен вариант только одного корневого
шва. Во всех вариантах рис. 3 для корневого шва
при сварке на весу решается вопрос относительно
риска прожога на основе оценки равновесия между
силами, дей-ствующими на объем жидкого металла

(по-верхностное натяжение, давление дуги, гра-
витация). 

Пользователь должен указать метод дуговой
сварки (рис. 4), а также выбрать конкретные
варианты сварочных материалов, заполнив со-
ответствующие данные типа указанных на рис. 5
относительно химического состава наплавленного
металла, режимов сварки, коэффициента наплавки
(по паспортным данным фирмы-изготовителя, либо
на основе имеющегося опыта).

Рис. 1. Список групп конструкционных сталей, предлагаемых пользователю системой

Рис. 2. Пример заполнения данных при выборе конкретной группы сталей
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С использованием введенных данных в системе
выполняется комплекс операций, связанных с вы-
бором скорости сварки на основе имеющихся
ограничений толщин отдельных слоев (либо попе-
речных сечений «ниточных» швов), затем рас-
считываются температурные поля в поперечном
сечении сварного шва для каждого прохода,

начиная с корневого шва. Определяется поле
максимальных температур, на основании которого
оцениваются объемы, принадлежащие металлу ЗП
и ЗТВ. Используются при этом исходные данные
для основного материала относительно температур
плавления Тпл и Ac3

 (рис. 2), а также соответству-
ющие теплофизические свойства.

Для каждого прохода определяется средний
химический состав металла ЗП (основываясь на
знании размеров и химического состава расплавля-
емых участков, а также количества и состава на-
плавляемого присадочного материала). По хи-
мическому составу металла ЗП определяется
принадлежность металла этой зоны соответствую-
щей группе конструкционных сталей с позиций
оценки микроструктурного состояния после охлаж-

Рис. 3. Виды сварных соединений, предлагаемых пользователю

Рис. 4. Способы дуговой сварки, предлагаемые пользователю

Рис. 5. Пример заполнения данных по режиму сварки и химическому составу наплавляемого материала
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дения. В системе имеются две группировки сталей,
указанных на рис. 1. К первой относятся конст-
рукционные углеродистые и низколегированные
стали (группы 1...8), микроструктура которых
определяется на основе соответствующих диаграмм
анизотермического распада аустенита (АРА). Вто-
рая охватывает легированные стали (группы 9...12,
рис. 1), микроструктура которых определяется
диаграммой Шеффлера (либо ее модификациями
[1]). Для удобства в системе используются пара-
метрические уравнения [2], позволяющие выпол-
нять расчеты ожидаемой микроструктуры в каждой
точке металла ЗП и ЗТВ, зная химический состав
и параметры термического цикла. Принимается, что
повторный нагрев выше Ac3

 способствует образо-
ванию новой микроструктуры с новым химическим
составом и новыми параметрами термического
цикла. Повторный нагрев ниже Ac3

 не меняет
микроструктуру, но способствует изменению ме-
ханических свойств по механизму соответствующе-
го кратковременного отпуска.

Важным этапом работы системы является расчет
механических свойств в различных точках металла
ЗП и ЗТВ. Он выполняется на основании данных
микроструктуры и химического состава. Для всех
характеристик механических свойств Х = {НV, σв,
σт, δ5, ψ}, используется представление:

X = ∑ 
i

xiVi (i = a, f, p, b, m), (1)

где а – аустенит, f – феррит, р – перлит, b –
бейнит, m – мартенсит, Vi – массовая доля i-й
микроструктуры в данной точке. Для хi использу-

ются уравнения регрессии, связывающие эти
величины с химическим составом сталей данной
группы [2]. Для ударной вязкости по Шарпи
(КСV) усредненное представление (1) не отражает
особенности поведения материала для таких испы-
таний. Для этих целей в системе используются урав-
нения регрессии, связывающие КСV с химическим
составом, Δt8/5 и температурой испытания Тис. Ес-
тественно, что коэффициенты регрессии такой
зависимости могут достаточно существенно за-
висеть от группы конструкционной стали.

Важным элементом работы системы является
оценка риска нарушения целостности металла ЗП
либо ЗТВ за счет горячих и холодных трещин. Для
рассматриваемых конструкционных сталей наи-
более реально говорить о риске образования го-
рячих трещин для высоколегированных сталей аус-
тенитного класса. Для конструкционных высоко-
легированных сталей химический состав металла
ЗП может оказывать существенное влияние на це-
лостность сварного шва и служебные свойства ме-
талла в процессе эксплуатации (рис. 3), о чем имеет
возможность получить информацию пользователь
системы на основе данных о среднем химсоставе
металла ЗП соответствующих проходов.
Примеры применения. Рассмотрим конкретный

случай сварки судостроительной стали марки ДН32
в стыковом соединении с толщиной пластин δ =

Рис. 6. Схема разделки (а) и заполнения слоев (б) при сварке
стали марки ДН32

Таблица 1. Расчетные параметры формирования отдельных проходов для сварки стали марки ДН32

Вид шва qп, Дж/см vсв, см/с Sзп, мм
2

Химический состав, %

Корневой 9996 0,25 60 0,08C — 1,3Mn — 0,477Si — 0,068Ni — 0,003Al

Заполняющий 1 17787 0,20 80 0,059C — 1,3Mn — 0,493Si — 0,021Ni — 0,002Al

Заполняющий 2 10865 0,32 74 0,05C — 1,3Mn — 0,5Si — 0,001Al

Рис. 7. Результаты расчета твердости HV (а) и ударной вязкости
KCV—20 (б) для варианта из табл. 1
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Таблица 2. Паспортные данные для альтернативных вариантов электродов

Характеристика
УОНИ 13/65,

АО «СпецЭлектрод»
OК 48.08,

ESAB
Fox EV60,

Bo
..
hler

Tenacito 65,
OERLICON

Химический состав
наплавленного металла, %

0,13 С — 1,25 Mn —
0,45 Si — 0,0175 S —
0,027 Р

0,08 C — 1,20 Mn —
0,35 Si — 0,90 Ni

0,07 C — 1,3 Mn —
0,3 Si — 0,9 Ni

0,05 C — 1,5 Mn —
0,3 Si — 1,2 Ni —
0,35 Mo

Корневой шов dэ, мм 3,0 3,2 3,2 3,2

I, A 90 130 125 115

U, В 24 22 22 22

αн, г/(A⋅ч) 9,5 9,3 9,5 9,5

Заполняющие
проходы

dэ, мм 5,0 5,0 5,0 5,0

I, A 180 230 210 210

U, В 25 23 23 23

αн, г/(A⋅ч) 9,5 10,3 9,5 9,5

Декоративный
слой

dэ, мм 4,0 4,0 4,0 4,0

I, A 145 175 160 160

U, В 25 22 22 22

αн, г/(A⋅ч) 9,5 10,0 9,5 9,5

Рис. 8. Зона проплавления при заполнении разделки стыкового шва на стали марки 16Г2АФ толщиной 30 мм (режимы из табл. 2)
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= 12 мм (рис. 6). Сварка односторонняя «ниточ-
ными» швами, на керамической подкладке,
механизированная, в СО2, проволокой OK-Tubrod
15/14. Химический состав стали ДH32, %:
0,18 C – 0,4 Si – 0,3 Ni – 0,01 Al. Химический
состав наплавляемого металла, %: 0,05 С –
1,3 Mn – 0,5 Si. Режимы сварки: корневой шов
(I = 170 A, U = 21 B, vсв = 0,25 см/с, αн =
= 16 г/(А⋅ч); заполняющий шов (I = 205 A, U =
= 24,5 B, vсв = 0,25 см/с); декоративный шов (I =
= 205 A, U = 24,5 B, vсв = 0,25 см/с).

Экспериментальные данные по протоколу испы-
тания на заводе «Океан» в марте 2001 г.: твердость
в металле ЗП – 203...221 HV5; в металле ЗТВ –
198...230 HV5; ударная вязкость KCV—20 на образ-
цах Шарпи сечением 10 12 при двухмиллиметро-
вом надрезе в металле ЗП – 1,2...2,4 МДж/м2 (в
нетто сечении образца).

Результаты расчета для этого варианта приве-
дены в табл. 1 и на рис. 7. В табл. 1 указаны пара-
метры формирования отдельных проходов (погон-
ная энергия qп, площадь сечения металла ЗП –
SЗП, химический состав металла ЗП), а на рис. 7
приведены расчетные значения твердости HV и
ударной вязкости KCV—20 в сечении шва. Видно,
что зоны проплавления отличаются от основного
металла главным образом по содержанию углерода.
Показанная на рис. 7 твердость в сечении шва ме-
няется в металле ЗП от 170 до 200 HV, а в металле
ЗТВ – 200...250 HV, что хорошо согласуется с
замеренными и указанными выше. Ударная вяз-
кость KCV—20 в металле ЗП находится в пределах
2,2...2,6 МДж/м2, а в металле ЗТВ она более
низкая – на уровне 1,5...2,2 МДж/м2, что также
согласуется с экспериментальными наблюдениями.

Следующий пример иллюстрирует возможности
системы для выбора сварочных материалов для кон-
кретного случая сварки стыкового одностороннего
соединения из стали 16Г2АФ (ГОСТ 1928—73)
толщиной δ = 30 мм. Химический состав
пластин, %: 0,17С — 0,45 Si — 1,5 Мn — 0,3 Cr — 0,2
Ni — 0,2 Cu — 0,11 V — 0,02 N2 — 0,035P — 0,040S.
Для такого химсостава система рекомендуют: при
содержании водорода в основном металле на уровне
< 1 см3/100 г подогрев при сварке в свободном сос-
тоянии не требуется, а при сварке в закреплении
рекомендуемый подогрев составляет 70...115 °С.
Механические свойства основного материала: σ0,2 >
> 440 МПа, σв > 590 МПа.

В качестве альтернативных вариантов электро-
дов для ручной дуговой сварки можно рассмотреть:

УОНИ 13/65    (АО «Спецэлектрод»)
ОК 48.08          (ЕSAВ)
Fox ЕV60          (Вo

..
hler)

Tenacito 65        (OERLICON).
В табл. 2 приведены паспортные данные химичес-

кого состава наплавляемого этими электродами
материала, рекомендуемые режимы сварки (I, U) и
величины коэффициентов наплавки αн.

На рис. 8 приведены результаты расчета
формирования сварного соединения при сварке
слоями, когда скорость сварки для корневого шва
0,3 см/с, а для остальных слоев выбирается из
условий, что толщина слоя находится в пределах
2...3 мм. Показаны зоны проплавления для альтер-
нативных вариантов. Видно, что различие в
режимах сварки приводит к различному количеству
заполняющих слоев: от 11 для Tenacito 65 до 14
для УОНИ 13/65. В табл. 3 приведены расчетные
данные, характеризующие ЗП для каждого прохода
(слоя). Указаны скорости сварки vcв, погонная
энергия qп, площадь сечения зоны проплавления F
и химический состав этих зон. Видно, что в
сравниваемых вариантах для корневого шва погон-
ная энергия меняется от 5760 до 7626 Дж/cм, со-
ответственно и площадь проплавления меняется от
0,22 до 0,30 см2. Наиболее высокое содержание уг-
лерода в металле ЗП корневого шва характерно для
варианта сварки электродами УОНИ 13/65
(0,148 %), соответственно (см. рис. 2) Рсм = 0,239;
для варианта с ОК 48.08 Рсм = 0,217; для Fох EV60
Pcм = 0,2077 и для Tenacito 65 Pcм = 0,2178.

При сварке в жестком закреплении для данной
толщины можно допустить сварку без подогрева,
если содержание диффузионного водорода при
Рω = 3,1 по рис.2 не превышает соответственно
1,7 см3/100 г; 3,09 см3/100 г; 4,05 см3/100 г;
3,06 см3/100 г (т. е. с этих позиций наиболее
стойкий к образованию холодных трещин материал
ЗП корневого шва при сварке электродами
Fox EV60). Наименее стойкий материал ЗП корне-
вого шва при сварке электродами УОНИ 13/65,
остальные два варианта примерно одинаковые.

Химический состав заполняющих слоев в
сравниваемых вариантах характерен отсутствием
никеля для варианта электродов УОНИ 13/65 и
присутствием последнего в остальных вариантах на
уровне 0,74...1,12 %. Кроме того, вариант с элект-
родами Tenacito 65 имеет в металле ЗП молибден
на уровне 0,24...0,35 %.

Анализ расчетных данных по микроструктуре в
металле ЗП и ЗТВ показывает, что в сечении шва
после сварки преобладает мартенситно-бейнитная
микроструктура (сварка без подогрева и с полным
остыванием предыдущего слоя перед наплавкой
последующего). При этом соотношение между мар-
тенситом и бейнитом близко к 1:1, однако в отдель-
ных локальных участках наблюдается преобла-
дание мартенсита либо бейнита.

Распределение твердости в рассматриваемых
вариантах, показанное на рис. 9, примерно одина-
ково: в металле ЗТВ – 350...370 НV, в ЗП –
240...280 НV (кроме варианта с УОНИ 13/65, где
твердость 260...330 НV в связи с более высоким
содержанием углерода). Минимальный предел те-
кучести в сечении шва для всех вариантов обес-
печивается на уровне 510...600 МПа, а временное
сопротивление на уровне 620...770 МПа. Отно-
сительное удлинение δ5 для рассматриваемых
вариантов находится на уровне 8...16 %, что ниже
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Таблица 3. Результаты расчета формирования зоны проплавления для вариантов табл. 1

Сварочный
материал УОНИ 13/65 ОК 48.08 Tenacito 65 Fox EV60

Характеристика

Скорость сварки,
см/с для:

корневого шва 0,3 0,3 0,3 0,3

заполняющих швов 0,43...0,11; 0,16 0,63...0,15 0,50...0,11 0,5...0,12

декоративного шва 0,11 0,14 0,12 0,12

Погонная энергия,
Дж/см для:

корневого шва 5760 7626 6746 7333

заполняющих швов 8397...32315; 21924 6733...28187 7726...35686 7726...32341

декоративного шва 26591 22230 23400 23400

Площадь проплав-
ления, см2 для:

корневого шва 0,22 0,30 0,26 0,28

заполняющих швов 0,30...1,52; 0,92 0,26...1,42 0,30...1,76 0,30...1,6

декоративного шва 0,72 0,56 0,60 0,64

Химический состав, %
зон проплавления
для:

корневого шва 0,148С — 0,14Cr — 
1,363Mn — 0,09Cu —
0,45 Si — 0,09Ni —
0,05V — 0,09N2

0,12 С — 1,33 Mn —
0,394 Si — 0,589Ni —
0,049V — 0,089Cu —
0,009 N2 — 0,13Cr

0,099С — 1,50Mn —
0,361Si — 0,79Ni —
0,2Mo — 0,045V —
0,084Cu — 0,125Cr —
0,008N2

0,112С — 1,383Mn —
0,362Si — 0,609Ni —
0,046V — 0,008 N2 —
0,083Cu — 0,125Cr

заполняющих швов (0,146—0,134) C
(1,347—1,28)Mn
(0,116—0,03) Cr
(0,057—0,02) Cu
0,45Si
(0,078—0,02)Ni
(0,043—0,011)V
(0,005—0,001)N2

(0,10—0,085) C
(1,27—1,22)Mn
(0,372—0,356)Si
(0,744—0,861)Ni
(0,067—0,017)Cr
(0,017—0,011)Cu
(0,024—0,006)V
(0,002—0,001)N2

(0,086—0,06) C
(1,50—1,5)Mn
(0,345—0,313)Si
(0,9—1,12)Ni
(0,24—0,32)Mo
(0,033—0,009)V
(0,004—0,0)N2

(0,084—0,017)Cu
(0,09—0,031)Cr

(0,099—0,077)C
(1,36—1,32)Mn
(0,344—0,312)Si
(0,69—0,84)Ni
(0,024—0,09)V
(0,03—0,01)N2

(0,088—0,025)Cr
(0,06—0,016)Cu

декоративного шва 0,131C — 0,011Cr —
1,26 Mn — 0,007Cu —
0,45Si — 0,07Ni — 0,001N2

0,096C — 1,38Mn —
0,405 Si — 0,99Ni —
0,007Cr — 0,004Cu —
0,006V — 0,0N2

0,053 C — 1,50 Mn —
0,304 Si — 1,17 Ni —
0,006Cu — 0,01Cr

0,086 C — 1,47 Mn —
0,348 Si — 0,95Ni —
0,008V — 0,0N2 —
0,023Cr — 0,015Cu
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Рис. 9. Твердость HV 2 в различных точках металла ЗП и ЗТВ сварного соединения для вариантов табл. 2

Рис. 10. Ударная вязкость KCV—40 для материала ЗП и ЗТВ для вариантов табл. 2
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№
валика

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
Хим.

элемент
и вели-
чина
зоны

проплав-
ления

C 0,152 0,153 0,147 0,144 0,147 0,142 0,144 0,143 0,139 0,145 0,140 0,137

Mn 1,389 1,393 1,355 1,335 1,357 1,326 1,336 1,328 1,304 1,346 1,311 1,292

Si 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450

Cr 0,167 0,172 0,126 0,102 0,128 0,091 0,103 0,094 0,065 0,115 0,073 0,051

Ni 0,111 0,114 0,084 0,068 0,085 0,060 0,069 0,063 0,043 0,076 0,049 0,034

Cu 0,111 0,114 0,084 0,068 0,085 0,060 0,069 0,063 0,043 0,076 0,049 0,034

V 0,061 0,063 0,046 0,037 0,047 0,033 0,038 0,034 0,024 0,042 0,027 0,019

Sпр 27,0 68,5 41,5 39,75 48,5 46,5 48,75 42,5 40,25 51,25 39,75 40,25

№
валика

13 14 15 16 17 18 19 20 21 22 23 24
Хим.

элемент
и вели-
чина
зоны

проплав-
ления

C 0,140 0,139 0,135 0,140 0,139 0,135 0,134 0,139 0,138 0,133 0,133 0,138

Mn 1,313 1,308 1,282 1,315 1,308 1,279 1,277 1,304 1,302 1,269 1,269 1,298

Si 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450 0,450

Cr 0,075 0,070 0,039 0,079 0,069 0,035 0,033 0,065 0,062 0,023 0,023 0,057

Ni 0,050 0,047 0,026 0,052 0,046 0,023 0,022 0,043 0,041 0,016 0,016 0,038

Cu 0,050 0,047 0,026 0,052 0,046 0,023 0,022 0,043 0,041 0,016 0,016 0,038

V 0,028 0,026 0,014 0,029 0,025 0,013 0,012 0,024 0,023 0,009 0,009 0,021

Sпр 49,0 46,5 46,75 49,75 39,75 40,25 40,25 49,0 36,25 38,25 38,25 41,5

Рис. 11. Схема заполнения стыкового шва «ниточными» швами при сварке электродами УОНИ 13/65 на режимах из табл. 2,
величина зон проплавления Sпр и их химический состав для каждого шва
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Рис. 12. Схема заполнения стыкового шва «ниточными» швами при сварке электродами ОК 48.08 на режимах из табл. 2, величина
зон проплавления Sпр и их химический состав для каждого шва

№
валика

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Хим.

элемент
и вели-
чина
зоны

проплав-
ления

C 0,129 0,144 0,095 0,089 0,097 0,085 0,091 0,089 0,077 0,091

Mn 1,388 1,347 1,296 1,280 1,301 1,267 1,286 1,278 1,247 1,286

Si 0,469 0,475 0,484 0,487 0,483 0,489 0,486 0,487 0,492 0,486

Cr 0,188 0,147 0,096 0,080 0,101 0,067 0,086 0,078 0,047 0,086

Ni 0,462 0,556 0,677 0,714 0,663 0,744 0,700 0,719 0,791 0,700

Cu 0,125 0,098 0,064 0,053 0,068 0,045 0,057 0,052 0,031 0,057

V 0,069 0,054 0,035 0,029 0,037 0,025 0,031 0,029 0,017 0,031

Sпр 45,5 79,5 65,0 58,25 67,5 57,25 63,5 54,75 55,25 67,5

№
валика

11 12 13 14 15 16 17 18 19 20
Хим.

элемент
и вели-
чина
зоны

проплав-
ления

C 0,088 0,075 0,087 0,084 0,072 0,085 0,071 0,067 0,068 0,070

Mn 1,276 1,242 1,274 1,266 1,234 1,268 1,230 1,218 1,222 1,227

Si 0,487 0,493 0,488 0,489 0,494 0,489 0,495 0,497 0,496 0,496

Cr 0,076 0,042 0,074 0,066 0,034 0,068 0,030 0,018 0,092 0,027

Ni 0,722 0,802 0,728 0,747 0,821 0,742 0,831 0,857 0,848 0,837

Cu 0,051 0,028 0,049 0,044 0,023 0,045 0,020 0,012 0,015 0,018

V 0,028 0,015 0,027 0,024 0,012 0,025 0,011 0,007 0,008 0,010

Sпр 53,5 54,75 62,75 58,5 57,25 65,25 24,5 47,5 47,75 34,25
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Рис. 13. Расчетные данные распределения по сечению шва времени Δt8/5 и микроструктуры: мартенсита Vm, бейнита Vb, феррито-
перлитной смеси Vfp для варианта сварки электродами УОНИ 13/65 (а) и ОК 48.08 (б)

Рис. 14. Ударная вязкость KCV—40, для металла сварного шва при сварке электродами УОНИ 13/65 (а) и ОК 48.08 (б)
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паспортных данных для наплавленного металла и
обусловлено повышенным содержанием углерода в
основном металле (и соответственно в металле ЗП)
и достаточно жестким тепловым режимом сварки
нижних слоев. В верхних слоях (кроме деко-
ративного) за счет более высоких qп величина δ5
повышается до значений 16...18 % (кроме варианта
с электродами УОНИ 13/65, где δ5 = 8...14 % в
верхних слоях).

Для относительного сужения ψ полученные зна-
чения примерно одинаковы во всех вариантах для
металла ЗТВ – на уровне 26...30 %. В металле ЗП
наиболее высокие значения ψ характерны для
варианта с электродами Tenacito 65, где преобла-
дают значения ψ = 42...46 % в верхних слоях и
30...42 % в нижних. Наиболее низкие значения ψ
характерны для варианта с УОНИ 13/65, где в
верхних слоях ψ = 34...42 %, а в нижних –
26...34 %. Характерными являются значения удар-
ной вязкости КСV—40 на рис. 10. Видно, что для
всех вариантов в металле ЗТВ КСV—40 =
= 0,7...1,3 МДж/м2 = 70...130 Дж/см2. Для ме-
талла ЗП ударная вязкость существенно меняется
по сечению шва, снижаясь в верхних слоях за счет
более высоких qп. Наиболее высокие КСV—40 в ме-
талле ЗП имеет вариант с электродами Fox EV60
и ОК 48.08, где КСV—40 = 170...210 Дж/см2 в
нижних слоях и 130...150 Дж/см2 в верхних, что
также обусловлено перегревом верхних слоев. Су-
щественная неравномерность в значениях КСV—40
характерна и для электродов Tenacito 65, где для
нижних слоев КСV—40 = 130...210 Дж/cм2, а в
верхних снижается до 70...130 Дж/см2. С позиций
получения более равномерных свойств (особенно
КСV) по сечению многопроходных стыковых швов

хорошо известен технологический прием сварки
«ниточными» швами.

В качестве иллюстрации к сказанному на
рис. 11—14 приведены расчетные результаты для
рассматриваемого стыкового соединения (δ =
= 30 мм): соответствующие варианты сварки элек-
тродами УОНИ 13/65 и ОК 48.08 «ниточными»
швами на режимах из табл. 2 при постоянной для
всех проходов скорости сварки 0,3 см/с. При таких
условиях получили обратную картину. Наиболее
высокие Δt8/5 характерны для заполняющих швов
в нижней части сечения шва (рис. 13), что соответ-
ствующим образом отразилось на распределении
микроструктур и ударной вязкости (рис. 14).
Видно, что режим сварки для заполняющих швов
по табл. 1 для первых (после корневого) швов тре-
бует уточнения (т.е. вместо электродов диаметром
5 мм следует использовать электроды диаметром
4...3 мм и соответственно более низкие погонные
энергии). С учетом этого замечания хорошо видно,
что в металле ЗП ударная вязкость КСV—40 отлича-
ется значительно большей стабильностью и
находится на уровне 160...200 Дж/cм2, а в металле
ЗТВ КСV—40 = 110...130 Дж/cм2, что вполне сог-
ласуется с имеющимся практическим опытом.

Из изложенного и приведенных расчетных дан-
ных следует, что с помощью предлагаемой компью-
терной системы можно проводить обоснованный
выбор конкретных конструкционных сталей из аль-
тернативных вариантов сварочных материалов для
дуговой сварки, оставляя эксперименту получение
данных для окончательного решения.

1. Welding handbook. Materias and applications. – Miami,
Florida: AWS, 1998. – Vol. 4. – P. 2. – 621 p.

2. Seyffarth P., Kasatkin O. Calculation of structural trans-
formation in the welding process. – Doc. IIW-IX—82.
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ОПТИМИЗАЦИЯ ТЕХНОЛОГИИ НАПЛАВКИ
БОЛЬШИХ ЛИСТОВ

П. ЗАЙФФАРТ (SLV, г. Росток, Германия),
О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Рассмотрена возможность выбора технологических параметров наплавки с помощью математического
моделирования процесса на примере односторонней электродуговой наплавки хромистого чугуна на большие повер-
хности (2000 3000 мм) тонких листов (δ  ≤ 10 мм) из стали S690Q с целью придания одной из поверхностей
определенных служебных свойств (износостойкости). Показано, что при соответствующем выборе технологических
параметров наплавки, а также условиях охлаждения можно в достаточно широких пределах регулировать общие
деформации направляемых листов, микроструктуру в металле ЗТВ, а значит риск появления холодных трещин.

The possibility of selecting technological parameters for surfacing by using mathematical modelling of the process is
considered by an example of one-sided electric-arc surfacing of chromium cast iron on large surfaces (2000 3000 mm)
of thin sheets (δ  ≤ 10 mm) of steel S690Q to impart certain properties (wear resistance) to one of the surfaces. It is
shown that the proper selection of the surfacing process parameters, as well as cooling conditions, makes it possible to
regulate over wide ranges total distortions of the sheets treated and microstructure of the HAZ metal, which allows the
risk of cold cracking to be reduced.

Наплавка электродуговым способом большой по-
верхности (примерно 2000 3000 мм) тонких сталь-
ных листов толщиной не более 10 мм с целью
придания одной из них определенных служебных
свойств (износостойкости) при дальнейшем исполь-
зовании в качестве заготовок для соответствующих
деталей оборудования (например лопастей спе-
циальных вентиляторов) связана с большими тех-
нологическими трудностями, обусловленными де-
формацией заготовки в процессе наплавки.

Между тем, при соответствующем выборе техно-
логических параметров наплавки, а также условий
охлаждения (например водой с обратной стороны)
можно в достаточно широких пределах регулировать
общие деформации. Однако при интенсивном охлаж-
дении тонкостенной заготовки заметно изменяется
микроструктура в металле ЗТВ, возникает риск появ-
ления холодных трещин. Поиск компромиссного
варианта технологии удобно вести средствами мате-
матического моделирования. Этому вопросу посвя-
щена настоящая работа.

Для получения общих деформаций при наплав-
ке заготовки больших размеров используется метод
функции усадки (или inherent strain method). Не-
обходимые для этого метода исходные данные
относительно функции усадки могут быть получены
экспериментально либо соответствующим реше-

нием задачи термопластичности для ограниченных
размеров заготовки. Одновременно при этом могут
быть решены и другие локальные вопросы, связан-
ные с оценкой зоны проплавления, химическим сос-
тавом этой зоны, определением микроструктурного
состояния зоны проплавления и зоны термического
влияния (ЗТВ) и т.д.

Ниже этот подход демонстрируется на примере
наплавки хромистого чугуна на сталь типа S690Q.

Рассмотрим с помощью средств математического
моделирования возможности оптимизации условий
и режимов технологического процесса электро-ду-
говой наплавки порошковой проволокой хро-
мистого чугуна на заготовку в виде пластины раз-
мером 2000 3000 10 мм из стали S690Q. Ее
химический состав, а также данные относительно
наплавленного материала S690Q порошковой про-
волоки АN4666 диаметром 3 мм приведены в
табл. 1. Для рассматриваемых заготовок опти-
мальным считается наплавка износостойкого слоя
толщиной примерно 3 мм. С учетом поперечных
колебаний при наплавке имеется достаточно боль-
шое сочетание силы сварочного тока I, напряжения
на дуге Uд и скорости наплавки v, при которых
обеспечивается указанная толщина на-плавленного
слоя.

© П. ЗАЙФФАРТ, О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО, 2002

Таблица 1. Химический состав основного и присадочного материалов

Материал
Химический состав, %

С Si Mn Sr Nb B Ni Mo Ti V

S690Q 0,183 0,598 0,872 0,52 0,0022 0,00054 0,04 0,198 0,003 0,002

Присадочный 5,5 1,3 0,3 2,1 6,5 0,9 — — — —
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Рассмотрим несколько возможных сочетаний I,
U, v и величины поперечной амплитуды колебания
электрода, характеризуемой шириной В и шага Н
наплавки, обеспечивающих толщину наплавленно-
го слоя 3 мм (табл. 2). Все локальные явления
перечисленные выше, исключая общие деформации
заготовки, моделируются на относительно не-
больших образцах (рис. 1) (так же, как при эк-
спериментальной обработке технологии), что поз-
воляет достаточно эффективно использовать чис-
ленные методы анализа при разумных затратах
средств и времени, т.е. с использованием доступных
персональных компьютеров. В основу модели-
рования положено прослеживание процесса нагрева
и охлаждения образца при последовательной на-
плавке нескольких валиков на режимах, приведен-
ных в табл. 2. Наплавка каждого последующего
валика выполнялась после полного остывания
образца от предыдущего валика.

Тепловая погонная энергия дуги qп = UI/vη, где
η ≈ 0,7 – эффективный КПД нагрева при сварке
самозащитной порошковой проволокой, распре-деля-
лась равномерно в сечении наплавляемого слоя h В
в течение времени t0, определяемого из условия нор-
мального распределения тепловой мощности дуги
вдоль наплавляемого валика и некоторой временной
задержки, связанной с поперечными колебаниями
электрода при В > 18 мм (варианты № 3, 4).

Cоответственно для величины t0 предлагается
зависимость t0 = 1/4ak + B/vпоп, где k – ко-
эффициент сосредоточенности в гауссовом законе
нормального распределения [1]; vпоп – поперечная
скорость колебания электрода; а – коэффициент
теплопередачи a = λ/cγ. Приняв с учетом жидкого
металла а = 0,10 см2/с, k ≡ 265 см—2, получим t0
= = 1,0 + В/vпоп, с. В отсутствие поперечных ко-
лебаний (варианты № 1, 2) vпоп → ∞. Учитывая
достаточно большие объемы расплавленного метал-
ла при расчете тепловых процессов учи-тывались
некоторые особенности процесса плавления —

кристаллизации, а также тепло-переноса в жидком
металле. Принималось, что при температурах выше
температуры солидуса сплава ТS теплоперенос
интенсифицируется за счет переноса массы, соот-
ветственно при таких температурах используется
эффективный коэф-фициент теплопроводности
λэф(Т), выбираемый по следующему правилу [2]:

 λэф = λ(Т) при Т < TS,

λэф = n(TS) при Т > TL,

λэф = (nλ(TS)) 
T — TS

TL — TS
 + λ(TS) при ТS < T < TL,

(1)

Таблица 2. Основные варианты режимов наплавки

№
варианта

I, A U, B v, cм/мин В, мм Н, мм Охлаждение
Условие

закрепления
Порядок
наплавки

1а I
1b 350 38 35 18 15 Воздух Свободное II
1c III
1d IV

2a 380 38 60 12 10 Вода » I
2b II

3а I
3b 360 38 20 31 27 » » II
3c Закрепленное I
3d II

4a 360 38 40 19 15 » Свободное I
4b II

Прим е ч а н и е .  I – n = 16, m = y, ny = 16; II – n = 16, m = x, nx = 16; III – n = 15, m = y, ny = 9, m = x, nx = 6; IV – n = 24, m =
= y, ny = 12, m = x, nx = 12, где n – общее количество элементов, на которое поделена общая площадь наплавки; m = x, y –
направление наплавки в каждом элементе; nx, ny – количество элементов с направлением наплавки соответственно m = x и m = y.

Рис. 1. Схема образцов, на которых выполняется моделирование

223



где ТL – температура ликвидуса данного сплава;
n = 3÷5; λэф(Т) – табличное значение коэф-
фициента теплопроводности. Учет скрытой тепло-
ты плавления (кристаллизации) в интервале тем-
ператур ТS < T < TL через теплоемкость
производится по зависимости

cγ = cγ(T) при T < TS,

cγ = cγ(TS) + 
qск

TL — TS
 при TS < T < TL,

cγ = cγ(TS) при T > TL,

(2)

где qcк – скрытая теплота плавления на единицу
объема сплава. 

На рис. 2 приведены результаты расчета разме-
ров зоны проплавления типового прохода для
четырех вариантов по табл. 2 с учетом указанных
особенностей в распределении тепловой мощности
и теплопереноса. При этом использовались
теплофизические свойства для наплавляемого
материала по [3]. Кроме того, там же приведены
данные относительно суммарной площади проплав-
ления F для данного прохода, глубины Н (с учетом
наплавленного слоя 3 мм), а также средний
химический состав зоны проплавления с учетом рас-
плавленного основного материала FI (рис. 1, б),
переплавленной соседней зоны проплавления FIII
(рис. 1, б). Среднее содержание элемента Х в
объеме F определяется зависимостью

 X = 
1
F

 ∑ XiFi. (3)

Как видно из рисунка, при рассматриваемых
режимах средний химический состав зоны проплав-
ления достаточно существенно отличается от дан-
ных табл. 1 по углероду, ниобию. Чем больше
глубина проплавления, тем существеннее это
отличие (вариант № 2). Тем не менее, для всех
вариантов зона проплавления вполне соответствует
хромистому чугуну. При известных химическом
составе зоны проплавления и ЗТВ в сочетании с
соответствующими термическими циклами сварки
можно прогнозировать микроструктурные изме-
нения в соответствующих точках зоны проплав-
ления и ЗТВ для рассматриваемого случая на-
плавки. Поскольку микроструктурные изменения в
зоне проплавления (хромистый чугун) в за-
висимости от вариации химического состава и
термического цикла не существенны, то в данной
работе они не учитываются. Для металла ЗТВ,
химический состав которой задан табл. 1,
различные скорости охлаждения от температуры
800 до 500 °С (Δt8/5) могут приводить к изменениям
микроструктуры. 

На рис. 3 приведены результаты расчета Δt8/5
в металле ЗТВ типового прохода для варианта № 4
из табл. 2. Расчеты показали, что для варианта № 1
Δt8/5 = 15 с (в зоне перекроя предыдущего валика
это время удваивается), для варианта № 2 Δt8/5 ≈

Рис. 2. Результаты расчета размеров и среднего химического состава зоны проплавления типового прохода для четырех вариантов
(а—г) по табл. 2
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≈ 7,5 c, для варианта № 3 Δt8/5 ≈ 22 с и для варианта
№ 4 Δt8/5 ≈ 10 c.

Используя параметрические уравнения из работы
[4], на основе заданного химического состава (см.
табл. 1) и величины Δt8/5 (риc. 3) можно рассчитать
конечную структуру в металле ЗТВ для рассматрива-
емых вариантов. Результаты такого расчета для
варианта № 4 по содержанию мартенсита в ЗТВ
приведены на рис. 4. Структура в металле ЗТВ мар-
тенситно-бейнитная (количество феррита и перлита
незначительное) для всех четырех вариантов. Однако
количество мартенсита изменяется от 0,95 (вариант
№ 2) до 0,2 (вариант № 1).

Из приведенных данных на рис. 5 следует, что в
металле ЗТВ достаточно интенсивно протекают
микроструктурные изменения, которые должны соп-
ровождаться соответствующими объемными изме-
нениями и изменениями механических свойств, что в
определенной степени должно оказать влияние на
кинетику развития деформационных процессов.

Из выше приведенного следует, что для мо-
делирования деформационных процессов недоста-
точно информации, типа показанной на рис. 4, 5;
необходима информация по кинетике ее изменения
по мере нагрева и охлаждения точек ЗТВ. Для этих
целей разработан специальный расчетный ал-
горитм, основанный на знании конечной структуры

Рис. 4. Результаты расчета относительного содержания мартенсита в металле ЗТВ типового прохода для варианта № 4 из табл. 2

Рис. 3. Результаты расчета Δt8/5 в металле ЗТВ типового прохода для варианта № 4 из табл. 2
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Vj
max, где j = a – аустенит, j = m – мартенсит, j =

= f – феррит, j = p – перлит и т.д., а также точек
начала ТS

j  и конца Те
j появления j-cтруктуры при

распаде аустенита в процессе охлаждения; Vj
max –

массовая доля j-й микроструктурной составляющей
в данной точке. Основные правила этого алгоритма
заключаются в следующем.

В зоне, где Тmax < Т*, dVj ≡ 0.
В зоне, где Тmax > Т*:

1) при T > Т*: Va = 1,0, Vj ≡ 0, j ≠ a;

2) при Т ≤ Т* и dT/dt > 0: dVj = 0;

3) при Т ≤ Т* и dT/dt < 0: dVj = Vj
maxfj(T),

(4)

где Т* – температура выше Аc3
, т.е. для сталей Т ≈

≈ 850÷900 °С:

Рис. 5. Данные относительно σт
j(T) для характерных микро-

структурных состояний рассматриваемого основного материала:
1 – Vm = 1,0; 2 – Vb = 1,0; 4 – Vf = 1,0; 5 – Va = 1,0, кривая
3 – Vb = 0,4 иVf = 0,6, что примерно соответствует исходному
состоянию основного материала

Рис. 6. Результаты расчета остаточных продольных σхх (а) и поперечных σуу (б) напряжений в зоне наплавки для варианта № 4
при наплавке в закрепленном состоянии и последующем освобождении образца
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№
ва-

рианта
Деформации изгиба 1/4 части пластины

№
ва-

рианта
Деформации изгиба 1/4 части пластины

1a 1b

1c 1d

2a 2b

3a 3b

3c 3d

4a 4b

Рис. 7. Расчетные данные относительно формы и общей деформации изгиба 1/4 части пластины (симметричный случай) для
различных вариантов наплавки по табл. 2
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fj (T) ≈ 1 — exp 
⎛
⎜
⎝

⎜
⎜
aj 

TS
j  — T

TS
j  — Te

j

⎞
⎟
⎠

⎟
⎟
,   (TS

j  < T < Te
j),

aj = — (2,5÷3,0).
(5)

Величины Ts
j выбираются по соответствующим

диаграммам АРА для данной марки стали. Посколь-
ку они не очень чувствительны к скорости охлаж-
дения ниже 800 °С, их выбор по диаграммам АРА
не вызывает особых затруднений. Однако не всегда
такие диаграммы имеются в распоряжении иссле-
дователя. В этом случае заслуживают внимания
приближенные расчетные зависимости типа [5]. На
основе расчетных величин Vj(T) можно рассчитать
кинетику объемных изменений в металле ЗТВ

ϕ(T) = 

∑ 
j

Vj(T)γj(T) — ∑ 
j

Vj(T0)γj(T0)

3∑ 
j

Vj(T0)γj(T0)
, (6)

где Т0 – начальная температура, относительно ко-
торой определяется величина ϕ(Т); γj(T) – объем
одного грамма материала в данном микроструктур-
ном состоянии при соответствующей температуре.
Согласно [6]

γa ≈ 0,12282 + 8,36—6(T + 273) + 2,16⋅10—3 C, см3/г,

γm ≈ 0,12708 + 4,448⋅10—6(T + 273), см3/г,

γf ≈ γb ≈ γp = 0,12708 + 5,528⋅10—6(T + 273), cм/г,

(7)

где С – содержание углерода, %. Аналогично (6)
можно синтезировать и характерные механические
свойства, например предел текучести

σт(T) = ∑ 
j

Vj(Tσт
j(T)), (8)

где σтj(Т) – предел текучести j-й формы при тем-
пературе Т (рис. 5).

При расчете кинетики напряжений (дефор-
маций) в случае наплавки образца использована
модель теории пластического неизотермического
течения в сочетании с условиями текучести Мизеса.

Реализуется модель путем последовательного
прослеживания упругопластических деформаций в
процессе нагрева и охлаждения наплавляемого
образца. На каждом шаге прослеживания решение
находится численно [3].

На рис. 6 приведены результаты расчета оста-
точных продольных σхх и поперечных σуу напря-
жений в зоне наплавки для варианта № 4 при на-
плавке в закрепленном состоянии и последующем
освобождении образца. Анализ этих данных пока-
зывает, что в наплавленном слое и ЗТВ основного

металла наиболее значительны продольные напря-
жения σхх. Особенно большие значения σхх имеют
место в точках с большим содержанием мартенсита
либо бейнита, когда повторный нагрев достаточно
высок, но не превышает температуры Т*. В этих
точках за счет высокого предела текучести при пов-
торном нагреве на стадии охлаждения фор-
мируются достаточно высокие порядка
(850...950) МПа напряжения σxx для всех рассмот-
ренных вариантов, т.е. риск образования попереч-
ных холодных трещин в этих зонах для сравнива-
емых вариантов в основном определяется содер-
жанием мартенсита. Однако незначительная протя-
женность таких участков в сечении с нормалью Х
существенно сохраняет указанный риск. Что каса-
ется поперечных напряжений σуу, то они невелики
и их роль в риске образования холодных трещин
незначительная.

Наряду с описанными при моделировании тер-
момеханическими процессами на образце получали
характеристики усадочных функций, которые
затем используются для оценки общих деформаций
наплавляемой пластины. На рис. 7 приведены дан-
ные относительно формы и общей деформации
изгиба для 1/4 части пластины для различных
вариантов наплавки по табл. 2. Из этих данных
следует, что наиболее благоприятным является
вариант наплавки вдоль длинной кромки заготовки
на режимах варианта № 4.

Существенный эффект снижения деформаций
наблюдается при применении закрепления в зоне
наплавки, т.е. прижатия этого участка к плите с
последующим освобождением после остывания.
Как следует из данных для варианта № 3, прогиб
при таком технологическом приеме можно снизить
от 284 до 101 мм, т.е. примерно в три раза.
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССА
ПРИВАРКИ ТРУБ К ТРУБНОЙ РЕШЕТКЕ

О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО (Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),
П. ЗАЙФФАРТ (SLV, г. Росток, Германия), А. ШАРФ, К. БАУЦМАН (Фирма «Infracor», г. Росток, Германия)

Описаны результаты применения компьютерной программы для оценки как локальных явлений, связанных с
приваркой отдельных трубок (микроструктурных изменений, остаточных напряжений), так и общих деформаций
трубной решетки применительно к крупному теплообменнику.

Results of application of the software developed for estimation of local phenomena occurring in welding of individual
tubes (microstructural transformations, residual stresses) and total distortions of tube plates in the manufacture of large
heat exchangers are presented.

Компьютерная программа, созданная в результате
сотрудничества ИЭС им.Е. О. Патона НАНУ, SLV
(г. Росток) и фирмы «Infracor» (Германия), для
реализации алгоритмов математического моде-
лирования основных физических явлений, сопро-
вождающих процесс электродуговой приварки труб
к трубным решеткам теплообменников, описана в
работе [1]. В ее основу положено получение ло-
кальных характеристик процесса приварки одной
трубки к доске путем математического моде-
лирования комплекса физических явлений, сопро-
вождающих его (определение температурных по-
лей, размеров зоны проплавления (ЗП), микрост-
руктурных изменений в металле ЗП и ЗТВ, оста-
точных напряжений и деформаций). Локальные
данные относительно кривизны трубной доски
затем используется в приближенном методе
«функции усадки» (inherent strain method) [2, 3]
для получения данных относительно кинетики
изгибных деформаций трубной доски от последо-
вательной приварки трубок.

При этом рассматриваются два варианта конст-
рукции теплообменника. Первый вариант – с
одной трубной доской и второй вариант – с двумя
трубными досками и прямыми трубками, вварива-
емыми одновременно с обоих концов.

В работе [1] программа адаптирована для труб-
ных досок с количеством трубок до 200...300. Одна-
ко в современных теплообменниках достаточно
часто встречаются узлы с количеством трубок до
нескольких тысяч. При конструкции с одной труб-
ной доской такое количество не вызывает затруд-
нений для реализуемого в [1] численного алгоритма
расчета общих деформаций. При конструкции с
двумя трубными досками и прямыми трубками
возникают определенные затруднения при полу-
чении данных относительно прогибов трубных
решеток и осевых напряжений в трубках. Этот не-
достаток расчетного алгоритма устранен авторами
и модернизированная программа [1] используется

в данной работе для крупного теплообменника с
3900 трубками.

 Кроме того, введен дополнительный вариант
расположения отверстий в трубной доске от-
носительно друг друга. На рис. 1, а приведен основ-
ной вариант из работы [1], когда смежные центры
отверстий образуют квадрат со стороной t. В мо-
дернизированной программе дополнительно пре-
дусмотрен вариант расположения (рис. 1, б), когда
центры смежных отверстий образуют равносто-
ронний треугольник со стороной t. Наличие той или
иной схемы взаимного расположения отверстий
имеет большое значение для автоматизации поиска
координат соответствующего возмущения при рас-
чете деформаций трубной решетки.

На рис. 2 приведена схема трубной решетки теп-
лообменника с 3900 отверстиями для трубок. Диа-
метр трубной доски 1674 мм, ее толщина 50 мм.
Материал – P235GH по EN (отечественный ана-
лог – сталь 16ГФТ). Диаметр трубки 16 мм,
толщина  стенки 1,6 мм. Материал  X2CrNiMoN
22-5-3 (отечественный аналог – сталь
08Х22Н5М3). Присадка SG-X2 CrNiMoN 22-9-3
(отечественный аналог – 08Х22Н9М3). Сварка
проводилась угловым швом за два прохода, катет
шва 0,8 мм. Погонная энергия дуговой сварки в
аргоне неплавящимся электродом qп = 185 Дж/мм
для каждого прохода.

© О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО, П. ЗАЙФФАРТ, А. ШАРФ, К. БАУЦМАН, 2002

Рис. 1. Схема взаимного расположения отверстий в трубной
решетке по квадрату (а) и треугольнику (б)
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Опуская результаты расчета локальных яв-
лений, связанных с приваркой отдельной трубки,
достаточно детально рассмотренные в [1] (правда,
для других размеров трубок и отверстий), оста-
новимся на результатах расчета деформаций труб-
ной доски.

На рис. 3, а приведены данные относительно
кинетики изменения прогиба в центре трубной
доски для случая, когда в теплообменнике одна

трубная доска. Здесь нет принципиальных особен-
ностей. По мере приварки трубок прогиб увеличива-
ется до 3,6 мм, что достаточно существенно для
диаметра 1674 мм.

Аналогичные результаты, но при варианте теп-
лообменника с двумя трубными досками при длине
трубок 5000 мм и одновременной приварке двух
концов приведены на рис. 3, б. Из него видно, что
в этом случае прогиб весьма незначительный из-за
опорного действия трубок. При этом прогиб возрас-
тает примерно до сварки 500 трубок, а затем даже
уменьшается (порядок сварки от центра к кромкам
решетки).

На рис. 4 приведены данные по остаточному изме-
нению длины трубок и осевых напряжений в трубках
после приварки всех трубок в порядке сварки от цен-
тра к кромкам. Видно, что в ряде трубок возникают
достаточно значительные сжимающие напряжения,
превышающие при рассматриваемой длине кри-
тические напряжения потери устойчивости, т.е. для
предупреждения последнего требуется установка со-
ответствующего количества поддерживающих проме-
жуточных диафрагм.

Таким образом, модернизированная программа
из [1] для математического моделирования процес-
са приварки трубок к трубной решетке позволяет
определять общие деформации трубной решетки в
теплообменниках с двумя трубными досками и пря-
мыми трубками при несколько тысячах отверстий
в трубках, что весьма существенно для современных
теплообменников.

1. Компьютерная программа «Приварка трубок к трубной
решетке теплообменников» / В. И. Махненко, Е. А.
Великоиваненко, О. В. Махненко и др. // Автомат.
сварка. – 2002. – № 8. – С. 3—10.

2. Establishment of computational welding mechanics /
Y. Ueda, H. Murukawa, K. Nakacho et al. // Transact. of
JWRI. – 1995. – 24, N 2. – P. 73—86. 

3. Махненко В.И., Лобанов Л.М., Махненко О.В. Прогно-
зирование общих деформаций сварных узлов на основе
банка данных по поперечной и продольной усадке и угло-
вым деформациям соответствующих образцов // Авто-
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Рис. 2. Схема трубной решетки теплообменника с 3900 от-
верстиями для трубок

Рис. 4. Расчетные данные по остаточному изменению длины dL
трубок (а) и осевых напряжений (б) в трубках после приварки
всех трубок в порядке сварки от центра к кромкам

Рис. 3. Кинетика прогиба центра трубной доски после приварки
каждой трубки (порядок сварки от центра к кромкам) в варианте
теплообменника с одной (а) и двумя трубными досками (б)
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ
МНОГОПРОХОДНОЙ ДУГОВОЙ СВАРКИ

КОЛЬЦЕВЫХ ШВОВ ТОЛСТОСТЕННЫХ ОБОЛОЧЕК

О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО, Г. Ф. РОЗЫНКА
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев),

П. ЗАЙФФАРТ, А. ШАРФ (SLV, г. Росток, Германия)

Рассматривается возможность прогнозирования остаточных напряжений и деформаций в зоне стыкового шва тол-
стостенной однородной либо разнородной оболочки при многопроходной сварке с учетом фазовых превращений,
различной разделки кромок, режимов сварки и наличия закреплений.

Considered is the possibility of predicting residual stresses and strains in the zone of a butt weld on a thick-walled
homogeneous or inhomogeneous shell in multipass welding, allowing for phase transformations, differing groove pre-
paration, welding conditions and use of clamps.

Введение. Сварка многопроходного кольцевого
шва для толстостенных цилиндрических оболочек
является достаточно типичной для современных
сварных конструкций. На рис. 1 приведены неко-
торые примеры толстостенных оболочек, сварива-
емых многопроходной сваркой плавлением. Ис-
пользование разделки кромок можно отразить с
помощью схемы на рис. 1, г, задав соответствующим
образом координаты точек 1...6 и 1′...6′. Варьируя
геометрическими размерами R, H1, H2, L1, L2, жес-
ткостью шпангоута, свойствами материалов оболо-
чек, а также координатами характерных точек раз-
делки кромок, можно (с помощью схем на рис. 1)
описать многие случаи сварки реальных конст-

рукций. Уровень остаточных напряжений опреде-
ляет работоспособность толстостенных оболочек
соединений при переменных нагрузках (много-
цикловая усталость), а также стойкость к раз-
личным коррозионным повреждениям внутренней
поверхности (при использовании конструкции и
для транспортировки либо хранения соответству-
ющих агрессивных сред). В свою очередь, свароч-
ные деформации (связанные с достаточно зна-
чительными радиальными перемещениями стенки
оболочек в зоне стыка) могут создавать определен-
ные эксплуатационные сложности, а осевые пере-
мещения (по оси z) в зоне разделки (связанные с
поперечной усадкой) могут при многопроходной

© О. В. МАХНЕНКО, Е. А. ВЕЛИКОИВАНЕНКО, Г. Ф. РОЗЫНКА, П. ЗАЙФФАРТ, А. ШАРФ, 2002

Рис. 1. Примеры толстостенных оболочек, свариваемых многопроходным стыковым швом: а – свободные оболочки (однородные
либо разнородные по свойствам материала); б – разнородные оболочки по свойствам и толщине; в – оболочки с внутренними
шпангоутами; г – схема разделки кромок, определяемая координатами точек 1...6 и 1′...6′
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сварке заметно менять ширину разделки, что соз-
дает определенные технологические сложности при
автоматической сварке и т.д.

Ввиду того, что указанные явления трудно под-
даются моделированию на образцах, а использо-
вание натурных экспериментов при больших раз-
мерах конструкции связаны с большими времен-
ными и материальными затратами, для опти-
мизации технологии повышенный интерес предс-
тавляет математическое моделирование этих
явлений. Известно достаточно много работ, посвя-
щенных решению этой задачи [1—5 и др.], в которых
решение находится при тех или иных допущениях.
По мере развития вычислительной техники, мето-
дов решения задач термопластичности и описания
характерных изменений в материале сварного
соединения при нагреве, совершенствуются мате-
матические модели для рассматриваемой задачи,
делая расчетный подход привлекательным для до-
статочно широкого круга пользователей. Однако
при этом весьма актуальным является вопрос до-
ступности применения такого подхода для пользо-
вателя, имеющего ограниченный доступ к пакетам
коммерческих компьютерных программ типа SYS-
WELD, ANSIS, MARC и др., отличающихся доста-
точно большой избыточностью применительно к
данной задаче и, естественно, высокой арендной
стоимостью. Заслуживает внимания идея иметь для
подобного типа характерных задач отдельные проб-
лемно-ориентировочные модули, в которых все не-
обходимые процедуры, связанные с математи-
ческим моделированием и представлением резуль-
татов расчета реализуются автоматически, а роль
пользователя сводится к назначению исходных дан-
ных по предлагаемому разработчиком программ
трафарету и анализу полученных результатов.
Такая идеология используется в настоящее время в
ИЭС им. Е. О. Патона НАН Украины [7], а также
авторами данной работы.
Краткое описание разработанной компьютерной

программы. В разработанной авторами компьютер-
ной программе реализуется метод последовательно-
го прослеживания развития температурных полей,
напряжений и деформаций при заполнении раз-
делки стыкового шва (рис. 1) отдельными слоями
либо «ниточными» швами на заданных режимах и
условиях сварки. Такие условия, например, при ду-
говой сварке плавлением, определяются: силой сва-
рочного тока I, напряжением на дуге U, количест-
вом вносимого в единицу времени присадочного ме-
талла (коэффициентом наплавки αн), скоростью
сварки v, либо толщиной наплавляемого за один
проход слоя h (сечением «ниточного» шва F).
Вводимая погонная энергия qп на каждом проходе
распределяется в соответствующем объеме приса-
дочного металла qп

(1), а остальная часть
qп
(2) = qп — qп

(1) в виде объемного источника тепла рас-
пределяется в объеме свариваемой детали по зако-
ну, близкому к нормальному с центром, совпада-
ющим с центром наплавляемого слоя либо «ниточ-

ного» шва. Величина qп
(1) определяется через сред-

нюю температуру металла сварочной ванны Тв

qп
(1) = [(Tв — T0) γ + qск]F, (1)

где Т0 – исходная начальная температура в зоне
сварки, γ – объемная теплоемкость, qск – cкрытая
теплота плавления присадочного материала, F –
площадь сечения слоя либо «ниточного» шва на
данном проходе. Величины Тв, γ, qск, также как
параметры распределения погонной энергии qп

(1),
qп
(2) и эффективный КПД нагрева ηu выбираются

(вычисляются) автоматически в зависимости от
свариваемого материала, режимов и условий
сварки. Температурные поля, напряжения и дефор-
мации на каждом шаге прослеживания их развития
определяются численным решением соответству-
ющих краевых задач в рамках 2D (т.е. используется
допущение, что сварочный источник движется по
кольцевому шву достаточно быстро). Опыт пока-
зывает, что такое допущение вполне приемлемо для
решения подобных задач [1—6], с достаточной
инженерной точностью. В исходных данных поль-
зователь указывает химический состав основного
металла и присадочного материала, что позволяет
на основе расчетных данных размеров поперечного
сечения зоны проплавления для каждого прохода
определять ее средний химический состав и ЗТВ,
а также описать кинетику микроструктурных изме-
нений, используя соответствующие диаграммы АРА
для конструкционных сталей ферритного типа и
диаграмму Шеффлера для высоколегированных
конструкционных сталей [6, 7]. В итоге на каждом
шаге прослеживания определяются значения мас-
совой доли Vj j-й микроструктуры в каждой точке
сварного соединения (j = m – мартенсит, b –
бейнит, p – перлит, f – феррит, a – аустенит).

Объемные относительные эффекты 3Δϕ, связан-
ные с изменением температуры и микроструктур-
ных изменений, определяются по зависимости:

3Δϕ = 
∑ Vj(T)γj(T) — ∑ Vj(T0)γj(T0)

∑ Vj(T0) γj (T0)
, (2)

где γj (T) – объем единицы массы j-й микрострук-
туры при температуре Т, γj (T0) – то же при тем-
пературе Т0. Величины γj (T) можно найти в лите-
ратуре (например, в [8]).

Аналогично сопротивление деформированию
σs(T) конструкционной стали удобно определять
через сопротивление деформирования j-й микрост-
руктуры:

σs(T) = ∑ σs
j (T)Vj (T), (3) 

где σs
j (T) может быть представлено в виде:

σs
j (T) = σs

j (20 °C)f(j) (T), (4)
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где σs
j (20 °C) – функция химического состава, а

f(j) – функция только температуры, незначитель-
но мало зависящая от j. Упругие характеристики
Е(Т), ν(Т) конструкционных сталей слабо зависят
от химического состава и микроструктуры, что поз-
воляет создавать для E(T), ν(T), fj(T) достаточно
компактную базу данных.

На каждом шаге прослеживания t температур-
ные поля Т(r, z, t), напряжения σij(r, z, t) дефор-
мации Eij (r,z,t) и перемещения Uj(r, z, t) (ij = r,
z) определяются методом конечных элементов [5,
6]. Используются соответствующие вариационные
формулировки краевых задач для T(r, z, t) и ΔUj(r,
z, t) [5], на основе которых составлены системы
алгебраических уравнений для значений Т и U в
узлах прямоугольных элементов hr и hz, размеры
которых выбираются автоматически в зависимости
от характерных геометрических параметров (тол-
щины слоя h, либо сечения F «ниточного» шва,
размеров H1, H2, L1, L2 по рис. 1). Шаг прос-
леживания по времени Δt выбирается также авто-
матически из соображений, чтобы максимальное
изменение температуры в рассматриваемой области
за время Δt не превышало заданной величины [ΔT],
назначаемой в зависимости от температуры в ме-
талле ЗТВ и необходимости использования диаг-
рамм АРА.
Примеры расчетов. В качестве примера исполь-

зования разработанной программы ниже рассмот-

рена задача выбора условий сварки стыкового шва
корпуса подводного аппарата, при которых оста-
точные радиальные перемещения в зоне сварки на-
ходятся в заданном допуске. Корпус аппарата в
зоне стыка – это цилиндрические оболочки
диаметром 2R = 3500 мм и толщиной H = 16 мм из
аустенитной стали с ребрами жесткости (схема на
рис. 1, в). Расстояния S1 = 350 мм, S2 = 350 мм.
Заварка стыка производится после соответствую-
щей разделки корпуса для смены изношенного обо-
рудования. Рассматривали несколько вариантов за-
полнения разделки стыкового шва, показанные на
рис. 2, 3, 5. Для первого варианта (рис. 2) сварка
проводится за три прохода при корневом шве на
наружной поверхности, для второго (рис. 3) сварка
также за три прохода при корневом шве у внутрен-
ней поверхности, для третьего варианта (рис. 4) (в
отличие от варианта два) устанавливали продоль-
ные (вдоль оси z) стрингеры между шпангоутами,
препятствующие радиальным перемещениям обо-
лочки при сварке, но после окончания сварки стыка
стрингеры удаляли. Для вариантов 1—3 применяли
электродуговую ручную сварку специальными
электродами при qп = 6000 Дж/cм для корневого
шва и qп = 22630 Дж/cм для основных проходов.
Сравнивая приведенные на рис. 2—4 расчетные зна-
чения радиальных прогибов оболочки в районе
сварного шва, можно констатировать, что варианты
1 и 2 практически идентичны. Максимальный
прогиб ~3,5 мм. Для варианта 3 за счет сварки в

Рис. 2. Расчетные результаты остаточного радиального переме-
щения наружной поверхности оболочки для варианта 1

Рис. 4. Расчетные результаты остаточного радиального переме-
щения наружной поверхности оболочки для варианта 3

Рис. 3. Расчетные результаты остаточного радиального переме-
щения наружной поверхности оболочки для варианта 2

Рис. 5. Расчетные результаты остаточного радиального переме-
щения внутренней поверхности оболочки для варианта 4
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закрепленном состоянии прогиб уменьшился до
1,5 мм (что в пределах допуска и не требует серь-
езных затрат на установку и удаление продольных
стрингеров). Четвертый вариант (рис. 5) связан с
применением многопроходной сварки «ниточ-
ными» швами, реализуемой с помощью орбиталь-
ных автоматов (одновременно 6 штук по окруж-
ности). Сварку проводили в аргоне плавящимся
электродом, qп = 3500 Дж/см, заполнение раз-
делки – за 15 проходов, из которых 10 основных
и 5 декоративных. На рис. 5 приведены расчетные
данные относительно радиальных перемещений
после 10-го и 15-го проходов. Видно, что после за-
полнения разделки (10-й проход) прогиб не превы-
шал 1,0 мм, а после выполнения декоративных про-
ходов подрос до 1,8 мм (что также находится в
пределах допуска). Характерно, что применение
для этого варианта закрепления типа использован-
ного в варианте 3, уже малоэффективно. Расчетные
результаты достаточно хорошо согласуются с опыт-
ными данными.
Заключение. На основе разработок [4—7] авто-

рами создана компьютерная программа для
типовых случаев многопроходной сварки кольце-
вых стыковых швов толстостенных оболочек.

Результаты использования программы для
поиска рационального варианта сварки кольцевого
стыкового шва корпуса подводного аппарата пока-
зали, что достаточно эффективный путь снижения

остаточных радиальных перемещений в зоне стыка
заключается в применении многопроходной сварки
«ниточными» швами небольшого сечения.

1. Махненко В. И. Расчетные методы исследования
кинетики сварочных напряжений и деформаций. – Киев:
Наук. думка. – 1976. – 320 с.

2. Fujita J., Nototo T., Hagawa Y. Deformation and residual
stresses in welded pipes and shells. – [1980]. – (Intern.
Inst. of Welding; Doc. X-963—80).

3. Rybicki E. F., Stonesifer R. B. Computation of residual
stresses due to multipass welds in piping sestems // J. Press.
Vessel Techn. (ASME). – 1979. – 101. – P. 149—154.

4. Махненко В. И., Великоиваненко Е. А., Мусияченко
А. В. Неосесимметричное распределение напряжений и
остаточных деформаций при сварке тонкостенных
цилиндрических оболочек // Автомат. сварка. –
1993. – № 4. – C. 3—8.

5. Расчетно-экспериментальное исследование сварочных
напряжений в зоне кольцевых сварных стыков трубопро-
водов ДУ 300 КМПЦ УАЭС-3 / В. И. Махненко, О. Г.
Касаткин, Е. А. Великоиваненко, В. М. Шекера // Сб.
тр. 5-ой международной конференции «Материаловед-
ческие проблемы при проектировании и эксплуатации
оборудования АЭС». – Т. 2. – 1998. – С. 53—66.

6. Исследование кинетики фазовых превращений на остаточ-
ные напряжения при сварке кольцевых стыков труб /
В. И. Махненко, Е. А. Великоиваненко, Г. Ф. Розынка,
Н. И. Пивторак // Автомат. сварка. – 2000. –
№ 5. – С. 3—8.

7. Компьютерная программа «Приварка трубок к трубной
решетке теплообменников» / В. И. Махненко, Е. А.
Великоиваненко, О. В. Махненко, Г. Ф. Розынка, Н. И.
Пивторак, П. Зайффарт, К. Бауцман // Автомат. свар-
ка. – 2002. – № 8. – С. 3—10.

8. Юрьев С. Ф. Удельные объемы фаз в мартенситном прев-
ращении аустенита. – М.: Металлургиздат, 1950. – 160 с.

234



ОПТИМИЗАЦИЯ ТЕПЛОВОГО РЕЖИМА
ОБРАБОТКИ МАТЕРИАЛОВ

КОНЦЕНТРИРОВАННЫМИ ПОТОКАМИ ЭНЕРГИИ

В. В. МЕЛЮКОВ, Д. В. ХОМЯКОВ
(Вятский гос. ун-т, г. Киров, РФ)

Предложена постановка некоторых задач оптимизации теплового процесса сварки. Рассмотрены решения этих задач
с применением вариационного исчисления и принципа максимума. Приведен пример применения.

Statements of a number of problems relating to optimisation of a thermal process of welding are suggested. Solutions
of these problems derived by using calculus of variations and maximum principle are considered. The application example
is given.

Большинство технических и технологических задач
связано с определением максимального или ми-
нимального значения некоторой функции или
интегральной величины, оценивающих меру качес-
тва исследуемого процесса. «В мире нет ничего, в
чем не был бы виден смысл какого-нибудь
максимума или минимума» – утверждал Л. Эйлер
еще в 18 в., разрабатывая основы вариационного
исчисления. Таким образом, оптимизация решений
задач, имеющих практическое значение, связана с
определением экстремальных в определенном
смысле режимов, свойств и условий протекания
исследуемого процесса.

Теория оптимального управления, разработан-
ная в середине прошлого столетия Л. Понтрягиным
и его учениками, основана на классическом
вариационном исчислении. Задачи оптимального
управления связаны с поиском экстремальных
показателей качества процесса и относятся к
широкому классу задач оптимизации.

Рассмотрим применение методов вариационного
исчисления и оптимального управления при расчете
тепловых процессов сварки. В связи с созданием
теории тепловых процессов сварки и развитием ма-
тематического моделирования сварочных процессов
[1, 2] в 1970-х годах были поставлены задачи оп-
тимизации теплового режима сварки [3, 4], которые
сформулированы как обратные задачи теплопровод-
ности и решены с помощью методов теории оптималь-
ного управления системами с распределенными пара-
метрами [5]. Позднее были поставлены и решены
задачи оптимизации теплового режима сварки
пластин и тел цилиндрической формы с учетом ско-
рости перемещения источника [6, 7].

В данной работе рассмотрено решение двух
задач оптимизации теплового режима сварки с
использованием вариационного исчисления и
принципа максимума.

В первой задаче оптимизации теплового режима
рассмотрен процесс распространения тепла мощно-
го быстродвижущегося источника в тонкой пла-
стине [1]

T(y, t) = 
q

(vδ√⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯4πλttcγ )
 exp [— (y2/4at)], (1)

где t – время, отсчитываемое от момента, когда
источник пересекает ось 0Y (рис. 1); v – скорость
перемещения источника в направлении оси X; λt –
коэффициент теплопроводности; a – коэффи-
циент температуропроводности, cγ – объемная теп-
лоемкость; δ – толщина пластины.

В теории сварочных процессов актуальной явля-
ется задача определения мощности q сварочного
источника в зависимости от заданного распреде-
ления температуры T′ [8]. Функцию заданной тем-
пературы (рис. 1) с равномерным распределением
ее максимального значения Tmax на отрезке от y1 до
y2 оси y определим выражением

© В. В. МЕЛЮКОВ, Д. В. ХОМЯКОВ, 2002

Рис. 1. Схема тонкой пластины с заданным (1) и истинным (2)
распределением температуры вдоль оси Y
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T′(y) = 
⎧
⎨
⎩

⎪
⎪
Tmax,  y ∈ (y1, y2),
0,      y ∈ (— ∞; y1) ∪ (y2; ∞).

(2)

Рассмотрим задачу определения мощности q
быстродвижущегося источника, при которой в мо-
мент времени t′ истинное распределение темпера-
туры имеет минимальное уклонение от заданного
(2) [9].

Очевидно, что ни при каких значениях q темпе-
ратура T(y, t′) не будет точно совпадать с заданным
T′(y). Использовав это условие, построим функ-
ционал на невязках уравнения (1), подставить в
левую часть этого уравнения выражение T′(y).
Квадратичный функционал в этом случае имеет вид

J(q) = ∫ 
—∞

∞

(T′(y) — T(y, t′))2dy.

Оптимальное значение мощности источника q опре-
деляется при минимальном значении J(q). Из не-
обходимого условия минимума функционала полу-
чаем

qопт = Tmaxvδ√⎯⎯⎯⎯⎯8λtcγ  ∫ 
α1

α2

e—α
2

dα, (3)

где α = y/√⎯⎯⎯⎯4at′ ; α1 = y1/√⎯⎯⎯⎯4at′ ; α2 = y2/√⎯⎯⎯⎯4at′ . 
Подставляя полученное значение мощности

линейного быстродвижущегося источника в урав-
нение (1), получаем распределение температуры
T(y, t′) в сечении тонкой пластины вдоль оси Y.
Это распределение температуры в момент времени
t′ имеет минимальное отклонение от заданного (1)
(рис. 1). 

При λt = 0,207 Вт/(см⋅°C), a = 0,1 см2/с, δ =
= 0,02 см, cγ = 2,07 Дж/(см3⋅°C), t′=1 с, y1 = — 0,5 см,
y2 = 0,5 см значение мощности линейного источника
qопт по выражению (3) равно 64,487 Вт.

Вторая задача посвящена оптимизации парамет-
ров простого термического цикла. Тепловое воз-

действие концентрированных источников энергии
на материалы характеризуется термическим цик-
лом в каждой точке зоны термического влияния.
Термический цикл определяет изменение темпера-
туры в данной точке обрабатываемого изделия с
течением времени. Понятие простого термического
цикла сварки было введено Н. Н. Рыкалиным [1].

Расчет источника теплоты, имеющего нетра-
диционную форму пятна нагрева и обеспечивающе-
го оптимальные значения всех заданных парамет-
ров термического цикла, возможен при построении
математической модели идеального термического
цикла и оптимизации теплового процесса, при ко-
тором создаются реальные термические циклы с
наилучшим приближением к модели идеального
термического цикла.

Построим модель простого термического цикла,
принимая скорости изменения температуры при на-
греве и охлаждении постоянными. Заданная темпе-
ратура определяет максимальную температуру нагре-
ва Tmax, например, температуру плавления; ω1 – за-
данная скорость нагрева до температуры Tmax на
отрезке времени t2 — t1; ω2 – заданная скорость
охлаждения до температуры фазового превращения
TAr1

 на отрезке времени t4 — t3; ω3 – заданная ско-
рость охлаждения до температуры Tmin наименьшей
устойчивости аустенита при термической обработке
на отрезке времени t5 — t4. При построении заданного
термического цикла можно задавать величины Tmax,
ω1, ω2, ω3. Тогда отрезки времени будут зависимыми
величинами, определяемыми из соотношений: t2 —
t1 = Tmax/ω1, t4 — t3 = (Tmax — ТAr1

)/ω2, t5 — t4 =
= (ТAr1

 — Tmin)/ω3. Если задавать отрезки времени,
то зависимыми величинами будут скорости изменения
температуры.

Построим совокупность заданных термических
циклов в зоне сварки. Зададим ширину сварного шва
координатами y1, y2, а ширину зоны термической
обработки — координатами y3, y4. Функция T′(y, t),
определяющая совокупность заданных термических
циклов в точках оси y, имеет вид

T′(y, t) = 

⎧

⎨

⎩

⎪
⎪

⎪
⎪

ω1(t — t1), t ∈ (t1, t2), y ∈ (y1, y2),
ω1(t2 — t1) = Tmax, t ∈ (t2, t3), y ∈ (y1, y2),
ω1(t2 — t1) — ω2(t — t3), t ∈ (t3, t4), y ∈ (y1, y2),
ω1(t2 — t1) — ω2(t4 — t3) — ω3(t — t4), t ∈ (t4, t5), y ∈ (y3, y4).

(4)

Рассмотрим процесс сварки пластин, ог-
раниченных по ширине, подвижным объемным
источником энергии. Подвижная система ко-
ординат 0xy связана с источником, пе-ремеща-
ющимся вдоль стыка с постоянной скоростью v
(рис. 2). Если в выражение функции (4) заменить
время t на координату x, использовав соотношение
x = vt, то функция T′(x, y) будет определять за-
данное распределение температур в зоне сварки.

Сформулируем задачу оптимального управ-
ления нестационарным тепловым процессом сварки
пластин подвижным источником воздействия [10]:
пусть задано распределение температуры T′(x, y)

Рис. 2. Функция Т (х, у) заданного распределения температуры,
где x2 — x1 = v(t2 — t1), x4 — x3 = v(t4 — t3), x5 — x4 = v(t5 — t4) –
участки нагрева и охлаждения в подвижной системе координат
0xy
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в подвижной системе, при котором обеспечиваются
необходимые термические циклы сварки и соответ-
ственно необходимые свойства сварного соеди-
нения. Использовав в качестве модели теплового
процесса сварки стыкового соединения пластин не-
стационарное двухмерное уравнение теплопровод-
ности, можно найти функцию q источника, удов-
летворяющую ограничению

0 ≤ q(x, y, t) ≤ qmax, (5)

при воздействии которого в процессе сварки за время
t′ обеспечивается минимальное уклонение истинной
температуры T(x, y, t′) от заданной T′(x, y).

Минимум отклонения истинной температуры
T(x, y, t′) от заданной T′(x, y) оценим квад-
ратичным функционалом вида

J(q) = ∫ 
—∞

∞

∫ 
0

l

[T′(x, y) — T(x, y,t′)]2dxdy, (6)

где T(x, y, t′) – распределение температуры в мо-
мент времени t′ в подвижной системе координат,
связанной источником.

По принципу максимума для систем с распреде-
ленными параметрами минимум функционала (6)
при ограничении (5) на управление достигается при
условии, которое определяется решением интег-
рального уравнения Фредгольма второго рода [10].

Оптимальное управление q(x, y, t), определен-
ное из решения интегрального уравнения, является
кусочно-постоянной функцией, которая определяет
размеры и форму пятна нагрева, а также распреде-
ление и изменение плотности мощности энергии в
процессе сварки.

Рассмотренная задача оптимизации параметров
термического цикла применяется также при иссле-
довании и разработке оптимального технологичес-
кого процесса локальной термоциклической обра-
ботки кольцевых соединений труб из сплавов
циркония.

В процесссе термоциклической обработки ме-
талл сварного шва и околошовной зоны подверга-
ется многократному нагреву и охлаждению в задан-
ном интервале температур. Для сплавов циркония
этот интервал определяется температурами
примерно 500...850 °С, так как в данном диапазоне
температур происходит эффект термонаклепа,
обусловленный полиморфным превращением α—β-
структуры циркониевого сплава. Скорости нагрева
и охлаждения при термоциклировании оказывают
существенное влияние на структуру и свойства ме-
талла сварного шва и околошовной зоны. Обычно
нагрев изделия проводят после предварительного
остывания сварного соединения до температуры
500 °С.

Термический цикл при термоциклической обра-
ботке металла сварного соединения должен иметь
определенную скорость изменения температуры на
стадии нагрева и охлаждения в заданном интервале.
С учетом требований к процессу термоциклической

обработки строится заданный термический цикл,
составляется функция T′(y, t) заданного распреде-
ления температуры по ширине зоны локальной тер-
моциклической обработки от y3 до y4, где ось y в
случае цилиндрической системы координат являет-
ся осью цилиндрической оболочки (трубы).

Для обеспечения наилучшего приближения
изменения температуры в процессе обработки к за-
данному термическому циклу на стадии охлаж-
дения в ограничении (5) минимальное значение q
должно быть меньше нуля, т. е. для достижения
наилучшего приближения истинной температуры T
к заданной T′ в зоне обработки сварного соединения
должны действовать стоки тепла.

При расширении ограничения (5) в область
отрицательных значений q решение задачи оп-
тимального управления тепловым процессом
сварки при заданных параметрах термического
цикла определяет комбинацию источника и стока
тепла, размеры пятна нагрева и стока тепла и их
геометрическое положение.

Экспериментальное исследование комбини-
рованной модели источника и стока тепла, а также
возможности технической реализации такой модели
в технологическом процессе электронно-лучевой
сварки и термоциклической обработки техноло-
гических каналов атомных электростанций рас-
смотрены в работе [11].

При исследовании процесса сварки и тер-
моциклической обработки кольцевых соединений
технологических каналов АЭС записывались
термические циклы и сравнивалась металлография
сварного соединения до термоциклической обра-
ботки и после ее со структурой основного металла.

На рис. 3 изображены термические циклы на-
грева-охлаждения в точке y = l/2 (средней точке
сварного шва) в период одного из циклов тер-
моциклической обработки без (кривая 1) и со сто-
ком тепла (кривая 2), мощность которого опреде-
лена при решении обратной задачи. При постановке
задачи скорость охлаждения в интервале
500...850 °С для заданного термического цикла
принималась равной 100 °С/с. При действии стока

Рис. 3. Распределение температуры вдоль оси в средней точке
сварного шва при воздействии источника нагрева (1) и
комбинированном воздействии источника нагрева и стока тепла
(2)
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тепла, полученного из решения задачи управления,
скорость охлаждения возросла по сравнению со ско-
ростью охлаждения без стока тепла на порядок.

Для обеспечения стока тепла в процессе тер-
моциклической обработки в технологическую
оснастку включаются технические устройства в
виде прижимных роликов или иного прижимного
устройства с каналами внутри для подвода охлаж-
дающей жидкости. Эффективность действия стока
тепла обеспечивается надежностью теплового кон-
такта между сварным швом и прижимным охлаж-
дающим устройством.
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МАТЕМАТИЧЕСКАЯ МОДЕЛЬ
ДЛЯ ОБРАБОТКИ ГОЛОГРАФИЧЕСКИХ

ИНТЕРФЕРОГРАММ
ПРИ НЕРАЗРУШАЮЩЕМ КОНТРОЛЕ

ЭЛЕМЕНТОВ КОНСТРУКЦИЙ

Л. М. ЛОБАНОВ, В. А. ПИВТОРАК, В. В. САВИЦКИЙ
(Ин-т электросварки им. Е.О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Представлена математическая модель на основе использования несущих полос и Фурье-преобразования, позволя-
ющая автоматизировать процесс получения количественных результатов при анализе голографических интерфе-
рограмм и существенно увеличить точность определения перемещений. На основе разработанной модели создана
система компьютерного анализа и алгоритм обработки интерферограмм. Предложена эффективная методика полу-
чения несущих полос. Методика автоматического компьютерного анализа голографических интерферограмм
иллюстрируется на примере исследования диска, в центре которого приложена осевая нагрузка. Приведены примеры
применения созданной методики для контроля дефектности элементов сотовой конструкции и плоских образцов.

A mathematical model based on using carrier bands and Fourier transform is presented. The model allows the process
of deriving quantitative results in analysis of holographic interferograms to be automated and accuracy of determination
of displacements to be substantially increased. The model was used to develop the system for computer-aided analysis
and algorithm for processing interferograms. The efficient procedure is suggested for generating the carrier bands. The
procedure for automated computer-aided analysis of holographic interferograms is illustrated by an example of investi-
gation of a disk with an axial load applied to its centre. Examples of application of the above procedure to test elements
of a honeycomb structure and flat specimens for defects are given.

В связи с повышением требований к надежности и
работоспособности конструкций из металлических
и композиционных материалов весьма актуальным
является их неразрушающий контроль качества.
Целью любого производства является изготовление
конкурентоспособной продукции. Для этого необ-
ходимо в возможно сжатые сроки обеспечить высо-
кое качество и получить достоверную информацию
о ее дефектности. Поэтому, изготавливая про-
тотипы отдельных элементов конструкций, прово-
дят испытания до тех пор, пока не будет обеспечен
достаточный ресурс. При преждевременных пов-
реждениях должна выполняться оптимизация эле-
мента и снова проводиться испытания. Этот процесс
значительно ускоряется с применением голог-
рафического метода контроля, поскольку метод го-
лографической интерферометрии позволяет в
реально нагружаемых элементах и прототипах
определять слабые места и тем самым совершенст-
вовать исследуемый объект [1].

Получение голографической интерферограммы
можно представить в двух стадиях: первая –
запись голограммы исследуемого объекта в началь-
ном состоянии, вторая – нагружение объекта и
запись второй голограммы. Нагружение может
быть как механическим (растяжение, изгиб, внут-
реннее давление и т. д.), так и термическим. Две
записанные голограммы интерферируют между

собой – таким образом возникает картина интер-
ференционных полос, характеризующая смещение
точек на поверхности объекта между двумя эк-
спозициями. В местах, где есть дефекты, про-
исходит локальное изменение формы или частоты
интерференционных полос на фоне основной
картины [2]. Далее интерференционную картину
полос фиксируют на регистрирующей среде
(фотопластинке, фотобумаге, ССD-камере и т.д.)
Распределение интенсивности на фотоматериале
можно представить в следующем виде:

I(x, y) = A(x, y) + B(x, y) cos [Δϕ(x, y)], (1)

где (x, y) – координаты точки на поверхности
исследуемого объекта; A(x, y) – фоновая
освещенность; B(x, y) – видность полос; Δϕ(x,
y) – распределение фазы по поверхности объекта,
вызванное его деформацией.

Перемещение точек поверхности исследуемого
объекта под воздействием нагрузки определяем по
формуле:

w = 
λΔϕ
4π

, (2)

где λ – длина волны лазерного источника.
В формуле (1) три неизвестных коэффициента A,

B, Δϕ, поэтому w можно найти только в тех точках,
где функция косинуса принимает значение ±1.
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Для исследований и отработки методики в ка-
честве объекта была выбрана задача о переме-
щениях точек поверхности металлического диска
под воздействием изгибающей нагрузки, приложен-
ной в его центре, для которой известно аналитичес-
кое решение. Был изготовлен алюминиевый диск
диаметром 167 и толщиной 6 мм, который жестко
защемлялся по контуру с помощью специального
механического устройства. С помощью такого ус-
тройства к центру диска прикладывали заданную
нагрузку. С тыльной стороны располагался дина-
мометр, позволяющий контролировать величину
нагрузки. На рис. 1, а представлена интерфе-
ренционная картина полос (концентрические
окружности), полученная при нагружении диска.
Следует отметить, что, анализируя только одну
интерференционную картину полос, невозможно
определить направление перемещения исследуемой
поверхности. Диск может быть выгнут либо внутрь,
либо наружу, при этом вид полос не изменится.
Кроме того, используя автоматический анализ,
искривление полосы сложно интерпретировать из-
за сложности запрограммировать компьютер так,
чтобы он мог обнаруживать когда одного и того же
порядка полоса встречается в различных поло-
жениях по поверхности диска. Это создает труд-
ности при интерпретации полученной интерферог-
раммы. Для решения этой проблемы используются
сложные оптические интерферометры, позволя-
ющие реализовывать многоголограммный метод,
который дает возможность определить три компо-
ненты пространственного вектора перемещений.
Для определения знака перемещений используются
специальные способы для наблюдения исследуемо-
го объекта и выполнения эксперимента [1, 2]. При

этом значительно увеличивается трудоемкость об-
работки интерферограмм, а также этот процесс не-
льзя автоматизировать.

Интенсивное развитие компьютерных техно-
логий, программного обеспечения и алгоритмов
обработки оптической информации позволило соз-
дать эффективные методы анализа гологра-
фических интерферограмм. В ИЭС им. Е. О. Па-
тона была создана математическая модель на основе
использования несущих полос [3] и Фурье-преоб-
разования, которая позволяет автоматизировать
процесс получения количественных результатов
при анализе голографических интерферограмм и
существенно увеличить точность определения пере-
мещений. На основе разработанной модели создана
система компьютерного анализа интерферограмм.
Предложена эффективная методика получения
несущих полос и алгоритм обработки интерферог-
рамм. Основная цель методики заключается в том,
что добавление несущих полос позволяет решить
проблему неопределенности знака, обычно присут-
ствующую в интерференционных картинах полос и
автоматизировать процесс их обработки. Повыша-
ется чувствительность определения перемещений за
счет измерения фазы (а не порядков полос). Фаза
определяется с более высокой точностью и дискрет-
ностью, за счет автоматизации сокращается время
количественной обработки интерферограмм. Метод
состоит в том, чтобы получить начальную интерфе-
рограмму несущих полос с высокой пространствен-
ной частотой и объединить ее с интерференционной
картиной полос, получаемой при нагружении иссле-
дуемого объекта. Для того, чтобы получить несущие
полосы, необходимо фазовую пластинку, которая
находится в оптической схеме интерферометра, на-

Рис. 1. Интерферограмма, полученная в реальном масштабе времени, соответственно: а – при нагружении диска осевой нагрузкой;
б – ненагруженного диска с системой несущих полос; в – суммарная деформационно-модулированная картина полос; г –
объемная диаграмма, характеризующая смещение точек поверхности диска из плоскости
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клонить на определенный угол относительно исход-
ного состояния по направлению от наблюдателя (от
угла поворота зависит частота несущих полос). В
результате на интерферограмме будут видны парал-
лельные интерференционные полосы (рис. 1, б).
При этом, изменяя угол наклона пластинки, можно
регулировать пространственную частоту несущих
полос, покрывающих поверхность ненагруженного
диска. На рис. 1, в представлена суммарная картина
полос, когда интерферограмма диска записывалась
при наличии несущих полос и полос, вызванных
нагружением диска в его центре. Образование
интерференционных полос, вызванных дефор-
мацией диска при взаимодействии с несущими поло-
сами, лишь увеличивает или уменьшает частоту
полос. Наличие в схеме интерферометра CCD-ка-
меры позволяет оцифровывать полученные интер-
ференционные картины полос и с помощью разра-
ботанных программ обработать их и автоматически
получить трехмерную диаграмму перемещений
точек поверхности исследуемого диска. В общем
случае распределение интенсивности света на
интерферограмме несущих полос записывается в
виде:

I0(x, y) = A0(x, y) + B0(x, y) cos [ϕ0(x, y)] =

= A0(x, y) + B0(x, y) cos [2π f0y],
(3)

где ϕ0(x, y) – распределение фазы по поверхности
исследуемого объекта, вызванного несущими
полосами; f0 – частота несущих полос в у-
направлении.

После нагружения исследуемого элемента
распределение интенсивности на интерферограмме
(с учетом модуляции несущими полосами) имеет
следующий вид:

Im(x, y) = Am(x, y) + Bm(x, y) cos [ϕm(x, y)] =

= Am(x, y) + Bm(x, y) cos [ϕ0(x, y) + Δϕ(x, y)],
(4)

где Δϕ(x, y) – распределение фазы по поверхности
объекта, вызванное его деформацией, которое
необходимо определить.

Применяя к уравнению (4) Фурье-преобразо-
вание относительно y получим Фурье-спектр, ко-
торый будет иметь три ярко выраженных пика на
частотах +f0, 0, —f0. С помощью фильтра области
спектра (вне малой окрестности f0) присваиваем ну-
левое значение.

Применяя обратное Фурье-преобразование к
полученному спектру, найдем

ϕm(x, y) = 2π f0y + Δϕ(x, y) =

= ϕ0(x, y) + Δϕ(x, y).
(5)

Таким образом, чтобы найти распределение
фазы Δϕ(x, y), необходимо точно знать частоту
несущих полос f0 или распределение ϕ0(x, y), ко-
торое можно найти из уравнения (3). Решая его
относительно ϕ0(x, y) по аналогии с (4), найдем

неизвестное слагаемое ϕ0(x, y), а затем и распре-
деление фазы Δϕ(x, y), соответствующее интерфе-
рограмме исследуемого объекта:

Δϕ(x, y) = ϕm(x, y) — ϕ0(x, y). (6)

Зная распределение фазы Δϕ(x, y) по формуле
(2), связывающей перемещения и фазу, находим
перемещения в каждой точке на поверхности иссле-
дуемого объекта.

Приведенный алгоритм не требует при выполнении
анализа параллельности и прямолинейности несущих
полос. Единственным условием его успешного ис-
пользования является обеспечение частоты несущих
полос, которая должна быть выше, чем максимальная
частота интерференционных полос, вызванная
деформацией исследуемого объекта. Это авто-
матически определяется компьютером посредством
быстрого Фурье-преобразования. В результате
компьютерной обработки интерферограмм на рис. 1,
б, в, используя вышеописанный алгоритм, была
построена объемная диаграмма (рис. 1, г), ха-
рактеризующая смещение точек поверхности диска из
плоскости и демонстрирующая хорошее совпадение
расчетных и экспериментальных данных.

На основании представленной методики выпол-
няли эксперименты по выявлению дефектов в
плоских металлических образцах. С этой целью
использовали круглую алюминиевую пластину
диаметром 167 и толщиной 6 мм, в которой с обрат-
ной стороны были внесены искусственные дефекты
(четыре прорези). Расстояние между ними вы-
биралось таким, чтобы соседние дефекты не влияли

Рис. 2. Результаты контроля качества круглой алюминиевой
пластины с внесенными искусственными дефектами
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друг на друга. Пластину жестко крепили по контуру
в механическом нагрузочном устройстве. В качестве
нагружения использовали термический обдув
образца с расстояния ~ 2 см при температуре ~ 50 °С
специальным нагревательным устройством в
течение 30 с. Следуя вышеописанному алгоритму,
интерферограммы были обработаны до получения
объемной диаграммы (рис. 2), характеризующей
смещение точек поверхности диска из плоскости,
на которой четко видны все четыре заложенных
искусственных дефекта. На фоне равномерной де-
формации, обусловленной нагружением, видна ло-
кальная концентрация перемещений, характеризу-
ющая наличие дефектов, внесенных искусственным
способом.

Предложенная методика позволила также вы-
полнить контроль дефектности в элементе паяно-
сварной сотовой конструкции размером
150 200 15 мм, изготовленной из нержавеющей
стали. Нагружение сотового элемента выполняли
внутренним давлением с помощью воздуха ме-
дицинским шприцем. На рис. 3 построена объемная

диаграмма, характеризующая смещение точек
поверхности под действием внутреннего давления.
На фоне перемещений, вызванных сотовой струк-
турой образца, наглядно виден дефектный участок,
обусловленный некачественным соединением ячеек
сот с плоским листом.

Выводы

1. Разработана усовершенствованная методика
несущих полос, используемая при анализе голо-
графических интерферограмм, которая успешно
применялась в исследованиях центрально нагру-
женного диска.

2. Разработан  математический алгоритм ком-
пьютерной обработки интерференционных картин
на основе использования несущих полос и Фурье-
анализа спектра оптического сигнала. Созданное
программное обеспечение позволяет выполнять ав-
томатическую обработку интерферограмм и полу-
чать трехмерные диаграммы перемещения точек
поверхности контролируемого объекта, а также
определять участки концентрации деформаций, вы-
званных присутствием внутренних дефектов.

3. Алгоритм анализа интерферограмм позволяет су-
щественно увеличить точность определения переме-
щений, которая составляет λ/20 (λ = 0,6328 мкм –
длина волны лазерного источника света).

4. Созданная компьютерная система открывает
новые возможности для автоматического анализа
интерференционных картин полос, характери-
зующих качество объектов при их неразрушающем
контроле.

Рис. 3. Диаграмма внеплоскостных деформаций сотового эле-
мента
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FINITE ELEMENT ANALYSIS
OF THE PTA WELDING

WITH APPLICATIONS TO HARD-FACING 

U. SEMMLER, K. ALALUSS, K.-J. MATTHES
(Institute of Manufacturing and Welding Technology, Chemnitz University of Technology, Germany)

The paper deals with the process of PTA (Plasma Transferred Arc) deposition of thick hard-facing layers (cobalt-based
alloys Stellite 6 and 12, nickel—based alloy Ni625, and vanadin—based alloy V12) substrate material (structural steel
S235JR or S355J0). The differences in the thermo-mechanical properties, the local thermo-plastic deformations, and
the phase transformations in the steel may cause high residual stress and distortion. The transient thermo-elastic-plastic
behaviour of the PTA material deposition is investigated by means of the 3D Finite Element Method. All thermo-mec-
hanical parameters are dependent on the temperature. The simulated results are compared with measurements of tem-
perature distribution, of stresses and distortions in order to increase the quality of the numerical models. Using the
verified and improved Finite Element models one can study the influence of welding parameters on the deformations
and residual stresses with the aim to optimize the welding. High stresses and distortions can be reduced by changing
the weld pass order and the welding velocities. A powerful stress reduction can be achieved by introducing buffer layers
in the hard-facing process. Technical applications of the optimized welding processes are given.

В статье описан процесс плазменной наплавки дугой прямого действия твердых слоев (сплавов на основе кобальта
Стеллит 6 и 12, на основе никеля Ni625 и ванадия V12) на подложку (конструкционную сталь S235JR или S355J0).
Различия термомеханических свойств, локальных термопластических деформаций и фазовых превращений могут
обусловливать высокие остаточные напряжения и деформации. Кинетика термоупругопластического поведения при
наплавке материалов плазменной дугой прямого действия была исследована с помощью трехмерного метода конеч-
ных элементов. Все термомеханические параметры зависят от температуры. Результаты моделирования сравнива-
ются с измерениями распределения температур, напряжений и деформаций с целью повышения качества числовых
моделей. Используя проверенные и усовершенствованные модели по методу конечных элементов, можно исследовать
влияние сварочных параметров на деформации и остаточные напряжения с целью оптимизации сварочного процесса.
Высокие напряжения и деформации можно уменьшить путем изменения последовательности наплавки слоев и
скорости сварки. Значительного снижения напряжений можно достичь путем выполнения промежуточных слоев в
процессе наплавки твердых слоев. Описано техническое применение оптимизированных процессов сварки.

 Introduction. The mechanical, thermal and chemical
wear of technical surfaces cause high costs to indus-
tries. Hard-facing of these surfaces and the repair of
worn out parts is an effective way to increase the life
of the components. A method to produce forming tools
is the build-up welding of thick layers of hard mate-
rials like Stellite with a geometry of the welded part
close to the intended tool form. But the high local
heat input in the welding processes and the large
amount of welding material influence negatively the
desired characteristics of components by causing de-
formations and residual welding stresses with crack
risks. For unfavorable welding parameters the resul-
ting deformations and stresses may be critical, in par-
ticular for large deviations between the characteristics
of the base and the deposit materials, for large amo-
unts of welding material, and for asymmetrical welds.

Another application of depositing hard materials
on steel substrate is the production of technical cut-
ting blades which edges are subject to high wear. For
large cutting blades with lengths of more than 4 m
the residual distortions play an important rule. The
distortions Vt «about the thickness» (Figure 1) can
be compensated by clamping and by straightening but

the so called distortions Vb «about the high edge»
(i.e. about the breadth) require a lot of re-machining
and cause high costs.

To obtain build-up welds with low residual stresses
and distortions, knowledge is necessary about the
weld pool size, the thermal behaviour, and the ther-
mo-plastic welding deformations. A possibility to con-
sider these questions in combination and in their mu-
tual dependencies as well as to investigate the pro-
cesses with temperature-dependent material properti-
es is the numerical modeling and simulation by means

© U. SEMMLER, K. ALALUSS, K.-J. MATTHES, 2002

Figure 1. Two forms of residual distortions of long technical cutting
blades
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of the Finite Element Method (FEM). First there is
the necessity to know the essential mechanical and
thermo-physical processes during build-up welding,
second to be able to model these processes including
the important physical interactions and to omit the
irrelevant ones, and finally to have methods for the
solution of the models and the calculation of the sig-
nificant values of the processes.

This paper presents the FE models used to calcu-
late the deformations and residual stresses. In the
course of this, the calculations carried out for single-
and multi-layered surfacing beads are compared with
the results of experimental investigations. The effects
of modifications in welding technology are discussed.
The application of this knowledge is elaborated to
describe an optimized technique of build-up welding
of forming tools and technical cutting blades.

Finite element modeling of the welding process.
FE model and program realization. A aim of the first
part was to develop and to verify models for theore-
tical studies and numerical simulation of thermo-mec-
hanical behaviour of substrate and deposit materials
during build-up welding under several welding con-
ditions and varying layer compositions. The following
two models were considered.

Model I. Meshing of one half (because of sym-
metrical position of the built-up layer) of a specimen
of 250×300×20 mm (Figure 2), consisting of approx-
imately 6000 (for single-layer welds) to 9000 (for
four-layers) trilinear 8-node brick elements with hig-
her density in the weld seam and the heat-affected
zone (HAZ). All calculations were carried out with
the FE code ANSYS® [1] using the in this FE code

integrated standard iterative solution methods for
non-stationary and non-linear thermal and mechanical
problems. The Model I is used to investigate the in-
fluence of several welding conditions (with or without
preheating, number and composition of layers) on the
stress-distortion distribution.

Model II. Meshing of the hole cutting blade blank
including the built-up layer, consisting of approxima-
tely 7500 8-node brick and 6-node wedge elements
(Figure 3). The modeling and calculations were car-
ried out with the FE Code SYSWELDTM [2]. The
Model II is used to investigate and to optimize the
influence of torch energy distribution, welding speed,
clamping conditions and thermal regime on the resi-
dual distortions Vt and Vb of technical blades.

For both models in the first stage of the numerical
process the non-stationary thermal process was con-
sidered during the whole thermal cycle (from the be-
ginning of welding to the end of cooling). Hereafter,
on the base of calculated non-stationary temperature
distribution, the thermo-elastic-plastic stress and de-
formation analysis was carried out. The appearance
of new deposit material in the built-up layers can be
modeled both in ANSYS® and SYSWELDTM by means
of the element activation/deactivation during the
computational process. In SYSWELDTM the calcula-
tions take into consideration the metallurgical trans-
formations (CCT diagrams) and the dependencies of
the thermo-mechanical properties from the material
phases. 

Characteristics of the thermo-mechanical mode-
ling. The temperature distribution is described by the
following non-stationary and non-linear equation of
heat conduction and convection [3]:

cρ 
∂T
∂t

 = ∇ (λ∇ T) — ∇ (cρ v→  T) + qvol. (1)

If not consider the weld pool convection (expres-
sed by the convective term in the equation) and if
the thermal source moves with the constant and linear
welding velocity vs one can consider the heat distri-
bution to be stationary in a moving co-ordinate system

cρvs 
∂T
∂x

 = ∇ (λ∇ T) + qvol.
(2)

For the long cutting blades the stationary convec-
tion-diffusion equation (2) yields with high accuracy
excluding the domains at start and ending of welding.
The equation (2) can be used in the SYSWELDTM

models to reduce the computational costs.
The different materials are considered to be ho-

mogeneous and isotropic, the thermo-physical para-
meters λ and cρ are dependent on the temperature.

The thermal boundary conditions (BC) read as
follows:

• the plasma arc is modeled either by a moving
elliptic surface Gaussian distribution or by a Goldak’s
volumetric source [3]:

Figure 3. Model II: FE mesh

Figure 2. Model I: Target geometry and basic FE mesh
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(the indices f and r refer to the forward and the
rear part of the moving heat source which may be
different). Using weave-bead welding the torch
moves with a welding speed vs of approximately
1 mm/s in the welding direction (x-axis) and with
a maximal velocity vw = 7 mm/s and a width w of
20 to 28 mm in the transversal direction. The peri-
odic weave movement is yw(t). As the heat source
oscillates with a high velocity vw in comparison
with the welding speed vs the heat source can be
considered to be stationary in a moving co-ordinate
system by means of averaging the sources about one
pendulum period 1/f:

qsurf = q(x, y) = ∫ 
0

1/f

q(x, y  + yw (t))∂t,

qvol = q(x, y, z) = ∫ 
0

1/f

q(x, y  + yw (t)z)∂t.

(4)

Like shown in Figure 4, on both sides of the seam
the heat source density has a maximum because the
pendulum movement changes its direction at these
points and, additional, a delay in time was chosen in
these positions;

• on all sides of the target the thermal transfer is
defined by radiation and convection to the surroun-
ding media:

—λ 
∂T
∂n

 = α (T — T0) + εC0 (T — T0)4,

(5)

whereby the radiation is essential only on the upper
target surface. Therefore the emissivity ε is set to be
equal to zero on the other boundaries;

Figure 5. Moving FE model and comparison of measured and simulated temperatures for the best adjusted heat transfer coefficient

Figure 4. Heat density distribution for linear (left) and weave (right) welding
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• no heat exchange on the plane of symmetry for
Model I (symmetrical BC).

The total heat flux Q is defined by means of the
experimentally measured values of welding current,
voltage, and velocity with thermal efficiency in con-
sideration. The temperature-dependent material pa-
rameters are taken from [4, 5]. The base material is
structural steel S235JR or S355J0, for its chemical
composition and for the composition of the filler ma-
terials Stellite 6, Ni625 and V12 (Table 1). Specifi-
cations for the heat transfer resulting from thermal
convection and radiation in the weld area are put in
concrete terms by own investigations. Furthermore,
because of weld pool convection an increased tempe-
rature-dependent thermal conductivity coefficient in
the fusion zone was assumed. 

The temperature distribution in the specimens
strongly depends on the thermal transfer coefficient
between the target to the base. Because of incomplete
contact between these two surfaces it is impossible to
find the parameter in the literature. Measurement is
difficult and not accurate. That’s why temperature
measurements were carried out using thermocouples,
a simple stationary FE model has been developed,
and the parameters α and Q (equation (3)) have been
adjusted with measured temperature values (Fi-
gure 5).

Using the calculated temperatures at all time steps
of the thermal cycle the history of the thermo-elas-
tic-plastic deformations and stresses, and the final
residual stresses and distortions are computed. To cal-
culate the plastic strains the theory of incremental

plasticity is applied using isotropic multi-linear yield
curves, depending on temperature and material pha-
ses. For temperatures above the fusion temperature
the yield stress is chosen very small. The thermo-mec-
hanical parameters are taken from [4, 5]. 

Results of the numerical simulation. The follo-
wing results refer only to build-up welding with one
or more hard layers of Stellite or Ni625, simulated
using Model I. The numerical investigation of the
PTA welding of technical cutting blades are still in
progress.

Temperature distribution. For a single-layered
weave-bead welding (welding speed vs = 2 mm/s,
maximal weave velocity vw = 7 mm/s, filler powder
amount 1.38 kg/h, heat power flux q = 2184 J/s)
Figure 6 shows the temperature distribution at the
beginning of the cooling cycle (end of build-up wel-
ding).

In spite of smaller welding speed for the oscillating
heat source the heat density and the temperature max-
imum are smaller in comparison with the linear wel-
ding. The weld pool, defined by the isothermal line
of the fusion temperature Ts = 1285 °C, is more ex-
tended.

Distortions and residual welding stresses. The
residual stresses after complete cooling to ambient
temperature show the for well-known distibutions:
tensile longitudinal stresses in the region of the weld
seam, its decreasing with larger distance from the
HAZ, change to compressive stresses far from the
weld seam, and decreasing to zero at the target bound-
ary. For the above-mentioned welding conditions the
values vary from the tensile stress σl = 513 MPa in
the center of the weld seam to the maximal compres-
sive stress σl = —147 MPa at a distance of 45 mm.
The longitudinal residual stress distribution is shown
in the upper part of Figure 7. 

Similar pictures show multi-layered welds. During
deposition of each layer different interlayer tempera-
tures occur in dependence on the distance to the heat
source. Stresses increase during multi-layered welds
as a result of the different cooling of individual layers.
These layers shorten both in longitudinal and in tran-

Table 1. Chemical composition of base and filler materials

Base
material

type

Chemical composition, %

C Fe Mn N P S

S235JR ≤ 0.2 Rest 1.4 0.009 0.045 0.045

S355J0 ≤ 0.2 Rest 1.24 — 0.012 0.007

Filler
material

type

Chemical composition, %

C Co Cr Mo Ni Si W V

Ni625 0.1 — 16 16 Rest — 4.5 —

Stellite 6 1.15 Rest 28 — < 3 1.2 4.5 —

V12 2.18 0.64 4.86 1.43 0.382 0.85 1.12 9.1

Figure 7. Calculated residual longitudinal stresses for 1- and 4-
layered built-up weld

Figure 6. Calculated temperature at the beginning of the cooling
cycle (one Stellite built-up layer on steel substrate, weave welding,
plate thickness δ = 20 mm)

246



sverse directions. The lower part of Figure 7 shows
the distribution of the longitudinal stress of a 4-lay-
ered weave welding (specimen 20×150×250 mm, wel-
ding speed vs = 1 mm/s, maximal weave velocity
vw = = 7 mm/s, heat power flux q = 2356, 2184,
2093 and 1931 J/s for 1st, 2nd, 3rd and 4th layer,
respectively). The stresses in the cross-section of the
work-piece have the maximum tensile stress value in
the top layer and decrease in the depth of the weld
material. The highest tensile stresses of σl = 672
N/mm2 are in the middle of the seam, in comparison
with 1-layered weave welding 30 % higher.

Depositing austenitic layers on a steel base, large
shrinkage-caused longitudinal tensile stress occurs in
the weld zone, while longitudinal compressive stress
occurs in the base material. Even annealing can not
completely remove these stresses. Therefore, in case
of using large volumes of deposit material (as in shape-
welding), cracking may appear. To prevent these
cracks sufficiently viscous buffer layers in connection
with adjusted to the workpiece and filler materials
heat and welding cycles can be applied. Figure 8 de-
monstrates the influence of a buffer layer on stress.
Instead of Stellite the lower layer of a two-layer weld
consists of Ni—based alloy Ni625 (sheet metal thick-

ness δ = 12 mm). The stress reduction by means of
viscous buffer layers is 30—42 %.

Comparison of the calculated and the experimen-
tal results. The following figures and Table 2 show
the comparison of measured and calculated tempera-
tures (upper part of Figure 9), of the weld pool zone
and the HAZ with the corresponding temperature iso-
lines (lower part of Figure 9), of calculated and me-
asured residual stresses (Figure 8) and of calculated
and measured distortions (Table 2). The surface tem-
perature are measured by a thermo-vision camera, the
residual stresses by means of step-by-step hole dril-
ling. Numerical and experimental values are in good
agreement to each other in quality as well as in qu-
antity (deviations of maximum 12 % in temperatures,
differences between 14 % and 20 % for the stresses,
between 10 and 20 % for distortions).

The similarity of the deformation behaviour and
the small differencies between FE results and mea-
surements verify the developed FE models. Reasons
for still existing deviations are based on the model
simplifications, on not sufficiently known material
data, process parameters, and boundary conditions
(e.g. the magnitude and the distribution of heat so-

Table 2. Comparison of the FEM values (bending and angular
distortions) with the measurements

Layer
No.

FEM values Measured values

Bending,
mm

Angular
distortion,

deg

Bending,
mm

Angular
distortion,

deg

1 0.727 0.572 0.586 0.482

2 1.226 0.81 1.049 0.684

4 1.709 0.95 1.389 0.924

Figure 8. Comparison of measured and calculated stresses (2-lay-
ered welding, 1st layer: Ni625 or Stellite 6, 2nd layer: Stellite 6)

Figure 9. Comparison of measured and calculated temperatures
and weld pool geometry (one Stellite built-up layer on steel sub-
strate, weave welding)

Figure 10. Build-up welded contour of the first segment of a tran-
sverse rolling mill after welding and after end working operation
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urce), on FE discretization errors, but, nevertheless,
on not avoidable errors of the measurements themsel-
ves.

The results show that the FE analysis is able to
estimate the influence of various material and process
parameters on weld deformations and stresses and,
therefore, to optimize the welding process.

Example of the practical use of the results for
high-strengthened tools in mechanical working.
Based on the results of the numeric calculations and
the technological investigations an improved techno-
logy has been developed for the manufacturing of a
transverse rolling mill for partial forming of cylind-
rical material. The geometry of the tool was deposited
on a non-profiled basic body (material S235JR) by
means of PTA build-up welding according to the de-
sign instructions (Figure 10). For a simple workpiece
geometry the mutual influence of the welding para-
meters was optimized by means of FE simulations.
Shown by FE simulation and experiments, possible
stress reductions using buffer layer technique were
taken into consideration during the production of the
tools. After depositing the basic structure the topmost
layer was welded with string beads along the later
working direction of the tool. The founded layer com-
position guarantees an optimal adaptation of the tool
properties to the load profile. Because of decreasing
dilution ratio between basic and build-up materials

with a increasing number of layers the hardness values
raise. So the mostly strengthened surfaces of the tool
(tool shoulder and upper side region) have the best
hardness properties. Other examples for applying
PTA build-up welding were dies for spin extrusion,
technical cutting blades, and valve hard-facing. 

Concluding remark. Most of the presented the-
oretical and experimental investigations are publish-
ed in [6] and supported as by the Deutsche Forsc-
hungsgemeinschaft (German Research Society) in
the context of the Special Research Section (Sonder-
forschungsbereich) 283 «Process Chains in Bulk For-
ming (Prozessketten in der Umformtechnik)» as by
the German Federal Ministry of Economy (BMWi)
in the context of the project 12793 BR.
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ИНФОРМАЦИОННОЕ ОБЕСПЕЧЕНИЕ
ТЕХНОЛОГИЙ СВАРКИ

В. Ф. ДЕМЧЕНКО
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Описаны системы информационного обеспечения в области сварки, разработанные в ИЭС им. Е. О. Патона.

The welding information support systems developed by the E. O. Paton Electric Welding Institute are described.

В историческом плане первой формой компьютер-
ного упорядочения информации были базы данных,
организованные в виде файлов машиночитаемой
информации. Несмотря на эволюцию, прошедшую
за 40 лет, все они ограничены включением только
пассивной информации, отвечающей на вопрос
что? Пассивный характер баз данных, а также ус-
ложненного их варианта – банков данных, снаб-
женных системой управления базами данных, вы-
ражается в том, что, отвечая на вопрос что?, эти
информационные системы подразумевают, что
пользователь знает ответ на вопрос как? (т.е. знает,
как этими данными распорядиться для решения
поставленной перед ним задачи).

Если в память компьютера дополнительно к
пассивной информации ввести активную, отвечаю-
щую на вопрос как?, то тем самым база данных
дополняется базой знаний. Построенные по такому
принципу информационные системы принято назы-
вать экспертными. В настоящее время нет четкого
определения экспертной системы. Специалисты
британского компьютерного общества дают, в час-
тности, такое определение: «Под экспертной систе-
мой понимается система, объединяющая возмож-
ности компьютера со знанием и опытом эксперта в
такой форме, что система может предложить разум-
ное решение поставленной задачи». Под такое весь-
ма общее и широкое определение попадают самые
разнообразные компьютерные системы, однако в
любом случае при создании экспертной системы су-
щественное значение имеет наличие двух фигуран-
тов: предметного эксперта и инженера по знаниям.
Функция первого из них – предоставить инфор-
мационное сырье в форме данных и знаний, необ-
ходимых для решения поставленной задачи. Инже-
нер по знаниям систематизирует, обрабатывает и
обобщает полученную информацию, создает мо-
дели баз данных и знаний. Вместе эти специалисты
определяют концепцию, задачи и структуру экспер-
тной системы. 

Вопрос как?, на который отвечают экспертные
системы, имеет два продолжения: «Как посту-
пать?» – так называемые оперативные экспертные
системы, относящиеся к фактуальной экспертизе и

«Как понимать?» – когнитивные экспертные
системы, относящиеся к интерпретационной эк-
спертизе. Фактуальная экспертиза обеспечивает ре-
шение инженерных задач, в то время как интерп-
ретационная представляет собой инструмент для на-
учных исследований. При разработке конкретной
экспертной системы в определенной области всегда
возникает два вопроса:

1) насколько полная и достоверная имеющаяся
у эксперта информация по базам данных и базам
знаний с точки зрения возможности решения пос-
тавленной задачи и обеспечения качества ком-пь-
ютерных решений;

2) что делать с тем фактом, что часть ин-фор-
мации неизбежно стареет и как поддержать систему
в актуальном состоянии длительное время?

При ответе на первый вопрос первостепенное
значение имеют опыт и квалификация эксперта,
однако наиболее успешное решение проблемы до-
стоверности первичной информации достигается за
счет создания количественных моделей баз данных,
позволяющих на формальном уровне отсеивать за-
ведомо недостоверную информацию. В определен-
ной мере проблема поддержания информационной
системы в актуальном состоянии решается путем
создания специальных редакторов информации,
позволяющих пользователю самостоятельно попол-
нять базы данных новой информацией, кор-
ректировать имеющиеся или удалять заведомо ус-
таревшие или неактуальные для данного конкрет-
ного пользователя данные, конфигурируя инфор-
мацию в нужном для себя направлении.

Идеология экспертных систем оказывается чрез-
вычайно привлекательной для информатизации
сварочного производства. Большое количество раз-
нообразных способов сварки, сварочных мате-
риалов, типов сварных соединений, форм разделки
и пространственного положения сварного шва,
толщины и химического состава основного металла,
вариантов режимов сварки и других условий обус-
ловливают необходимость создания современных
систем информационной поддержки технологам-
сварщикам, работающим в службах главного
сварщика машиностроительных предприятий. Раз-
работку таких систем целесообразно вести таким© В. Ф. ДЕМЧЕНКО, 2002
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образом, чтобы последовательно накрывать инфор-
мационными системами определенные предметные
области сварочного производства. В настоящей
статье описаны некоторые информационные сис-
темы в области сварки, разработанные за последние
годы в Институте электросварки им. Е. О. Патона
НАН Украины.

1. Экспертная система «НАПЛАВКА» [1] (эк-
сперт И. А. Рябцев). Предназначена для проек-
тирования технологий механизированной электро-
дуговой наплавки применительно к 12 способам на-
плавки для деталей типа тел вращения и деталей с
плоской наплавляемой поверхностью, работающих
в различных отраслях промышленности (метал-
лургия, горнодобывающая промышленность, хими-
ческое машиностроение, сельское хозяйство и др.)
Основные задачи, решаемые экспертной системой
«НАПЛАВКА», сводятся к следующему.

1. Выбор наплавляемого материала в зависи-
мости от класса основного материала, условий рабо-
ты и видов изнашивания детали. При наличии аль-
тернативы в выборе наплавочного материала,
система обеспечивает пользователя информа-
ционной поддержкой в виде данных (рис. 1) о
химическом составе, износостойкости и сварочно-
технологических характеристиках наплавочного
материала. Тогда пользователь (исходя из ин-
дивидуальных критериев качества наплавленного
металла) может выбрать необходимый наплавоч-
ный материал.

2. Рекомендации о подходящих способах и
технике наплавки данного наплавочного материала.

3. Оценка рациональных режимов наплавки в
зависимости от типа детали, ее габаритов, способа
и техники наплавки, а также пространственного
положения наплавленного слоя.

Совместным результатом человеко-машинного
комплекса – экспертной системы «НАПЛАВКА»

является итоговый документ (рис. 2), в котором
отражены результаты совместной работы инжене-
ра-технолога и компьютера по проектированию тех-
нологии наплавки. Экспертная система содержит
две вспомогательные подсистемы: 1) редактор баз
данных, предоставляющий пользователю возмож-
ность самостоятельно поддерживать базу данных
наплавочных материалов в актуальном состоянии;
2) банк данных технических решений, при помощи
которого пользователь может накапливать в памяти
компьютера рекомендации по технологии наплавки
отдельных деталей и узлов, полученных при
помощи экспертной системы «НАПЛАВКА», а
также корректировать эту информацию по резуль-
татам опытной проверки, создавая тем самым на
предприятии банк характерных технологий на-
плавки.

2. Экспертная система проектирования техно-
логий наплавки деталей металлургического обору-
дования [2] (эксперт И. А. Рябцев) – дочерний
продукт экспертной системы «НАПЛАВКА» –
ориентирована на проектирование технологий на-
плавки деталей металлургического оборудования.
Базы данных и базы знаний системы содержат
информацию о наплавке нескольких сот деталей
металлургического оборудования. Поиск инфор-
мации организован по иерархической цепочке
<Производство (цех металлургического пред-
приятия)> – <Агрегат> – <Деталь>. В качес-
тве иллюстрации приведен итоговый документ
работы системы (рис. 3 ), в котором даются реко-
мендации о подходящем сварочном материале, спо-
собе и режиме наплавки, сварочном оборудовании,
условиях предварительного подогрева детали и ее
охлаждения после наплавки.

3. Экспертная система проектирования техно-
логий сварки легких сплавов (эксперты А. Я.
Ищенко, В. П. Будник). Разработанная экспертная

Рис. 1. Выбор наплавочного материала
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система аккумулировала знания, практический
опыт и данные по технологиям сварки легких спла-
вов, реализованные в виде баз данных и баз знаний.
В состав экспертной системы входят следующие
фактографические и графические базы данных:
основных материалов; сварных соединений; сва-
рочных материалов; сравнительных характеристик
способов сварки; база знаний способов и режимов
сварки. База данных сварных соединений включает
информацию о формах разделки сварного шва для
стыковых, угловых, тавровых и нахлесточных
соединений, допустимых способах сварки для дан-
ной формы разделки, а также геометрические
ограничения на толщину металла и длину шва. В
качестве иллюстрации работы системы (рис. 4)
приведен элемент диалога пользователя с компью-
тером, в процессе которого выбирается форма раз-
делки шва для стыкового соединения с заданной
толщиной основного металла. Экспертная система

позволяет выбирать сварочные материалы, способ
и режимы сварки для различных систем
легирования и марок основного металла. 

4. Банк данных гигиенических характеристик
сварочных аэрозолей [3] (эксперты В. А. Мет-
лицкий, О. Г. Левченко). Информация о сварочных
аэрозолях сосредоточена в базах данных, создан-
ных для покрытых электродов, сварочных прово-
лок и флюсов. Эти базы содержат информацию о
факторах, влияющих на химический состав и уро-
вень выделений сварочных аэрозолей (марка приса-
дочного материала, диаметр и тип проволоки, спо-
соб и режим сварки, состав защитной смеси и др.),
а также данные об уровнях выделения газообраз-
ных и твердых компонентов сварочных аэрозолей.
Для формирования баз данных и их поддержания
в актуальном состоянии в процессе эксплуатации
компьютерной системы разработан редактор баз
данных, который позволяет осуществлять пер-

Рис. 2. Итоговый документ работы экспертной системы «НАПЛАВКА»

Рис. 3. Итоговый документ работы системы проектирования технологий наплавки деталей металлургического оборудования
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вичное наполнение баз и их последующее ре-
дактирование. Поиск информации в базах данных
осуществляется по заданной марке сварочного
материала, результат поиска оформляется в виде
выходного документа, в котором отображаются
данные об условиях сварки и гигиенических пока-
зателях, характеризующих химический состав, уро-
вень выделений и токсичность сварочных аэрозо-
лей. По данным предельно допустимой концент-
рации сварочных аэрозолей рассчитывается про-
изводительность воздухообмена общеобменной вен-
тиляции. Даются рекомендации по оборудованию
для вентиляции рабочего места и средствам ин-
дивидуальной защиты органов дыхания сварщиков
(рис. 5).

5. Банк данных режимов сварки в СО2, под
флюсом и в среде инертных газов (эксперты П. За-
йффарт, А. Шарф). В банке данных аккумулирова-

на информация о режимах сварки в зависимости от
способа сварки, положения, типа сварного сое-
динения и толщины основного металла. Например,
для полуавтоматической сварки данные о режимах
охватывают толщины до 200 мм с информацией о
количестве проходов, режимах сварки для корне-
вого, заполняющих и декоративного швов, а при
Х-образной разделке эти данные даются для запол-
нения нижней и верхней разделки. В ряде случаев
режимы сварки иллюстрируются микрошлифом
сварного шва, что дает возможность пользователю
из альтернативных вариантов режимов выбрать
наиболее с его точки зрения рациональный. В на-
стоящее время база данных содержит 1200 записей
о режимах сварки.

6. Информационно-поисковая система по элек-
тродам для дуговой сварки, наплавки и резки (раз-
работчик Ю. А. Скоснягин). Содержит базу данных

Рис. 5. Рекомендации по защите сварщиков и окружающей среды от сварочных аэрозолей

Рис. 4. Выбор типа сварного соединения и формы разделки кромок
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об электродах, которые выпускаются и выпус-
кались странами СНГ. В настоящее время в базе
данных содержится информация о 501 марке элек-
тродов, включающая данные об их назначении,
области применения, виде электродного покрытия,
роде тока, полярности, положении и режиме
сварки, производительности, механических свойст-
вах и химическом составе металла шва, произ-
водителе и поставщике электродов. Система позво-
ляет пользователю проводить многопараметрический
поиск электродов, отвечающих заданным критериям.
Система снабжена редактором баз данных, что поз-
воляет конечному пользователю поддерживать базу
данных в актуальном состоянии.

7. Экзаменационно-тестирующая система с
элементами обучения (эксперты П. Зайффарт,
А. Шарф). Представляет собой некоторую уни-
фицированную оболочку, предназначенную для ат-
тестации и обучения слушателей учебных курсов.
В состав системы входят три модуля: 1) модуль
формирования экзаменационных вопросов, экзаме-
национных билетов и учебного материала (инстру-
мент преподавателя); 2) модуль тестирования
знаний слушателя в процессе его обучения с воз-
можностью обратиться к электронному учебнику за

информационной поддержкой; 3) экзамена-
ционный модуль, осуществляющий официальную
аттестацию знаний слушателя по указанным разде-
лам курса. Предусматривается, что данная система
будет, в частности, использоваться для аттестации
специалистов по программам подготовки евро-
пейских инженеров-сварщиков. С этой целью эк-
спертами подготовлены базы экзаменационных во-
просов по нескольким учебным курсам, а также раз-
работан соответствующий электронный учебник.

Автор выражает искреннюю признательность
экспертам, а также инженерам-программистам
С. С. Козлитиной и Л. И.Дзюбак за плодотворное
сотрудничество в создании описанных выше систем
информационного обеспечения в области сварки.
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ИНФОРМАЦИОННО-СПРАВОЧНАЯ СИСТЕМА
ДЛЯ ВЫБОРА ХАРАКТЕРИСТИК СВАРОЧНЫХ

ЭЛЕКТРОДОВ В МАТЕМАТИЧЕСКОМ
МОДЕЛИРОВАНИИ ФИЗИЧЕСКИХ ПРОЦЕССОВ

А. В. МУСИЯЧЕНКО
(Ин-т электросварки им. Е.О.Патона НАН Украины, г. Киев)

Представлено общее описание созданной базы данных по характеристикам сварочных электродов, его структура,
объем, назначение. База данных легла в основу разработанной информационно-справочной системы по современным
электродам, основным назначением которой является выбор сварочно-технологических характеристик электродов
для последующего применения в математическом моделировании физических процессов при сварке. Информация,
содержащаяся в разработанной информационно-справочной системе, может быть использована при решении мето-
дами математического моделирования практических и научных задач в области сварки.

General description of the generated database on characteristics of welding electrodes, its structure, volume and purpose
are given. The database was used as the basis for development of the reference-information system on up-to-date
electrodes. The system is intended primarily for selection of welding-technological characteristics of electrodes to be
used for mathematical modelling of physical processes occurring in welding. Information contained in the system can
be used to solve practical and research problems relating to welding by the mathematical modelling methods.

Основными тенденциями развития информа-
ционного обеспечения технологии сварки и родст-
венных процессов являются создание расчетно-
информационных систем для разработки новых или
выбора наиболее рациональных технологий, вос-
требованных при решении конкретных прак-
тических проблем, а также информационных
хранилищ данных как справочного характера, так
и полученных путем формализации накопленных
знаний и содержащих алгоритмы поиска и извле-
чения информации. В качестве составляющей осно-
вы информационного наполнения таких систем и
хранилищ данных могут быть специализированные
базы данных, к которым можно отнести и базы дан-
ных по характеристикам конструкционных и сва-
рочных материалов.

Для развития систем моделирования процессов
формирования и прогнозирования свойств сварных
соединений при различных видах сварки и на-
плавки, в основу которых положены методы мате-
матического моделирования, достаточно актуаль-
ным является создание базы данных по харак-
теристикам сварочных электродов. Содержащаяся
в такой базе данных информация по рекомендован-
ным режимам сварки, коэффициентам наплавки,
типичному химическому составу наплавленного ме-
талла для конкретной марки электрода может быть
учтена в расчетных моделях при определении
кинетики температурных полей и фазовых превра-
щений, сопровождающих процесс формирования
сварного соединения. С практической точки зрения
это означает возможность определения расчетным
путем целого ряда сварочно-технологических ха-

рактеристик, таких, как формирование зоны проп-
лавления, микроструктуры зон проплавления и
термического влияния, остаточного и временного
напряженно-деформированного состояния, меха-
нических характеристик зон проплавления и
термического влияния (ударная вязкость, твер-
дость, предел прочности и др.), рисков возникно-
вения горячих и холодных трещин, химического
состава зоны проплавления, локальной концент-
рации водорода в зонах проплавления и термичес-
кого влияния [1]. Кроме того, вполне возможным
представляется использование базы данных по сва-
рочным электродам как основы для инфор-
мационно-справочных систем, предназначенных
для широкого круга инженерно-технических ра-
ботников, связанных в своей практической деятель-
ности со сварочными работами. Такие системы
могут распространяться либо как отдельные прог-
раммные продукты, либо предоставлять доступ
пользователям по сети Интернет.

В настоящее время в ИЭС им. Е. О. Патона соз-
дана база данных по сварочным электродам, в кото-
рой содержится информация более чем по 500 элек-
тродам ведущих фирм-производителей сварочных
материалов. В ее основу положена актуальная спра-
вочная информация таких основных фирм-
производителей сварочных материалов, как
BO
..
HLER (Австрия), ESAB (Швеция), OERLIKON-

Welding (Швейцария) и «СпецЭлектрод» (Россия).
Базу данных, содержащую полные справочные

данные по электродам различных типов и назна-
чения, можно разделить на четыре группы. В пер-
вую входят данные описательного характера, пред-
ставляющие информацию об основном назначении© А. В. МУСИЯЧЕНКО, 2002
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электродов, их краткое описание, а также возмож-
ные области применения. Вторая группа содержит
данные по основным характеристикам электродов:
тип покрытия электродов, коэффициент наплавки,
типичные механические свойства металла шва (пре-
дел текучести, предел прочности, предел про-
порциональности, ударная вязкость при различных
температурах, твердость и др.), типичный хи-
мический состав наплавленного металла, гео-
метрические размеры электродов определенной
марки и соответствующие напряжение и сила тока
при сварке, тип сварочного тока, производитель-

ность наплавки, расход электродов. В третью груп-
пу входят данные относительно условий и техно-
логических особенностей сварки. Особые свойства
электродов и рекомендации по процессу сварки вы-
делены в четвертую группу.

База данных разработана в среде СУБД МS Ac-
cess 2000 и имеет реляционную структуру. При ее
разработке использованы основные принципы
теории проектирования, создания и управления
реляционными базами данных [2, 3]. Документы,
содержащиеся в базе данных, располагаются в виде
информации в табличном или текстовом виде.

Рис. 1. Рабочее окно информационно-справочной системы

Рис. 2. Электронная версия страницы справочника фирмы-про-
изводителя электрода

Рис. 3. Окно формирования критериев отбора для выбора элек-
тродов
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Созданная база данных легла в основу разрабо-
танной в ИЭС им. Е.О.Патона информационно-спра-
вочной системы по современным электродам, основ-
ным назначением которой является выбор харак-
теристик электродов для последующего применения
в математическом моделировании физических про-
цессов при сварке. Система предназначена для рабо-
ты в среде СУБД МS Access 2000.

Рабочее окно информационно-справочной сис-
темы представлено на рис. 1. Информационно-
справочная система по каждому электроду предо-
ставляет краткую аннотацию, содержащую инфор-
мацию по основному назначению электрода, зна-
чения коэффициентов наплавки электрода в за-
висимости от его геометрических размеров (диамет-
ра и длины), силы тока и напряжения при сварке,
типичный химический состав наплавленного метал-
ла, тип тока при сварке. Кроме того, по каждому
электроду системой предоставляется полная элект-
ронная версия страницы справочника фирмы-
производителя электрода (рис. 2).

Поиск и отбор документов, относящихся к кон-
кретной марке электрода, в информационно-спра-
вочной системе осуществляется несколькими спо-
собами. Наиболее простым является поиск элект-
рода по его марке. Другим способом является поиск
путем ограничения выборки электродов в соот-
ветствии с заданными критериями. В системе пре-
дусмотрены следующие критерии отбора: по назна-
чению электродов, химическому составу наплав-
ленного металла, типу тока при сварке. Вид окна
формирования критериев отбора приведен на
рис. 3. Согласно назначению электроды делятся на
две группы: электроды, предназначенные для
сварки конструкционных сталей, и электроды
специального назначения. В свою очередь элек-
троды для сварки конструкционных сталей могут
входить в одну или несколько из следующих групп
конструкционных сталей: углеродистые стали,
низколегированные стали общего назначения, вы-
сокопрочные низколегированные стали с кар-
бонитридным упрочнением, экономнолегирован-
ные закаленно-отпущенные стали, термоупрочня-
емые конструкционные стали, теплостойкие хро-
момолибденовые стали, атмосферостойкие низ-

колегированные стали, хладостойкие низколе-
гированные стали, хладостойкие никелевые стали,
мартенситные нержавеющие (жаростойкие) стали,
нержавеющие стали ферритного класса, нержаве-
ющие (жаростойкие) стали аустенитного класса.
При формировании выборки электродов критерии
отбора накладываются на документы инфор-
мационно-справочной системы независимо один от
другого.

Для поиска и отбора документов в системе также
реализован механизм контекстного поиска, ко-
торый позволяет формировать критерии отбора по
всему телу электронного документа, содержащего
информацию об электроде. Задание условия кон-
текстного поиска осуществляется в поле «Text se-
arch» вводом строки поиска и заданием одного из
условий интерпретации пробелов в строке поиска
переключателями «And», «Or» и «Phrase» (см.
рис. 1). Пример работы информационно-справоч-
ной системы иллюстрирует решение конкретной
задачи поиска электродов. Необходимо найти элек-
троды для ручной дуговой сварки высокопрочной
низколегированной стали. Сварку выполняют пос-
тоянным током при обратной полярности. Металл,
наплавленный электродами, должен соответство-
вать следующим требованиям, %: 0,10 C;
0,80...1,20 Mn; 0,30...0,50 Si. Ограничение вы-
борки электродов достигается последовательным
заданием необходимых критериев отбора. Резуль-
таты последовательного наложения критериев отбо-
ра представлены на рис. 4. Последовательное на-
ложение критериев отбора позволило получить вы-
борку из трех электродов: OK 48.15 (ESAB), OK
48.68 (ESAB) и ВСФ-65У («СпецЭлектрод»). Ха-
рактеристики выбранных электродов, которые
могут быть использованы при математическом
моделировании, приведены в таблице.
Таким образом, содержащаяся в разработанной
информационно-справочной системе информация
по сварочно-технологическим характеристикам
современных электродов может быть использована
при решении методами математического моде-
лирования практических и научных задач в области
сварки. Представляется целесообразным дальней-
шее развитие информационно-справочной системы

Марка
электрода

Диаметр,
мм

Длина,
мм

Ток,
А

Напряжение,
В

Коэффициент
наплавки,
г/(А⋅ч)

Типичный химический
состав наплавленного

металла,
%

OK 48.15 2,5
3,25
4
5
6

350
450
450
450
450

65...110
100...140
140...200
190...280
220...360

22
23
24
25
26

10,7
10,5
10,7
12,2

0,06 C; 0,50 Si;
0,90 Mn; 0,018 P;

0,015 S

OK 48.68 2,5
3,25
4
5

350
450
450
450

75...110
105...150
150...200
180...260

22
22
22
22

9,3
9,5
11,2

0,07 C; 0,50 Si;
1,10 Mn

ВСФ-65У

4,0
5,0

450
450

120...180
190...250

—
—

9,5
9,5

0,12 C; 0,30 Si;
0,45 Mn; 0,018 P;

0,015 S
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Рис. 4. Рабочее окно информационно-справочной
системы при последовательном наложении критериев
отбора: а – выборка на основе заданной группы кон-
струкционных сталей (вынесено); б – выборка на
основе полярности тока; в – выборка на основе ука-
занных ограничений химического состава наплавлен-
ного материала
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путем ее наполнения информацией по сварочным
материалам, применяемым для таких способов
сварки как сварка под флюсом, сварка порошковой
проволокой, механизированная сварка в защитных
газах.
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БАНК ДАННЫХ «МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА
СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ».

ИНФОРМАЦИОННО-ПОИСКОВАЯ СИСТЕМА

А. В. МУСИЯЧЕНКО, В. М. ШЕКЕРА
(Ин-т электросварки им. Е. О. Патона НАН Украины, г. Киев)

Представлено общее описание банка данных «Механические свойства сварных соединений» (МССС), его структура,
объем, назначение. Дальнейшим развитием банка данных стала информационно-поисковая система (ИПС) для
работы в среде СУБД MS Access. Описана работа с информацией в трех основных разделах системы. Содержащаяся
в ИПС информация может быть использована при проведении прочностных расчетов и оптимизации принимаемых
конструктивных и технологических решений при проектировании сварных конструкций и планировании эк-
сперимента.

General description of the databank «Mechanical Properties of Welded Joints» (MPWJ), its structure, scope and
application is given. The databank was further developed into the information-retrieval system (IRS) intended for
operation in the SUBD MS Access environment. Operation with the information in three main sections of the system
is described. The information contained in IRS can be used for strength analysis and optimisation of the design and
technology solutions made in design of welded structures and experiments.

Одним из направлений развития технологий
информационного обеспечения в сварке и родствен-
ных процессах является создание информационных
банков данных. Как правило, накапливаемая в
таких банках данных информация может быть
использована как в научно-исследовательском
процессе, так и при разработке новых техно-
логических решений. Уже более 20 лет в ИЭС им.
Е. О. Патона ведутся работы по развитию банка
данных «Механические свойства сварных сое-
динений». На сегодня он содержит более 6500 до-
кументов с данными об экспериментальных проч-
ностных характеристиках и прочностных свойствах
сварного соединения или отдельных его зон в
зависимости от вида испытаний, обработки
материалов, марки основного и присадочного ма-
териалов, химического состава основного ма-
териала и металла шва, геометрии образца, харак-
тера нагружения, условий проведения испытаний,
технологии сварки, исходных механических
свойств материала (пределы прочности и текучести,
относительные удлинение и укорочение, ударная
вязкость и др.). Документы, которые содержатся в
банке данных располагают упомянутой инфор-
мацией в табличном или текстовом виде и ба-
зируются на данных, опубликованных в тех-
нических изданиях в области сварочных техно-
логий ведущих мировых стран и СНГ ретрос-
пективой с 1970 г.

Путем постоянной актуализации, создания ло-
кальных баз данных [1] и других мероприятий банк
данных поддерживается в рабочем состоянии и вы-
зывает интерес со стороны научных и инженерно-
технических работников. Прогресс информа-

ционных технологий и средств вычислительной
техники обусловливают неизбежное применение
новых решений к существующим информационным
базам [2]. Дальнейшим развитием банка данных
стала разработка информационно-поисковой сис-
темы «Механические свойства сварных соеди-
нений» (ИПС МССС). Основу информационного
наполнения ИПС МССС составляют документы
банка данных. Система предназначена для работы
в среде СУБД МS Access 97, позволяет работать в
многопользовательской среде по технологии
клиент-сервер, где в качестве общего ресурса
используется файл базы данных приложения. При
разработке информационной системы использо-
вались основные принципы теории проектиро-
вания, создания и управления реляционными ба-
зами данных [3, 4].

ИПС МССС состоит из четырех разделов, ко-
торые соответствуют основным видам механи-
ческих испытаний сварных соединений: «Уста-
лость» – содержатся данные по результатам испы-
таний на многоцикловую усталость и трещиностой-
кость с параметрами циклической вязкости разру-
шения; «Малоцикловая усталость» – представле-
ны значения амплитуды пластической деформации
или максимального нормального напряжения при
заданной асимметрии цикла в зависимости от
количества циклов до инициирования трещины или
до разрушения при данной температуре; «Хрупкое
разрушение» – содержит информацию о кри-
тических значениях характеристик вязкости разру-
шения Kc, K1c, KE или δc, J1с в зависимости от тем-
пературы испытаний; «Жаропрочность» – предс-
тавлены величины напряжений от нагрузки и
критическое количество часов до разрушения в
зависимости от температуры испытания.© А. В. МУСИЯЧЕНКО, В. М. ШЕКЕРА, 2002
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К основным функциям ИПС МССС относятся
накопление, хранение и многоаспектный поиск
информации, получаемой при механических испы-
таниях сварного соединения. ИПС МССС включает
три основных раздела для работы с информацией:
«Работа с документами», «Работа с выборками до-
кументов», «Работа с документами, отобранными
по критериям отбора».

Первый раздел позволяет работать со всей со-
вокупностью документов базы данных инфор-
мационно-поисковой системы. Открывающееся при
входе в раздел окно документа представлено на
рис. 1. Оно состоит из двух областей – области
заголовка окна и области данных документа. Заго-
ловок содержит управляющие элементы – строку
заголовков меню, управляющие кнопки и раскры-
вающийся список, предназначенные для управ-

Рис. 1. Раздел «Работа с документами»

Рис. 2. Окно «Формирование критерия отбора документов»
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ления работой самого окна и управления сервисами
работы с документами. В области данных окна
представлена вся информация по отдельному доку-
менту информационной системы.

При работе в разделе «Работа с документами»
доступны следующие основные сервисы: поиск до-
кумента по любому полю группы «Основные дан-
ные» или группы «Параметры поиска»; фильт-
рация документов по любому полю группы «Основ-
ные данные» или группы «Параметры поиска»; пос-
троение сложного (по нескольким полям) фильтра
непосредственно в окне документа с последующей
фильтрацией всей совокупности документов базы
данных по полям групп «Основные данные» и «Па-
раметры поиска»; добавление и удаление активного
документа в и из выборки документов; прямой пере-
ход к любому документу базы данных по его поряд-
ковому номеру в базе данных; просмотр документа
в виде отчета и вывод отчета на печать. Основными
режимами работы с документами являются прос-
мотр данных и редактирование данных, которое
предполагает ввод и изменение данных документа,
удаление документа, его дублирование.

Второй раздел информационно-поисковой сис-
темы предназначен для работы с документами,
помещенными в выборки, а также для управления
выборками. Создание последних может иметь место
при поиске документов в базе данных и необ-
ходимости сохранения результатов поиска; при не-
возможности точного задания фильтра (в ре-
зультирующем наборе появляются «лишние» доку-
менты), выборка используется для отбора необ-

ходимых документов; при сложных составных
критериях отбора; в ряде других случаев. В этом
разделе доступны все сервисы и режимы предыду-
щего раздела за исключением дублирования и уда-
ления документов режима редактирования доку-
ментов. При работе с документами имеется возмож-
ность добавлять и исключать текущие документы из
других выборок, удалять существующие и создавать
новые выборки, печатать всю выборку, отдельные до-
кументы или диапазон документов. Каждый доку-
мент печатается на отдельной странице.

Раздел «Работа с документами, отобранными по
критериям отбора» предназначен для создания на-
боров документов путем фильтрации всех докумен-
тов системы по сложным составным критериям
отбора. Для формирования критериев отбора могут
использоваться все поля документа. Пользователь
имеет возможность создавать и удалять критерии
отбора документов; сохранять созданные критерии
отбора в приложении базы данных ИПС МССС;
работать с набором документов, отобранным по
критерию отбора; выводить на печать документы,
отобранные по критерию отбора. Критерии отбора
создаются в окне «Формирование критерия отбора
документов» (рис. 2). В третьем разделе, как и во
втором, доступны все сервисы и режимы раздела
«Работа с документами» за исключением дубли-
рования и удаления документов режима ре-
дактирования, также доступна печать документов.
При работе с наборами документов, отобранными
по критерию, имеется возможность добавлять и
исключать документы из выборок, существующих

Рис. 3. Графическое представление прочностных характеристик сварного соединения: а – усталость ( , ,  – накопленная
деформация соответственно 1, 5, 10 %); б – малоцикловая усталость (  – соединения с плавным переходом,  – без плавного
перехода); в – хрупкое разрушение; г – жаропрочность (  – содержание водорода в металле шва 0,006 %;  – 0,1 %, время
наводороживания 4 мин;  – 0,1 % и 15 мин)
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в базе данных, а также удалять существующие вы-
борки и создавать новые.

В настоящее время создается программное обес-
печение для графического представления экс-
периментальных прочностных характеристик свар-
ного соединения и основного материала по данным,
содержащимся в базе данных информационной
системы (рис. 3).

ИПС МССС позволяет использовать содержа-
щуюся в банке данных информацию для прове-
дения прочностных расчетов и оптимизации при-
нимаемых конструктивных и технологических ре-

шений при проектировании сварных конструкций
и планировании эксперимента.
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