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ПОЛУЧЕНИЕ СИЛУМИНОВ С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ ОТХОДОВ 
КРЕМНИЕВОГО ПРОИЗВОДСТВА

© 2019 г. М.П. Кузьмин, Л.М. Ларионов, В.В. Кондратьев, М.Ю. Кузьмина, 

В.Г. Григорьев, А.В. Книжник, А.С. Кузьмина

Иркутский национальный исследовательский технический университет (ИРНИТУ)

Сибирский научно-исследовательский конструкторский и проектный институт алюминиевой 

и электродной промышленности (СибВАМИ), г. Иркутск

Статья поступила в редакцию 31.03.19 г., доработана 27.05.19 г., подписана в печать 07.06.19 г.

Представлен обзор существующих способов производства силуминов. Показана возможность получения литейных спла-

вов с использованием аморфного микрокремнезема. Изучены и опробованы различные методы введения частиц диок-

сида кремния в алюминиевый расплав – в виде таблетированных лигатур «алюминиевый порошок–SiO2», путем заме-

шивания частиц в расплав при температуре ликвидуса, а также введением SiO2 в расплав совместно с потоком аргона. 

Проведены расчеты энтальпии образования и изменения энергии Гиббса процесса восстановления алюминием кремния 

из его оксида, в ходе которых показана термодинамическая вероятность получения силуминов с использованием аморф-

ного микрокремнезема. Определено влияние легирующих добавок и примесей на протекание процесса восстановления 

кремния. Выявлена возможность использования магния в качестве поверхностно-активной добавки, позволяющей уда-

лить кислород с поверхности дисперсных частиц и восстановить кремний из его оксида. Определено, что способ полу-

чения литейных силуминов путем введения предварительно нагретого до 300 °С аморфного микрокремнезема в расплав 

алюминия (t = 900 °С) совместно с потоком аргона (с последующим интенсивным перемешиванием) обладает наиболь-

шей эффективностью, поскольку позволяет получать алюмокремниевые сплавы с содержанием Si более 6 мас.% и ми-

кроструктурой, соответствующей доэвтектическим литейным силуминам. Промышленная реализации предложенно-

го метода позволит повысить эффективность существующего технологического процесса получения силуминов за счет 

экономии ресурсов на приобретение товарного кристаллического кремния. Более того, внедрение этой технологии будет 

способствовать снижению экологической нагрузки на окружающую среду за счет сокращения объемов и последующей 

ликвидации шламовых полей, являющихся полигонами для хранения пыли систем газоочистки кремниевого производ-

ства, содержащей до 95 мас.% аморфного микрокремнезема.

Ключевые слова: алюминий, алюминиевые сплавы, силумины, диоксид кремния, аморфный микрокремнезем, пыль 

кремниевого производства, восстановление кремния, переработка отходов.
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Введение

Наиболее распространенными литейными 

алюминиевыми сплавами являются силумины. 

Они представляют собой группу алюминиевых 

сплавов, основным легирующим элементом ко-

торых является кремний. Востребованность этих 

материалов обеспечивается уникальным сочета-

нием их основных свойств: низкой плотности, вы-

сокой жидкотекучести, относительно небольшой 

усадки, низкой склонности к образованию напря-

жений и трещин, а также высоких значений проч-

ностных характеристик, износостойкости и жаро-

прочности [1—4].

Литейные силумины могут быть получены 

электротермическим, металлотермическим и 

электролитическим способами, а также путем рас-

творения кристаллического кремния в алюминие-

вом расплаве [5—7]. Первые три метода являются 

одностадийными, т.е. сплав получают из исходно-

го сырья (кремнезема) в рудно-термических печах 

или электролизерах. Однако в связи с высокими 

энергетическими затратами на их реализацию и 

сложностью получения сплавов заданного соста-

ва, а также из-за возможности их загрязнения ме-

таллическими примесями и неметаллическими 

включениями эти технологии не нашли широкого 

промышленного применения.

Сегодня на алюминиевых заводах основным 

способом производства силуминов в чушках яв-

ляется растворение кристаллического кремния в 

алюминиевом расплаве. Главными его достоин-

ствами являются высокая производительность и 

возможность получения сплавов с заданным со-

держанием кремния. Однако данный метод имеет 

и недостатки, такие как низкая степень усвоения 

кремния мелких фракций (менее 5—6 мм) и высо-

кие энергетические затраты.

В условиях, когда предприятия по производству 

алюминия и кремния расположены на неболь-

шом расстоянии друг от друга (например, филиал 

ПАО «РУСАЛ Братск» и АО «Кремний», находя-

щиеся в г. Шелехов Иркутской обл.), также может 

быть реализован способ получения силуминов 

der – SiO2 master alloy tablets, particle mixing in the melt at the liquidus temperature and introducing SiO2 together with a stream 

of argon. The paper provides calculations of Gibbs energy formation and change enthalpy for silicon reduction by aluminum from 

its oxide. Calculations demonstrated the thermodynamic possibility of silumin production using amorphous microsilica. The effect 

of alloying additives and impurities on the silicon reduction behavior is determined. It is found that magnesium can be used as a 

surface-active additive to remove oxygen from dispersed particle surfaces and reduce silicon from its oxide. It is determined that the 

method of aluminum-silicon alloy production by introducing amorphous microsilica preheated to 300 °С into the aluminum melt (t =

= 900 °С) together with argon stream (with subsequent intensive mixing) features higher efficiency since it ensures producing alumi-

num-silicon alloys containing more than 6 wt.% of silicon and microstructure of pre-eutectic foundry silumins. Industrial application 

of the proposed method will improve the efficiency of the existing silumin production process due to savings on purchasing commercial 

crystalline silicon. Moreover, this technology will minimize the environmental impact by reducing the volume and subsequent 

eliminating sludge fields used as landfills for storing dust from silicon gas treatment systems containing up to 95 wt.% of amorphous 

microsilica.
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с использованием жидкой лигатуры Al—Si (30—

50 % Si), который заключается в заливке расплав-

ленного кремния в вакуум-ковш с жидким алю-

минием. 

Таким образом, получение сплавов системы 

Al—Si по существующей схеме предполагает нали-

чие двух металлургических производств — первич-

ного алюминия и кристаллического кремния, что 

влечет за собой высокие экономические и энерге-

тические затраты. В то же время при производстве 

кремния образуется пыль в системах газоочистки 

электротермических печей, состоящая на 85—

95 мас.% из микро- и наночастиц аморфного крем-

незема, выход которой колеблется от 300 до 1000 кг 

на 1 т товарного кремния [8].

В настоящее время производители кристалли-

ческого кремния аккумулируют получаемый ми-

крокремнезем на шламовых полях. В связи с этим 

возникают существенные экономические потери, 

связанные, во-первых, с затратами на складирова-

ние и хранение отходов, а во-вторых, с недополу-

ченной прибылью от их промышленного примене-

ния. Несмотря на малые размеры частиц (от 100 нм 

до 5 мкм), этот продукт может вводиться непо-

средственно в расплав алюминия для получения 

литейных силуминов. 

Использование в качестве источника кремния 

пыли систем газоочистки кремниевого производ-

ства позволит повысить эффективность техноло-

гического процесса получения силуминов за счет 

уменьшения материальных затрат на приобрете-

ние товарного кристаллического кремния, сто-

имость которого в зависимости от марки варьи-

руется от 1910 до 2500 $/т. При использовании в 

производстве силуминов пыли систем газоочист-

ки электротермических печей, обладающей очень 

низкой себестоимостью (по данным АО «Крем-

ний», ~1500 руб./т), наряду с повышением энер-

гоэффективности процесса может быть достиг-

нут значительный экономический эффект. Более 

того, утилизацию и эффективное использова-

ние пылевых отходов кремниевого производства 

следует рассматривать как важное направление 

экономии материальных ресурсов и повышения 

экологической безопасности прилегающих тер-

риторий. 

Целью работы являлось создание техноло-

гии низкотемпературного получения силуминов, 

соответствующих требованиям ГОСТ 1583-93, с 

использованием отхода кремниевого производст-

ва — аморфного микрокремнезема.

Методика исследований

Расчеты термодинамической вероятности вос-

становления алюминием кремния из аморфного 

кремнезема, а также устойчивости химических 

соединений, образующихся при взаимодействии 

оксида кремния с примесями технического алюми-

ния, проводились в широком интервале температур 

— на основе данных о значениях основных физи-

ко-химических величин (стандартные энтальпия 

образования и энергия Гиббса), а также с помощью 

программ PANDAT, CHS Chemistry 5 и Селектор [9]. 

Поскольку исходные данные по стандартным зна-

чениям термодинамических функций для ряда рас-

сматриваемых химических соединений в литера-

турных источниках и используемых программных 

продуктах отсутствуют или не согласуются между 

собой, применялись известные и адаптированные 

методы приближенных расчетов [10, 11].

Для проведения лабораторных исследований 

по получению силуминов с использованием амор-

фного кремнезема в качестве металла-основы вы-

бран алюминий технической чистоты со следую-

щим содержанием основных примесей, мас.%:

Si ............................ 0,10

Fe ......................... 0,112

Mg .........................0,02

Mn .......................0,023

Cu ........................ 0,015

Zn ........................ 0,031

Ga ........................ 0,001

Ti ......................... 0,001

V .......................... 0,001

Отбор аморфного микрокремнезема осущест-

влялся на различных участках системы газоочист-

ки АО «Кремний»: 

— на входе в систему газоудаления;

— после циклонов на входе в газоочистку;

— после системы газоочистки. 

В ходе исследований пыль систем газоочистки 

электротермических печей с целью повышения 

в ней содержания диоксида кремния и снижения 

содержания углерода обогащалась методом флота-

ции [11]. Химический состав используемой пыли 

представлен ниже, мас.%: 

SiO2 ........................94,7

Cсвоб ......................3,05

Al2O3 .......................0,7

Fe2O3 .....................0,25

CaO ........................0,38

MgO .......................0,26

Na2O ...................... 0,14

BaO ........................0,02

P2O5 .........................0,1

K2O ........................0,35

SO3 .......................0,023

TiO2 ..................... 0,016

SrO ....................... 0,011
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В ходе исследования были отработаны различ-

ные способы введения микрокремнезема в алюми-

ниевый расплав: 

— на поверхность расплава; 

— на дно тигля; 

— с использованием механического держателя 

(в колокольчике); 

— методом порционного введения частиц в во-

ронку, образующуюся при механическом пе-

ремешивании расплава; 

— в виде таблетированных лигатур «алюминие-

вый порошок — SiO2»; 

— замешиванием частиц в расплав при темпе-

ратуре ликвидуса; 

— путем введения частиц SiO2 в расплав сов-

местно с потоком аргона.

Существует ряд факторов, осложняющих по-

лучение силуминов с использованием аморфного 

микрокремнезема при его введении в алюминие-

вый расплав: 

— появление газовых пленок на поверхности 

частиц микрокремнезема, препятствующих 

эффективному взаимодействию на границе 

раздела жидкой и твердой фаз [12, 13]; 

— присутствие в порошке SiO2 40—50 об.% воз-

духа, снижающего его плотность, теплоем-

кость и теплопроводность [14, 15]; 

— наличие у частиц микрокремнезема разви-

той поверхности (способность сорбировать 

газы из атмосферы) и высокой поверхност-

ной энергии [16].

В связи с этим первые четыре способа введения 

кремния в Al-расплав показали крайне низкую 

эффективность, поскольку при их использовании 

не представлялось возможным обеспечить кон-

такт в системе Al—SiO2 и, как следствие, восста-

новление кремния.

Применение таблетированных лигатур обе-

спечивает восстановление кремния и его переход 

в алюминиевый расплав. Однако данный процесс 

имеет место только в зоне контакта расплава с по-

верхностью таблетки, а также в самом объеме та-

блетки (при взаимодействии частиц алюминиево-

го порошка и микрокремнезема). 

Установлено, что введение микрокремнезема в 

расплав при температуре ликвидуса (с последую-

щим повышением температуры до 700 °C для гомо-

генизации расплава) позволяет получить сплавы 

с содержанием кремния 3—4 мас.%. Это объяс-

няется тем, что при температуре кристаллизации 

алюминиевый расплав обладает повышенной вяз-

костью (0,012 Па·с) [7], которая увеличивается при 

наличии в нем твердых включений, например ок-

сида алюминия и нерастворимых примесей. Это 

облегчает процесс замешивания в алюминиевый 

расплав дисперсных частиц [17]. 

Наибольшую эффективность продемонстриро-

вал способ введения микрокремнезема в алюми-

ниевый расплав в потоке аргона. Его реализация 

осуществлялась с помощью лабораторной уста-

новки, представленной на рис. 1.

В тигель объемом 900 мл, выполненный из 

Рис. 1. Схема и фотография установки для получения литейных силуминов

1 — баллон с аргоном; 2 — обогреваемый бункер с микрокремнеземом; 3 — лабораторная мешалка; 4 — полый стальной стержень 

с импеллером; 5 — закаленное стекло толщиной 10 мм; 6 — алюминиевый расплав; 7 — тигель из борсилицированного графита; 

8 — индукционная плавильная печь ИПП-5С; 9 — терморегулятор
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борсилицированного графита, погружался алю-

миний массой 1000 г. Плавка проводилась в ин-

дукционной плавильной печи ИПП-5С (ЗАО «Тех-

промимпорт», г. Москва). Металл нагревался до 

температуры 900 °С, расплавлялся, после чего в 

него совместно с потоком инертного газа вводился 

аморфный микрокремнезем, предварительно под-

вергнутый термической обработке в обогреваемом 

бункере при t = 200÷300 °C. 

В связи с низкой смачиваемостью частиц ми-

крокремнезема введение его в алюминиевый рас-

плав осуществлялось с избытком по сравнению 

со стехиометрическим соотношением. Так, для 

получения доэвтектического сплава в расплав вво-

дилось 200 г SiO2 (против необходимых, согласно 

стехиометрии, 137 г (6 % Si) и 161 г (7 % Si)). 

На рис. 2 представлены СЭМ-изображения ча-

стиц микрокремнезема, полученные с помощью 

сканирующего электронного микроскопа JIB-4500 

Multibeam («JEOL», Япония), оснащенного энер-

годисперсионным детектором X-Max («Oxford Ins-

truments», Великобритания). Видно, что частицы 

SiO2 имеют сферическую форму, а их размер изме-

няется в широком диапазоне (от 100 нм до 5 мкм). 

Более мелкие частицы, обладающие более высо-

кой поверхностной энергией, прилипают к по-

верхности более крупных (рис. 2, б).

Для предотвращения образования агломератов 

[18] и, как следствие, улучшения смачиваемости 

частиц микрокремнезема перед введением в алю-

миниевый расплав они подвергались ультразву-

ковой обработке в ацетоне, затем промывались 

дистиллированной водой и загружались в обогре-

ваемый бункер, в котором проводились их сушка 

и последующая термическая обработка при темпе-

ратуре 200—300 °C. Для улучшения смачиваемости 

наряду с предварительной термической обработ-

кой микрокремнезема и механическим перемеши-

ванием расплава осуществлялось его легирование 

магнием. Для этого использовался чушковой маг-

ний МГ-90 (ГОСТ 804-93). Выбор магния в про-

цессе получения силуминов обусловлен тем, что 

расплаве он может выступать в роли поверхност-

но-активной добавки, позволяющей удалять кис-

лород с поверхности дисперсных частиц, умень-

шать поверхностное натяжение алюминиевого 

расплава, а также снижать энергию межфазного 

взаимодействия между твердой и жидкой фазами 

[18—20].

Для удаления продуктов реакции восстанов-

ления кремния алюминием (главным образом 

Al2O3), а также его очистки от неметаллических 

включений, газов и оксидных пленок плавка про-

водилась под слоем покровно-рафинирующего 

флюса ФПР-23 (ТУ 0752-003-29405798-2006).

Перемешивание частиц SiO2 в расплаве осу-

ществлялось с помощью лабораторной мешалки 

IKA Eurostar 200 Control P4 (Германия) со скорос-

тью вращения до 530 об/мин. Использование ин-

тенсивного замешивания аморфного микрокрем-

незема в алюминиевый расплав обусловлено необ-

ходимостью обеспечения эффективного взаимо-

действия в системе Alж—SiO2 за счет недопущения 

всплытия частиц SiO2, введенных под «зеркало» 

расплавленного металла потоком аргона. 

Содержания кремния и других элементов в 

образцах алюминия до и после экспериментов 

определялись с помощью оптического эмиссион-

Рис. 2. СЭМ-изображения частиц микрокремнезема при разных увеличениях 

a б
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ного спектрометра с искровым источником воз-

буждения спектра Spectrolab («SPECTRO Analytical 

Instruments», Германия). Для изучения фазового 

состава примесей, входящих в состав исследуемых 

образцов, использовался рентгеноструктурный 

анализ с применением рентгеновского дифракто-

метра XRD-7000 («Shimadzu», Япония). Исследо-

вание проводилось в диапазоне 2θ = 10°÷70°. Ана-

лиз микроструктуры образцов сплава (в режиме 

вторичных и обратноотраженных электронов) 

осуществлялся на сканирующем электронном ми-

кроскопе JIB-4500 Multibeam, оснащенном энер-

годисперсионным детектором X-Max. Также для 

изучения микроструктуры полученных силуми-

нов проводились их металлографические иссле-

дования с помощью инвертируемого оптического 

микроскопа Olympus GX-51 (Япония). 

Результаты и их обсуждение

Исследование возможности получения силу-

минов путем введения частиц SiO2 в алюминие-

вый расплав невозможно без предварительного 

термодинамического анализа. В связи с этим бы-

ла определена термодинамическая вероятность 

протекания процесса восстановления алюминием 

кремния из аморфного кремнезема в интервале 

температур 298—1600 K (25—1327 °C):

4Al + 3SiO2 → 2Al2O3 + 3Si.

Значения энергии Гиббса в исследуемом тем-

пературном диапазоне рассчитывались с шагом 

100 K. Расчеты проводились с учетом полиморфных 

превращений кремнезема (кварц — тридимит — 

кристобалит) на основании литературных данных 

[21—24].

Установлено, что во всем исследуемом темпе-

ратурном диапазоне энергия Гиббса имеет отри-

цательные значения (рис. 3). С ростом температу-

ры зависимость G(T) смещается в область менее 

отрицательных значений. Это свидетельствует, 

во-первых, о возможности восстановления амор-

фного кремнезема при величине Т, превышающей 

температуру плавления алюминия, а во-вторых, о 

снижении термодинамической вероятности про-

текания данного процесса при последующем по-

вышении температуры. Также установлено, что 

полиморфные превращения кремнезема, имею-

щие место при Т = 1168 и 1543 K (895 и 1270 °С), не 

оказывают влияния на зависимость G(T).

Для определения влияния примесей, содержа-

щихся в техническом алюминии и пыли кремни-

евого производства, на процесс восстановления 

кремния из его оксида в качестве основного метода 

исследования использовался анализ физико-хи-

мических величин, характеризующих термодина-

мическую устойчивость образующихся соедине-

ний в широком диапазоне температур. 

Наибольший интерес с точки зрения влияния 

на процесс межфазного взаимодействия в системе 

вызывают Al2O3, Al4C3, SiC, Mg2Si и MgO. Расче-

ты проводились в широком интервале температур. 

В качестве начальной была выбрана стандартная 

температура 298 K, а конечной — максимальная 

температура плавления рассматриваемого хи-

мического соединения (~2000÷3000 K, или 1798—

2798 °C). Выбор соединений Al4C3 и SiC обусловлен 

тем, что в пыли кремниевого производства в ис-

ходном состоянии может содержаться до 25 мас.% 

углерода, а после флотации — до 3 мас.% [25—30]. 

Изучение реакций образования соединений маг-

ния (Mg2Si, MgO) обусловлено тем, что в ходе экс-

периментальных исследований он использовался 

в качестве поверхностно-активной добавки для 

повышения смачиваемости в системе Alж—SiO2.

Проведенные расчеты позволили установить, 

что энергия Гиббса всех соединений в исследуе-

мых температурных диапазонах имеет отрицатель-

ные значения (рис. 4). Это свидетельствует о том, 

что при получении силуминов с использованием 

в качестве источника кремния аморфного микро-

кремнезема в интервале температур 690—900 °С 

необходимым условием является проведение до-

полнительного рафинирования алюминиевого 

расплава с использованием флюсов. Устойчивость 

химического соединения MgO свидетельствует о 

Рис. 3. Изменение энергии Гиббса 

реакции взаимодействия оксида кремния с алюминием 

в зависимости от температуры
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возможности использования магния в качестве по-

верхностно-активной добавки, позволяющей уда-

лять кислород с поверхности дисперсных частиц и 

наряду с алюминием восстанавливать кремний из 

его оксида.

На наш взгляд, восстановление кремния алю-

минием в интервале температур 690—900 °С имеет 

место за счет одновременного протекания в по-

верхностном слое системы Alж—SiO2 следующих 

двух процессов.

1. Отделение атомов SiO2 от поверхности мик-

росфер и их переход в расплав алюминия с после-

дующим растворением. В работе [31] рассматри-

ваются механизм и кинетика растворения квар-

цевого песка в алюминиевом расплаве. В случае с 

микрокремнеземом данный процесс может суще-

ственно ускоряться за счет его аморфного состоя-

ния и размеров частиц.

2. Протекание основной химической реакции 

восстановления кремния алюминием (3SiO2 + 4Al →
→ 2Al2O3 + 3Si), а также побочных (взаимодей-

ствие алюминия и микрокремнезема с примесями 

и легирующими добавками).

Необходимо отметить, что растворение туго-

плавких материалов в легкоплавких имеет широ-

кое распространение в практике металлургиче-

ского производства. Наиболее близким примером 

является растворение твердого кристаллического 

кремния (tпл = 1414 °С) в алюминии в ходе про-

мышленного производства силуминов (темпера-

тура расплава не превышает 750 °С). 

Полученные в ходе экспериментальных иссле-

дований образцы сплавов изучались с помощью 

оптико-эмиссионной спектроскопии, сканирую-

щей электронной спектроскопии, оптической ми-

кроскопии, а также методом рентгеноструктурно-

го анализа.

Результаты оптико-эмиссионной спектроско-

пии демонстрируют, что в полученном сплаве по 

сравнению с исходным техническим алюмини-

ем содержание кремния увеличилось с 0,110 до 

6,358 мас.%, а железа — с 0,112 до 0,338 мас.% (см. 

Рис. 4. Изменение энергии Гиббса исследуемых химических соединений
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таблицу). Последнее обусловлено использованием 

лабораторной мешалки со стальным импеллером. 

Для уменьшения содержания железа в сплаве в ка-

честве материала импеллера может использовать-

ся титан, а перемешивание может осуществляться 

электромагнитным способом.

На дифрактограмме образца, принадлежащего 

экспериментальному cплаву, присутствуют пики, 

соответствующие алюминию, кремнию, а также 

SiO2 (рис. 5). Наиболее высокой интенсивностью 

обладают пики, отвечающие металлическому 

алюминию (2θ = 44,7° и 65,2°) и кристаллическому 

кремнию (2θ = 26,3°, 38,5°, 48,7° и 57,9°). В диапа-

зоне 2θ = 20°÷30° присутствуют пики, принадле-

жащие диоксиду кремния. Их слабая интенсив-

ность объясняется преобладанием в структуре 

полученного сплава кремния в кристаллической 

форме. 

Исследования микроструктур образцов исход-

ного алюминия и полученного сплава подтверди-

ли увеличение в последнем содержания кремния. 

Энергодисперсионный детектор микроскопа в 

ходе сканирования пучка электронов позволил за-

фиксировать интенсивность характеристических 

рентгеновских линий элементов и, как следст-

вие, получить двумерную карту их распределения 

(рис. 6). 

Карта распределения Si в образце полученного 

сплава отчетливо демонстрирует наличие включе-

ний кремния по границам зерен алюминия (рис. 

6, г), которые в исходном металле практически от-

сутствуют (рис. 6, б). Это подтверждает результа-

ты, полученные в ходе спектрального и рентгено-

структурного анализов образцов.

Микроструктура экспериментального сплава 

соответствует доэвтектическому силумину и со-

Содержание примесей (мас.%) в исходном техническом алюминии и полученном сплаве

Материал Si Fe Mg Mn Zn Cu Ga Ti V

Исходный алюминий 0,110 0,112 0,020 0,023 0,031 0,015 0,001 0,001 0,001

Полученный сплав 6,358 0,338 0,020 0,027 0,031 0,015 0,001 0,001 0,001

Рис. 5. Дифрактограмма полученного сплава 
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стоит из дендритов твердого раствора кремния 

в алюминии (α-Al), а также эвтектики α-Al + Si, 

расположенной в междендритном пространстве 

(рис. 7, а). Железосодержащих фаз при исследова-

нии не обнаружено. На рис. 7, б можно наблюдать 

поперечный разрез полученного слитка. Необхо-

димо отметить, что его микро- и макроструктура 

характеризуется наличием небольших участков с 

Рис. 6. Карты распределения алюминия и кремния в образцах исходного алюминия (а, б) 

и полученного сплава (в, г)

Атомам Al и Si соответствуют светлые области

Рис. 7. Микро- (а) и макроструктура (б) полученного сплава

1 — область с показательной микроструктурой; 2 и 3 — области с рассеянной пористостью

a

в г

б

a б
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рассеянной пористостью. Ее возникновение, по 

нашему мнению, может быть связано с наличием 

в объеме кристаллизовавшегося металла частиц 

SiO2, не вошедших в состав сплава.

Несмотря на развитие в отливке рассеянной 

пористости, проведенные эксперименты показали 

возможность получения доэвтектических силуми-

нов с использованием аморфного кремнезема в ка-

честве источника кремния. 

Решающее влияние на интенсивность взаимо-

действия в системе Alж—SiO2 оказывала предвари-

тельная термическая обработка аморфного крем-

незема, которая позволила удалить с поверхности 

его частиц газовые пленки и, как следствие, обеспе-

чить уменьшение поверхностного натяжения рас-

плава. Ускорение процесса восстановления крем-

ния из его оксида было обусловлено введением 

частиц кремнезема в алюминиевый расплав со-

вместно с потоком аргона и их последующим ин-

тенсивным перемешиванием.

Заключение

Проведенные в работе расчеты энергии Гиббса 

процесса восстановления алюминием кремния из 

его оксида (T = 298÷1600 K, или 25—1327 °С) позво-

лили установить возможность получения сплавов 

системы Al—Si с использованием в качестве леги-

рующей добавки аморфных частиц микрокремне-

зема. 

В ходе определения влияния легирующих до-

бавок и примесей на восстановление кремния 

показана возможность использования магния в 

качестве поверхностно-активной добавки, позво-

ляющей удалять кислород с поверхности дисперс-

ных частиц и восстанавливать кремний из его ок-

сида. 

Экспериментальные исследования показали пер-

спективность получения силуминов путем введе-

ния в алюминиевый расплав с температурой 900 °С 

аморфного микрокремнезема совместно с потоком 

аргона. Несмотря на низкую степень смачиваемо-

сти частиц SiO2, за счет их предварительной тер-

мической обработки была достигнута необходимая 

степень их усвоения расплавом алюминия. 

В связи с этим можно сделать вывод, что пред-

ложенный способ получения силуминов с исполь-

зованием аморфного микрокремнезема в качестве 

источника кремния является эффективным, по-

скольку позволяет вовлекать в технологический 

процесс отходы кремниевого производства и с ми-

нимальными затратами получать доэвтектические 

силумины. 

При создании промышленного образца эта 

технология может быть внедрена в процесс про-

изводства литейных алюминиевых сплавов. Ис-

пользование в качестве источника кремния пыли 

кремниевого производства позволит повысить 

эффективность существующего технологического 

процесса получения силуминов за счет снижения 

материальных затрат на приобретение товарного 

кристаллического кремния. При этом также реша-

ются экологические проблемы. 
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Исследована зависимость пористости порошкового материала на основе губчатого титана от коэффициента напряжен-

ного состояния в процессе пластического деформирования с преобладающим действием всестороннего сжатия. На ос-

нове результатов, полученных в предшествующих работах, на плоскости σ–T построено семейство кривых текучести 

с варьируемой пористостью. Условие текучести порошкового материала основано на модели пластического течения 

Modified Drucker–Prager Cap model. На графике геометрической интерпретации принятого условия текучести нанесены 

прямые, соответствующие различным значениям коэффициента напряженного состояния k = σ/T, где σ – среднее ги-

дростатическое напряжение, T – интенсивность касательных напряжений. Для формулировки связи пористости (θ, %), 

среднего нормального напряжения (σ–), выраженного в безразмерной форме, и коэффициента напряженного состоя-

ния (k) использованы точки пересечения семейства кривых, соответствующих образующим поверхностей текучести на 

плоскости σ–T, и радиальных прямых. В результате получено уравнение вида θ = θ(σ–, k). Для проверки адекватности ука-

занного соотношения выполнена экспериментальная часть исследования. Предварительно спрессованные при давлении 

1000 МПа и температуре 325 °C порошковые заготовки подвергались электроэрозионной резке вдоль осевого сечения 

для получения плоских образцов (темплетов). На поверхности темплетов выбрано несколько характерных участков для 

определения локальной поверхностной пористости методом количественной металлографии. Дополнительно определя-

лось напряженно-деформированное состояние в представительных участках путем численного моделирования. В зонах 

осевого сечения, соответствующих исследуемым областям, рассчитаны значения объемной пластической деформации, 

интенсивности касательных напряжений и среднего нормального напряжения. Показано, что коэффициент напряжен-

ного состояния при его варьировании в достаточно широком диапазоне (k = –10…–0,86) несущественно влияет на вели-

чину пористости.

Ключевые слова: компактирование, уплотнение, пористость, порошок, моделирование, модель текучести, коэффициент 

напряженного состояния.
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Zalazinskii A.G., Nesterenko A.V., Berezin I.M. 

Study of the process of titanium-containing furnace charging material compaction 
by an experimental-analytical method
The study covers the dependence of spongy titanium-based powder material porosity on the stress state coefficient during plastic 

deformation with the prevailing effect of all-round compression. Based on the results obtained in previous papers, an assemblage 

of yield curves with varying porosity is constructed on the σ–T plane. The yielding condition of the powder material is based on the 

Modified Drucker–Prager Cap model. The graph of geometrical interpretation of the accepted yielding condition contains straight lines 

corresponding to different values of the stress state coefficient k = σ/T where σ is the average hydrostatic stress, and T is the shear stress 
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Введение

Процессы уплотнения порошкообразных ме-

таллических материалов характеризуются не толь-

ко неравномерным распределением пор в объеме 

деформируемой заготовки, но и направленным 

характером строения пористого пространства. 

В результате технологической наследственности 

процессов пластической обработки физико-ме-

ханические и эксплуатационные свойства загото-

вок существенно зависят от истории нагружения 

и схемы напряженно-деформированного состоя-

ния уплотняемого материала. При этом механизм 

закрытия макроскопических дефектов в виде пор 

может быть основан, в том числе, на технологии 

обработки давлением, включающей многоступен-

чатую пластическую деформацию порошкового 

материала с рациональным уровнем нормальных и 

сдвигающих напряжений. 

В связи с этим решение проблемы повыше-

ния плотности и равномерности распределения 

свойств заготовок из некомпактных материалов 

следует ожидать на основе комплексного анали-

за влияния напряженно-деформированного со-

стояния на структуру и физико-механические 

свойства полученных заготовок. Научное обос-

нование и поиск рациональных технологических 

параметров пластического деформирования по-

рошковых заготовок являются актуальными за-

дачами. 

intensity. In order to formulate the relationship of porosity (θ, %), average normal stress (σ–) expressed in the nondimensional form, 

and the stress state coefficient (k), intersection points of the yield curve assemblage corresponding to yield surface generatrices on the 

σ–T plane and radial straight lines were used. As a result, an equation of the θ = θ(σ–, k) form was obtained. The experimental part 

of the study was performed in order to test the adequacy of this ratio. Powder blanks pre-compacted at a pressure of 1000 MPa and a 

temperature of 325 °C were subjected to electrical discharge sawing along the axial section to obtain flat samples (templates). Several 

characteristic areas were selected on the surface of templates to determine local surface porosity using quantitative metallography. The 

stress-strain state in representative areas was additionally determined by numerical simulation. The calculated values of the volumet-

ric plastic strain, shear stress intensity and average normal stress were determined in axial section zones corresponding to the studied 

areas. It is shown that the stress state coefficient varying within a sufficiently wide range (k = –10…–0.86) does not affect significantly 

the porosity value.

Keywords: compaction, compression, porosity, powder, simulation, yield model, stress state coefficient.
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Цель работы — исследование уплотняемос-

ти порошкового материала на основе губчатого 

титана в зависимости от условий напряженного 

состояния в процессе пластического деформиро-

вания.

Материал и метод исследования

В качестве материала для исследования ис-

пользован отсев губчатого титана марки ТГ-ОП-1 

фракцией –5+2 мм после обратимой термоводо-

родной обработки [1]. Частицы губчатого титана 

не подвергались дополнительной механической 

обработке (просеиванию, вторичному дроблению, 

очистке и др.).

Для моделирования процессов пластического 

деформирования порошкообразных материалов 

применяют два основных подхода. Дискретный 

подход базируется на модельных представлениях 

о внутреннем строении порошкового материала 

[2—16]. В частности, авторами [16] рассматрива-

ется контактное взаимодействие массива сфери-

ческих частиц друг с другом. Изучение механики 

деформации предложенных моделей позволяет 

определить связь между давлением прессования, 

величиной контактных площадок между частица-

ми и пористостью материала. Использование дис-

кретного подхода требует предположения о стати-
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стической однородности распределения свойств в 

материале, а полученные соотношения не учиты-

вают многих особенностей пластического течения 

и малопригодны для описания процессов уплот-

нения в условиях сложного напряженно-деформи-

рованного состояния.

Второй подход для изучения процессов пла-

стического деформирования порошковых и по-

ристых материалов основан на континуальных 

представлениях [17, 18]. Материал рассматривается 

на макроуровне как сплошная, пластически-сжи-

маемая среда. Для оценки перехода материала из 

упругого состояния к предельному напряженному 

(текучести) необходимо знать определяющие та-

кой переход условия. С этой целью используются 

условия пластического течения, многие из кото-

рых являются развитием механики грунтов. Под 

действием гидростатического давления уплотняе-

мые материалы приобретают необратимые дефор-

мации объема. Формулировку различных моделей 

пластического нагружения можно найти в работах 

[19—28].

В данной работе для описания пластическо-

го течения порошкового материала использовано 

условие текучести Modified Drucker—Prager Cap mo-

del [29—31]. На рис. 1 показана геометрическая ин-

терпретация принятого условия пластического 

течения в виде семейства кривых текучести по-

рошкового материала с различной пористостью (θ) 

на плоскости σ—T (σ — среднее нормальное на-

пряжение, Т — интенсивность касательных на-

пряжений). Прямые соответствуют конкретным 

значениям коэффициента напряженного состоя-

ния k = σ/T при уплотнении порошка. Диапазон 

изменения коэффициента k варьировался от –10 

до –0,86 (при k > 0 преобладают растягивающие 

напряжения, а при k < 0 — сжимающие).

Определение зависимости пористости 
порошкового материала 
от напряженного состояния 
при деформации сжатия

Для формулировки связи пористости (θ, %), 

среднего нормального напряжения и коэффи-

циента напряженного состояния использовали 

точки пересечения семейства кривых, соответ-

ствующих образующим поверхностей текучести 

на плоскости σ—T (сплошные линии на рис. 1), и 

радиальных прямых (штриховые линии). В резуль-

тате получено уравнение

θ = 52exp(1,9σ–) + 1/k, (1)

где среднее нормальное напряжение в порошко-

вом материале представлено в безразмерной форме 

σ– = σ/qs; qs — предел текучести материала основы 

частиц губчатого титана, принятый равным пре-

делу текучести технически чистого титана.

Для проверки возможности применения урав-

нения (1) выполнено экспериментальное исследо-

вание процесса компактирования отсева губчато-

го титана в закрытой пресс-форме. Выбор схемы 

компактирования обусловлен возможностью по-

лучения существенно неоднородного поля напря-

жений за счет действия сил контактного трения 

между деформируемым материалом и элементами 

пресс-формы [17, 18]. Это позволило обеспечить 

представительный разброс пористости в различ-

ных частях заготовки при относительной простоте 

экспериментального исследования. 

Недостатком применения процесса прессова-

ния в закрытой пресс-форме для апробирования 

зависимости (1) явился узкий диапазон изменения 

коэффициента напряженного состояния по сече-

нию заготовки [32]. Компактирование отсева тита-

новой губки осуществлялось при давлении прес-

сования 1000 МПа и температуре 325 °С. Размеры 

полученных брикетов были следующими: высота 

H = 30 мм, диаметр D = 20 мм. После компактиро-

вания водород удалялся путем отжига в вакууме. 

Методом электроэрозионной резки спрессован-

ных брикетов вдоль осевого сечения получены 

плоские образцы (темплеты) толщиной 1 мм.

В левой части рис. 2, б показана схема располо-

Рис. 1. Кривые текучести модели 

Modified Drucker–Prager Cap model для титановой губки 

на плоскости σ–T

θ1 = 14,4 %, θ2 = 5,6 %, θ3 = 2,9 %, θ4 = 1,3 %, θ5 = 0,4 %, θ6 = 0,1 %

Радиальные прямые соответствуют значениям k, 

изменяющимся в диапазоне –10…–0,86
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жения участков поверхности осевого сечения заго-

товок для определения локальной поверхностной 

пористости методом количественной металлогра-

фии. Фактические размеры (высота и ширина) 

представительных участков (1—9) составили по 

1 мм.

Напряженно-деформированное состояние этих 

областей определяли путем моделирования в сис-

теме конечно-элементного анализа Simulia/Aba-

qus SE [33]. Задачу решали в осесимметричной по-

становке. Уплотняемый порошковый материал 

рассматривали как деформируемое тело с упру-

гопластическими свойствами. Описание методи-

ки идентификации принятого условия текучести 

приведено в работе [34]. В зонах осевого сечения, 

соответствующих областям экспериментально-

го определения пористости, вычислили значе-

ния объемной пластической деформации (εv
pl) (см. 

рис. 2, б, справа), интенсивности касательных на-

пряжений (T) и среднего нормального напряже-

ния (σ).

Обсуждение результатов

На рис. 3 показаны результаты определения ве-

личины пористости исследуемого материала для 

случая компактирования в закрытой пресс-форме 

с усредненным значением коэффициента напря-

женного состояния (k = –1,15). 

Для оценки адекватности уравнения регрес-

сии (1), полученного на основе использования 

точек пересечения семейства кривых, соответ-

ствующих образующим поверхностей текучести 

на плоскости σ—T, и радиальных прямых, отве-

чающих постоянным значениям коэффициента 

напряженного состояния k (см. рис. 1), опреде-

лили коэффициент детерминации модели (k = 

= –1,15), значение которого составило R2 = 0,9, 

следовательно, используемая математическая мо-

дель приемлема. 

Сравнение абсолютных значений величины 

пористости (θ, %) для представительных участ-

ков 1—9 (см. рис. 2, б), вычисленных по формуле 

Рис. 2. Конечно-элементная модель процесса компактирования (а) и схема расположения участков поверхности 

осевого сечения заготовок для измерения параметров напряженно-деформированного состояния (б)

a б
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(1), с аналогичными данными (θexp, %), получен-

ными методом количественной металлографии 

(см. табл. 1), показывает удовлетворительную сте-

пень точности. Так, в диапазоне σ– от –2,63 до –1,45 

максимальное отклонение абсолютного значе-

ния пористости составило менее 1 %, а при σ– 
=

= –0,86 — 3,4 %, что является приемлемым для тех-

нологических расчетов в инженерной практике.

В таблице приведены параметры напряжен-

но-деформированного состояния представитель-

ных участков поверхности осевого сечения загото-

вок (1—9 на рис. 2, б), полученных компактирова-

нием в закрытой пресс-форме. На основании этих 

результатов сделаны следующие выводы: 

— распределение пористости в осевом сече-

нии спрессованных заготовок, полученное в ходе 

компьютерного моделирования и методом коли-

чественной металлографии, подчиняется общим 

закономерностям;

— минимальная пористость наблюдается в 

слоях порошкового материала (1—3 на рис. 2, б), 

прилегающих к поверхности пуансона; при этом 

увеличение значений пористости наблюдается от 

периферии (обл. 3) к центру (обл. 1) заготовки;

— максимальная пористость обнаружена в сло-

ях порошкового материала, расположенных в дон-

ной части пресс-формы (7—9 на рис. 2, б); при этом 

увеличение значений θ зафиксировано от центра 

(обл. 7) к периферии (обл. 9) заготовки;

— в центральных слоях заготовки (4—6 на рис. 2, 

б) имеем результат, который можно рассматривать 

как средний относительно приведенных выше.

Заключение

Получено уравнение связи пористости, сред-

него нормального напряжения и коэффициента 

напряженного состояния для порошкового мате-

риала на основе губчатого титана. Показано, что 

изменение коэффициента напряженного состоя-

ния в рассматриваемом диапазоне значений (k =

= –10…–0,86) слабо влияет на механизм уплотне-

ния деформируемого материала. 

Результаты экспериментальных исследований 

Параметры напряженно-деформированного состояния в представительных участках поверхности 
осевого сечения заготовок, полученных компактированием в закрытой пресс-форме

№ участка на рис. 2, б k σ– θcm, % θexp, % θ, %

1

2

3

4

5

6

7

8

9

–1,15

–1,16

–1,15

–1,16

–1,14

–1,13

–1,14

–1,13

–1,16

–1,92

–2,07

–2,63

–1,74

–1,78

–1,84

–1,62

–1,45

–0,86

0,80

0,59

0,18

1,18

1,08

0,95

1,50

2,14

7,47

1,32

0,82

0,60

1,96

1,73

1,34

2,18

2,84

5,90

0,48

0,15

0

1,04

0,90

0,71

1,53

2,44

9,28

Обозначения: θexp – пористость, определенная методом количественной металлографии; θcm – пористость, 

вычисленная в результате компьютерного моделирования, θ – пористость, полученная по уравнению (1).

Рис. 3. Зависимость пористости материала 

от величины среднего нормального напряжения 

в безразмерном виде

Сплошная кривая – расчет по уравнению (1);  – результаты 

компьютерного моделирования; ▲ – экспериментальные точки, 

полученные методом количественной металлографии
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и компьютерного моделирования показывают воз-

можность применения предлагаемого подхода для 

оценки пористости заготовок в процессах уплот-

нения некомпактных металлических материалов 

при пластическом деформировании.

Литература/References

1. Нестеренко А.В., Новожонов В.И., Залазинский А.Г., 

Скрипов А.В. Влияние температуры на компакти-

руемость брикетов из титановой губки, легирован-

ной водородом. Изв. вузов. Цвет. металлургия. 2015. 

No. 2. С. 52—57.

 Nesterenko A.V., Novozhonov V.I., Zalazinskii A.G., Skri-

pov A.V. Influence of temperature on compactibility of 

briquettes of titanium sponge alloyed with hydrogen. 

Russ. J. Non-Ferr. Met. 2015. Vol. 56. No. 3. P. 287—292.

2. Helle A.S., Easterling K.E., Ashby M.F. Hot-isostatic 

pressing diagrams: New developments. Acta Metal. 1985. 

Vol. 33. No. 12. P. 2163—2174.

3. Swinklers F.B., Wilkinson D.S., Arzt E., Ashby M.F. Me-

chanisms of hot isostatic pressing. Acta Metal. 1983. 

Vol. 31. No. 11. P. 1829—1840.

4. Nissel C. HIP diffusion bonding. Powder Metal. Inter. 

1984. Vol. 16. No. 3. P. 113—116.

5. Hartong B., Jerier J.F., Doremus P., Imbault D., Don-

ze F.V. Modeling of high-density compaction of granular 

materials by the discrete element method. Int. J. Sol. 

Struct. 2009. Vol. 46. No. 18-19. P. 3357—3364.

6. Максименко А.Л. Моделирование деформационного 

упрочнения пористых и порошковых материалов в 

процессах прессования. Порошк. металлургия. 2014. 

No. 11/12. С. 3—14.

 Maksimenko A.L. Simulation of strain hardening of po-

rous and powder materials in the extrusion processes. 

Poroshk. metallurgiya. 2014. No. 11/12. P. 3—14 (In Russ.).

7. Мартынова И.Ф., Штерн М.Б. Уравнения пластично-

сти пористого тела, учитывающие истинные дефор-

мации материала основы. Порошк. металлургия. 1978. 

No. 1. С. 23—29.

 Martynova I.F., Shtern M.B. Porous solids plasticity 

equations considering true strain of the base material. 

Poroshk. metallurgiya. 1978. No. 1. P. 23—29 (In Russ.).

8. Xin X.J., Jayaraman P., Daehn G.S., Wagoner R.H. Inves-

tigation of yield surface of monolithic and composite 

powders by explicit finite element simulation. Int. J. Mech. 

Sci. 2003. Vol. 45. No. 4. P. 707—723.

9. Loginov Yu.N., Stepanov S.I., Khanykova E.V. Effect of 

pore architecture of titanium implants on stress-strain 

state upon compression. Solid State Phenomena. 2017. 

Vol. 265. P. 606—610.

10. Maksimenko A.L., Mikhailov O.V., Shtern M.B. Effect of 

the morphology of pores on the regularities of plastic-

deformation of porous bodies. 2. Evolution of the shape 

of pores in the process of plastic deformation. Soviet Pow-

der Metallurgy and Metal Ceramics. 1992. Vol. 31. No. 5. 

P. 381—385.

11. Орлова Е.В., Панова И.М. Анализ уплотнения дис-

кретных материалов при всестороннем давлении. 

Кузн.-штамп. пр-во. Обраб. матер. давлением. 2016. 

No. 6. С. 10—15.

 Orlova E.V., Panova I.M. Analysis of the discrete materials 

densification process under hydrostatic pressure. Kuzn.-

shtamp. pr-vo. Obrabotka materialov davleniem. 2016. 

No. 6. P. 10—15 (In Russ.).

12. Залазинский А.Г., Поляков А.П. Модель пластичес-

ки-сжимаемого материала и ее применение к ис-

следованию процесса прессования пористой заго-

товки. Прикл. механика и техн. физика. 2002. No. 3. 

С. 140—151.

 Zalazinskii A.G., Polyakov A.P. Model of plastically com-

pressed material and its application to the study of the 

process of a porous billet extrusion. Prikl. mekhanika i 

tekhn. fizika. 2002. No. 3. P. 140—151 (In Russ.).

13. Kushch V.I., Podoba Ya. O., Shtern M.B. Effect of micro-

structure on yield strength of porous solid: A comparati-

ve study of two simple cell models. Comput. Mater. Sci. 

2008. Vol. 42. No. 1. P. 113—121.

14. Григорьев А.К., Рудской А.И., Колесников А.В. Матема-

тическая модель упругопластического механизма 

деформирования пористых спеченных материалов. 

Порошк. металлургия. 1992. No. 12. С. 1—10.

 Grigor’ev A.K., Rudskoi A.I., Kolesnikov A.V. Mathemati-

cal model of the elastoplastic deformation process of po-

rous sintered materials. Poroshk. metallurgiya. 1992. 

No. 12. P. 1—10 (In Russ.).

15. Перельман В.Е. Анализ уплотнения порошковых 

материалов в условиях всестороннего равномер-

ного нагружения. Порошк. металлургия. 1977. No. 9. 

С. 15—21.

 Perel’man V.E. Analysis of powder materials compaction 

under hydrostatic loading. Poroshk. metallurgiya. 1977. 

No. 9. P. 15—21 (In Russ.).

16. Ogbonna N., Fleck N.A. Compaction of an array of 

spherical particles. Acta Metal. Mater. 1995. Vol. 43. No. 2. 

P. 603—620.

17. Логинов Ю.Н., Бабайлов Н.А., Первухина Д.Н. Модели-

рование в программном комплексе Abaqus процес-

са компактирования пористого материала. Кузн.-

штамп. пр-во. Обраб. матер. давлением. 2015. No. 6. 

C. 45—48.

 Loginov Yu.N., Babailov N.A., Pervuhina D.N. Simulation 



22

Обработка металлов давлением

Известия вузов. Цветная металлургия • 4 • 2019

of porous material compaction process using Abaqus 

software. Kuzn.-shtamp. pr-vo. Obrabotka materialov 

davleniem. 2015. No. 6., P. 45—48 (In Russ.).

18. Zhou M., Huang S., Hu J., Lei Y., Zou F., Yan S., Yang M. 

Experiment and finite element analysis of compaction 

densification mechanism of Ag—Cu—Sn—In mixed 

metal powder. Powder Technology. 2017. Vol. 313. 

P. 68—81.

19. Друянов Б.А. Прикладная теория пластичности по-

ристых тел. М.: Машиностроение, 1989.

 Druyanov B.A. Applicable theory of porous solids 

plasticity. Moscow: Mashinostroenie, 1989 (In Russ.).

20. Лаптев А.М. Критерии пластичности пористых ма-

териалов. Порошк. металлургия. 1982. No. 7. С. 12—17.

 Laptev A.M. Criteria for porous materials plasticity. 

Poroshk. metallurgiya. 1982. No. 7. P. 12—17 (In Russ.).

21. DorMohammedi H., Khoei A.R. A three-invariant cap 

model with isotropic-kinematic hardening rule and 

associated plasticity for granular materials. Int. J. Sol. 

Struct. 2008. Vol. 45. No. 2. P. 631—656.

22. DiMaggio F.L., Sandler I.S. Material model for granu-

lar soils. J. Eng. Mechan. Division. 1971. Vol. 97. No. 3. 

P. 935—950.

23. Gurson A.L. Continuum theory of ductile rupture by void 

nucleation and growth: Part 1. Yield criteria and flow 

rules for porous ductile media. J. Eng. Mater. Technol. 

Trans. ASME. 1977. Vol. 99. No. 1. P. 2—15.

24. Shima S., Oyane M. Plasticity theory for porous metals. 

Int. J. Mech. Sci. 1976. Vol. 18. No. 6. P. 285—291.

25. Doraivelu S.M., Gegel H.L., Gunasekera J.S., Malas J.C., 

Morgan J.T., Thomas J.F. A new yield function for comp-

ressible P/M materials. Int. J. Mech. Sci. 1984. Vol.26. 

No. 9-10. P. 527—535.

26. Lee D.N., Kim H.S. Plastic yield behavior of porous me-

tals. Powder Metal. 1999. Vol. 41. No. 2. P. 121—141.

27. Park S.J., Han H.N., Oh K.H., Lee D.N. Model for com-

paction of metal powders. Int. J. Mech. Sci. 1976. Vol. 18. 

No. 6. P. 285—291.

28. Biswas K. Comparison of various plasticity models for 

metal powder compaction processes. J. Mater. Proc. 

Technol. 2005. Vol. 166. No. 1. P. 107—115.

29. Drucker D.C., Prager W. Soil mechanics and plastic 

analysis for limit design. Quart. Appl. Math. 1952. Vol. 10. 

No. 2. P. 157—165.

30. Resende L., Martin J.B. Formulation of Drucker—Prager 

Cap Model. J. Eng. Mech. ASCE. 1985. Vol. 111. No. 7. 

P. 855—881.

31. Dassult Systemes Simulia Corp., Abaqus Theory Ma-

nual 6.13, 2013.

32. Колмогоров В.Л., Логинов Ю.Н., Паршаков С.И., Ши-

лов С.В. О гипотезе единой кривой для некомпакт-

ных сред. В сб.: Обработка металлов давлением. Сверд-

ловск: УПИ им. С.М. Кирова, 1981. С. 47—50.

 Kolmogorov V.L., Loginov Yu.N., Parshakov S.I., Shilov S.V. 

On the hypothesis of a single curve for powder materials. 

In: Obrabotka metallov davleniem. Sverdlovsk: UPI named 

after the S.M. Kirov, 1981. P. 47—50 (In Russ.).

33. Berezin I., Nesterenko A., Zalazinskii A., Kovacs G. In-

fluence of stress state conditions on densification beha-

vior of titanium sponge. Acta Polytech. Hungar. 2017. 

Vol. 14. No. 6. P. 153—168.

34. Березин И.М., Нестеренко А.В., Залазинский А.Г. Иден-

тификация модифицированного условия текуче-

сти Друкера—Прагера и моделирование процесса 

уплотнения пластифицированного титансодержа-

щего сырья. Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. 

покрытия. 2016. No. 2. С. 22—29.

 Berezin I.M., Nesterenko A.V., Zalazinskii A.G. Identi-

fication of the modified Drucker—Prager yield condition 

and modelling of compaction of the plasticized tita-

nium feedstock. Russ. J. Non-Ferr. Met. 2017. Vol. 58. 

No. 3. P. 297—302.



Литейное производство

Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 4 • 2019 23

УДК: 621.745.55 : 669.721.5  DOI: dx.doi.org/10.17073/0021-3438-2019-4-23-29

СТРУКТУРА И СВОЙСТВА СПЛАВА МЛ5 
ПРИ РАЗЛИЧНЫХ СПОСОБАХ МОДИФИЦИРОВАНИЯ

© 2019 г. Б.Л. Бобрышев, В.С. Моисеев, И.А. Кипин, И.А. Петров

Московский авиационный институт (национальный исследовательский университет) (МАИ НИУ)

Статья поступила в редакцию 03.12.18 г., доработана 10.03.19 г., подписана в печать 21.03.19 г.

При производстве отливок из широкоинтервальных магниевых сплавов фактором, имеющим решающее влияние на 

комплекс механических, технологических и эксплуатационных свойств, является их структура. Получение заданной 

структуры сплавов системы Mg–Al–Zn невозможно без использования в технологическом процессе плавки операции 

модифицирования расплава. В настоящей работе приведены результаты исследования процесса модифицирования 

магниевого сплава МЛ5 различными веществами. Изучалось влияние введения магнезита в расплав в количестве 0,4–

0,45 мас.% при температуре 720–740 °С, а также влияние продувки расплава бескислородными углеродсодержащими 

газами при той же температуре на структуру получаемого сплава и длительность сохранения эффекта модифицирова-

ния. Последнее особенно важно при крупносерийном и массовом производстве небольших отливок из сплавов системы 

Mg–Al–Zn–Mn, когда процесс разливки расплава по формам занимает значительное время. Показано, что использо-

вание бескислородных углеродсодержащих газов для модифицирования сплава МЛ5 обеспечивает получение повы-

шенного на 15–20 % уровня механических свойств отливок по сравнению со стандартным по ГОСТ 2856-79. Выполнено 

сравнение эффективности сохранения длительности эффекта модифицирования традиционным способом (магнезит) 

и с применением бескислородных углеродсодержащих газов. Показано, что эффект модифицирования магнезитом со-

храняется в течение не более 30–40 мин, а при использовании бескислородного углеродсодержащего газа – не менее 

4 ч, что позволяет производить длительную разливку сплава по формам.

Ключевые слова: модифицирование, механические свойства, магнезит, бескислородный углеродсодержащий газ, эффект 

модифицирования.
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Bobryshev B.L., Moiseev V.S., Kipin I.A., Petrov I.A. 

ML5 alloy structure and properties at different modification methods
A factor exerting a decisive influence on the complex of mechanical, technological and operational properties when making castings 

of magnesium alloys with a wide crystallization range is the casting structure. It is impossible to obtain a required structure of Mg–

Al–Zn alloys without melt modification in the melting process. The paper provides the results obtained when studying the process 

of ML5 magnesium alloy modification with various substances. The influence of 0,4–0,45 wt.% magnesite introduced in the melt at 

a temperature of 720–740 °C was studied, as well as the influence of melt purging with oxygen-free carboniferous gases at the same 

temperature on the structure of the obtained alloy and the time of modification effect retention. The latter is especially important in 

large-lot and mass production of small Mg–Al–Zn–Mn alloy castings for a long time when melt pouring into molds takes considerable 

time. It is shown that oxygen-free carboniferous gases used for ML5 alloy modification ensure mechanical properties of castings 15–

20 % higher than the standard level according to GOST 2856-79. The efficiency of retaining the effect of modification using the 

standard method (magnesite) and with oxygen-free carboniferous gases is compared. It is shown that the effect of modification with 

magnesite remains within no more than 30–40 minutes, while the effect of modification with oxygen-free carboniferous gas remains 

not less than 4 hours that enables long pouring of alloy into molds.

Keywords: modification, mechanical properties, magnesite, oxygen-free carboniferous gas, modification effect.
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Введение

Широкое применение в цветной металлур-

гии получили самые легкие металлические кон-

струкционные материалы — литейные магниевые 

сплавы системы Mg—Al—Zn—Mn. Благодаря ма-

лой плотности, высокой прочности, способности 

поглощения энергии удара и вибрационных коле-

баний, отличной обрабатываемости резанием, они 

широко используются в авиа-, ракето- и автомоби-

лестроении [1—4]. В связи с возрастающими требо-

ваниями к эксплуатационным свойствам изделий 

из магниевых сплавов особо актуальной становит-

ся разработка технологий, повышающих уровень 

механических свойств фасонных отливок. Одним 

из таких методов является модифицирование. 

Для повышения технологичности процесса 

литья магниевых сплавов необходимо обеспечить 

сохранение эффекта модифицирования в тече-

ние длительного времени. Поэтому определение 

гарантированного времени выдержки расплава с 

сохранением эффекта модифицирования весьма 

актуально. 

Цель настоящей работы состояла в исследова-

ние длительности сохранения модифицирующей 

способности магниевого расплаве после обработ-

ки углородсодержащими материалами.

Теоретическое обоснование

Анализ многочисленных экспериментальных 

работ по измельчению зерна сплавов системы 

Mg—Al—Zn—Mn с помощью обработки углерод-

содержащими добавками показал, что все теории 

и предположения о природе измельчения зерна 

базируются на затравочном или прививочном дей-

ствии углеродных соединений [5—8].

В производстве для модифицирования магние-

вых сплавов широко используется легирование не-

которыми элементами (например, Ca, Y, Ce) [9—11] 

или введение в расплав углородсодержащих мате-

риалов, в частности мела или магнезита [12]. При 

этом происходит его диссоциация с образованием 

оксида магния и углекислого газа:

MgCO3 = MgO + CO2,

и взаимодействие магния с углекислым газом с 

формированием дополнительного оксида магния 

и чистого углерода:

2Mg + CO2 = 2MgO + C.

Взаимодействие чистого углерода в расплаве 

МЛ5 (состав сплава соответствует ГОСТ 2856-79) 

с алюминием приводит к образованию карбида 

алюминия:

4Al + 3C = Al4C3,

структурно соответствующего гексагональной плос-

кости металлического магния и являющегося 

источником дополнительных центров кристалли-

зации [13—15]. 

Количество магнезита, при котором происхо-

дит максимальное измельчение зерна, составляет 

0,4—0,45 % от массы плавки. Однако в производ-

ственных условиях эффект модифицирования маг-

незитом сохраняется не более 40 мин, после чего 

при продолжительной разливке расплава в формы 

необходимо повторное модифицирование. 

Образование значительного количества оксида 

магния является основной причиной необходимо-

сти проведения флюсового рафинирования, что, 

в свою очередь, не только усложняет технологи-

ческий процесс, но и может стать причиной флю-

совой коррозии. В процессе модифицирования 

магнезитом также происходит сильное бурление 

расплава, приводящее к его повышенной окис-

ляемости и дополнительному загрязнению окси-

дами [5]. 
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В настоящее время известны два способа мо-

дифицирования магниевых сплавов системы 

Mg—Al—Zn: с помощью углеродсодержащих газов 

[5,16] или, что более эффективно, — смесью газов 

(бескислородный углеродсодержащий газ + ней-

тральный газ) [17]. При использовании фреона в 

качестве углеродсодержащего газа происходит его 

взаимодействие с расплавом по реакции

CCl2F2 + 2Mg = MgCl2 + MgF2 + C.

В результате образуется фторид магния, ко-

торый, адсорбируясь на поверхности оксидных 

включений, осаждает их, а хлорид магния, смачи-

вая неметаллические включения, увеличивает их 

размеры и способствует осаждению или всплыва-

нию включений на поверхность расплава, что об-

легчает выделение водорода из жидкого металла. 

Результаты работы [18] свидетельствуют о высо-

кой рафинирующей способности этого газа. Так-

же образуется свободный углерод, необходимый 

для создания множества дополнительных центров 

кристаллизации. 

Материалы и методика 
эксперимента

В результате изучения литературных источ-

ников [5, 16, 17] для проведения исследований по 

определению длительности сохранения эффекта 

модифицирования был выбран фреон R12 и для 

сравнения — магнезит.

Расчетное количество углерода, вводимого в 

сплав МЛ5 с использованием магнезита, составля-

ет 0,04—0,07 %, а с помощью фреона R12 — 0,02—

0,07 % от массы плавки.

Экспериментальные плавки проводили в элек-

трической печи сопротивления без применения 

флюса в газовой защитной среде (воздух — 3 % 

элегаз) [19, 20]. Магнезит сушили при температуре 

150—200 °С в течение 10—20 мин, затем вводили в 

расплав при 720—740 °С с помощью колокольчика. 

После обработки магнезитом расплав выдержива-

ли 70 мин при t = 735÷740 °С. 

Обработку расплава фреоном R12 проводили 

также при t = 720÷740 °С в течение 8 мин с расходом 

газа 30—40 л/ч [17], после чего расплав выдержи-

вали при 735—740 °С в атмосфере смеси воздуха с 

3 % элегаза до 240 мин. Использовали традицион-

ную методику продувки, применяемую при дега-

зации расплавов инертными газами. В процессе 

выдержки расплава через 40, 70, 100, 160 и 240 мин 

после обработки осуществляли заливку образцов 

для механических испытаний. 

Механические свойства определяли с помо-

щью испытательной машины Inspekt 250 kN на 

отдельно отлитых образцах по ГОСТ 2856-79 после 

термической обработки (ТО) по режимам Т4 и Т6. 

Микроструктуру изучали на микроскопе Olympus 

GX-41 после травления образцов реактивами № 1 

и 2 согласно ОСТ 1 90360-85.

Результаты исследований

Результаты механических испытаний сплава 

МЛ5 после ТО по режимам Т4 и Т6, модифициро-

ванного магнезитом, показали, что по мере уве-

личения времени выдержки расплава в атмосфере 

смеси воздуха с 3 % элегаза его механические свой-

ства непрерывно понижаются. Из рис. 1 видно, что 

предел прочности уменьшается до уровня литого 

сплава после выдержки τ = 70 мин, а относитель-

Рис. 1. Влияние времени выдержки расплава 

после модифицирования сплава МЛ5 

на предел прочности (а) и относительное удлинение (б)

1 – термообработка по режиму Т4, фреон; 2 – режим Т6, фреон; 

3 – режим Т4, магнезит; 4 – режим Т6, магнезит; 
5 – литое состояние
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ное удлинение при τ > 40 мин. Наиболее резкое 

снижение обоих показателей происходит после 

40 мин выстаивания расплава. Эти данные свиде-

тельствуют о том, что эффект модифицирования 

сохраняется не более 40 мин и согласуются с ранее 

выполненными исследованиями [12].

Обработка расплава фреоном приводит также к 

увеличению продолжительности сохранения эф-

фекта модифицирования сплава. В течение первых 

70 мин после обработки значения предела проч-

ности близки к первоначальным показателям: 272 

и 280 МПа соответственно для режимов Т4 и Т6, 

оставаясь на уровне, превосходящем требования 

ГОСТ, и, тем более, аналогичные значения σв спла-

ва МЛ5, модифицированного магнезитом.

Предел прочности сплава МЛ5 в интервале τ =

= 70÷160 мин практически не меняется, а последу-

ющая выдержка расплава до 240 мин приводит к 

его плавному несущественному понижению. 

За счет более равномерного распределения до-

полнительных центров кристаллизации по всему 

объему при обработке расплава фреоном с од-

новременным рафинированием относительное 

удлинение сплава более чем в 2 раза превышает 

соответствующие показатели при модифициро-

вании магнезитом. В течение первых 70 мин после 

обработки расплава фреоном пластичность падает 

с 16,7 до 13,8 % и с 9,1 до 7,3 % по режимам Т4 и Т6 

соответственно. При последующей выдержке рас-

плава значения относительного удлинения стаби-

лизируются и несущественно снижаются вплоть 

до выдержки 240 мин.

Структура сплава МЛ5 состоит из δ-твер-

дого раствора с наличием эвтектики типа δ +

+ γ(Mg17Al12), располагающейся по границам зе-

рен, интерметаллида γ(Mg17Al12) и марганцови-

стой фазы. Зерна δ-твердого раствора в литом со-

стоянии не имеют четких границ (рис. 2, а) [21].

Термообработка образцов по режиму Т4 приво-

дит к растворению алюминия и цинка в твердом 

растворе; выделения интерметаллического соеди-

нения γ(Mg17Al12) по границам зерен почти полно-

стью исчезают; границы между зернами δ-твердо-

го раствора становятся четкими (рис. 2, б). 

При использовании ТО по режиму Т6 размер 

зерен увеличивается, а по их границам наблюда-

ется выделение фазы Mg17Al12, образовавшейся по 

эвтектической реакции

L = δ + γ(Mg17Al12).

Она не полностью растворяется при термичес-

кой обработке и расположена по границам зерен 

δ-твердого раствора (рис. 2, в). Интерметаллидная 

γ-фаза выделялась в виде частиц глобулярной фор-

мы [22]. 

Изменение числа структурных составляющих 

связано с тем, что при измельчении зерна увели-

чивается количество выделений γ(Mg17Al12) без 

изменения содержания этой фазы в структуре. 

Расчетное уменьшение концентрации алюминия 

после модифицирования не превышает 0,015—

0,02 мас.%, что позволяет считать химический со-

став сплава неизменным. 

Модифицирование магнезитом приводит к из-

мельчению зерна δ-твердого раствора (рис. 3). При 

выдержке расплава в течение 40 мин происходит 

незначительное укрупнение зерна, а дальнейшее 

увеличение τ приводит к росту зерна, сопостави-

мому с немодифицированной структурой, и резко-

му снижению механических свойств. 

Модифицирование магнезитом и термообра-

ботка сплава по режиму Т6 приводят к измель-

чению зерна δ-твердого раствора и уменьшению 

объема структурных составляющих фаз. При τ >

> 40 мин наблюдается увеличение зерна и количе-

ства структурных составляющих δ + γ(Mg17Al12) и 

Рис. 2. Микроструктура сплава МЛ5 без обработки модификатором (×200)

а – литое состояние, б – термообработка по режиму Т4, в – по режиму Т6

a вб
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Рис. 3. Микроструктура сплава МЛ5 (×200)

Модифицирование магнезитом, ТО по режиму Т4

а – τ = 0, б – 40 мин, в – 70 мин

Рис. 4. Микроструктура сплава МЛ5 (×200)

Модифицирование магнезитом, ТО по режиму Т6

а – τ = 0, б – 40 мин, в – 70 мин

Рис. 5. Микроструктура сплава МЛ5 (×200)

Модифицирование фреоном R12, ТО по режиму Т4

а – τ = 0, б – 70 мин, в – 240 мин

Рис. 6. Микроструктура сплава МЛ5 (×200)

Модифицирование фреоном R12, ТО по режиму Т6

а – τ = 0, б – 70 мин, в – 240 мин

a

a

a

a

в

в

в

в

б

б

б

б
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γ(Mg17Al12), а структура приобретает немодифици-

рованный вид с негативными последствиями для 

механических свойств.

В результате модифицирования сплава фрео-

ном (ТО по режиму Т4) зерно δ-твердого раствора 

измельчается (см. рис. 5, а) по сравнению со струк-

турой сплава, формирующейся при использова-

нии магнезита. После выдержки 240 мин проис-

ходят незначительное укрупнение и огрубление 

зерна (см. рис. 5, в). 

При обработке фреоном и ТО по режиму Т6 

наблюдается измельчение зерна δ-твердого рас-

твора и более равномерное распределение струк-

турных составляющих δ + γ(Mg17Al12) и γ(Mg17Al12) 

(см. рис. 6, а). При τ = 240 мин размер зерна увели-

чивается незначительно (см. рис. 6, в). 

Таким образом, даже при столь большом вре-

мени выдержки расплава полученную структуру 

можно охарактеризовать как модифицирован-

ную, и механические свойства сплава остаются на 

уровне, значительно превышающем требования 

ГОСТ 2856-79.

Выводы

1. При обработке расплава МЛ5 фреоном R12 

модифицирующий эффект сохраняется как мини-

мум 4 ч. В течение всего этого времени сплав сохра-

няет стабильно высокие механические свойства, 

существенно превышающие требования ГОСТ.

2. Воздействие фреона R12 на расплав приводит 

к более равномерному распределению дополни-

тельных центров кристаллизации с одновремен-

ным рафинированием расплава по всему объему 

и медленной дезактивацией дополнительных цен-

тров кристаллизации.

3. Полученные результаты позволяют рекомен-

довать способ модифицирования бескислородны-

ми углеродсодержащими газами к использованию 

при литье магниевых сплавов системы Mg—Al—

Zn, особенно при ручной заливке мелких и сред-

них по массе отливок из одной плавки.
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Выполнено высокотемпературное (t = 800 °С) ионное азотирование (ИА) твердосплавных неперетачиваемых пластин 

марки Т15К6 с учетом формирования структуры, фазового состава и толщины поверхностного покрытия, обеспечива-

ющее повышение их стойкости при испытании резанием. Выявлено, что после такой обработки значения твердости и 

микротвердости увеличиваются до 15 %, однако с повышением температуры более 600 °С они постепенно уменьшаются 

до исходных. Предел прочности при изгибе после ИА возрастает на 27 %. Фрактографии изломов поверхностных слоев 

твердого сплава Т15К6 после ионного азотирования в течение 1 и 2 ч при различных температурах свидетельствуют, что 

по краям излом характеризуется сильно разветвленной линейчатой структурой, а внутри материала наблюдается картина 

хрупкого излома. Результаты анализа микроструктур поверхностного слоя твердого сплава Т15К6 после ИА показали, 

что с повышением температуры ионного азотирования размеры карбидов-конгломератов в поверхностном слое умень-

шаются. Глубина азотированного слоя сплава Т15К6 составляет от 1 до 7 мкм. Определены закономерности влияния 

различных временных и температурных режимов ионного азотирования на эксплуатационные характеристики изделий 

из титановольфрамовых твердых сплавов группы ТК. При температурах ионного азотирования 600, 700, 800 °С и дли-

тельности изотермической выдержки от 1 до 8 ч установлено повышение твердости, микротвердости и предела прочности 

при уменьшении износа в ходе резания твердосплавных неперетачиваемых пластин марки Т15К6. Установлено, что с 

увеличением длительности ионного азотирования площади участков межзеренного разрушения увеличиваются, а вну-

тризеренного уменьшаются. Показано, что при ионном азотировании происходят формирование пересыщенного воль-

фрамом твердого раствора (TixWx)(C1–yNy) и (Co1–xWx)(C1–yNy) и выделение трех- и четырехкомпонентных соединений в 

поверхностном слое. 

Ключевые слова: твердосплавные неперетачиваемые пластины марки Т15К6, высокотемпературное ионное азотирова-

ние, образование новых фаз, износ при резании, рентгеноструктурный анализ.
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Bogodukhov S.I., Kozik E.S., Svidenko E.V. 

High-temperature ion nitriding of T15K6 indexable carbide inserts

High-temperature (t = 800 °С) ion nitriding of T15K6 indexable carbide inserts was carried out with regard to the structure formation, 

phase composition, surface coating thickness ensuring an increase in their durability during the cutting test. It was found that hardness 

and microhardness values increase to 15 % after ion nitriding, however, with a temperature increase of more than 600 °C they gradually 

decrease to their initial values. Flexural strength after ion nitriding increases by 27 %. The fractography of fractures in the T15K6 

carbide surface layers after ion nitriding for 1 and 2 hours at different temperatures showed a very branched fracture structure on edges 

with a fragile pattern inside the material. The analysis of T15K6 carbide surface layer microstructures after ion nitriding showed that 

as the ion nitriding temperature increases, the size of conglomerate carbides in the surface layer decreases. The depth of the T15K6 

nitrided layer is 1 to 7 μm. Certain regularities of the effect of various ion nitriding time and temperature conditions on the performance 



Металловедение и термическая обработка

Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 4 • 2019 31

Введение

Твердые титановольфрамовые сплавы облада-

ют рядом ценных свойств:

— высокие значения пределов прочности (при 

сжатии до 6000 H/мм2, при изгибе от 1000 до 

2000 H/мм2); 

— повышенные твердость (от 80 до 92 HRA) и 

сопротивление изнашиванию; 

— теплостойкость в пределах от 800 до 1000 °С; 

— устойчивость к воздействию кислот и щело-

чей. 

Эксплуатационные характеристики твердо-

сплавных пластин зависят от технологии их произ-

водства, используемой изготовителями, и варьи-

руются в широких пределах. Вопросам хими-

ко-термической обработки (цементации, азо-

тирования, карбонитрации, нитроцементации, 

цианирования) твердых сплавов в научно-тех-

нической литературе уделено много внимания 

[1—21], однако есть вопросы и сложности в их 

техническом решении. Повышение прочности и 

износостойкости твердосплавного инструмента 

может быть обеспечено нанесением покрытий из 

нитридов, полученных осаждением из газовой 

фазы, физическим осаждением в вакууме и диф-

фузионным насыщением. Градиентное изменение 

концентрации элементов покрытия ведет к изме-

нению структуры и эксплуатационных свойств 

поверхности двухкарбидных твердых сплавов. 

Актуальными остаются вопросы формирования 

диффузионных слоев и их влияния на интенсив-

ность изнашивания твердых сплавов.

Целью работы являлось определение влияния 

температуры и длительности ионного азотирова-

characteristics of products made of TK group titanium-tungsten alloys are determined. At 600, 700, 800 °C ion nitriding temperatures 

and 1 to 8 hours isothermal exposure time, the increase in hardness, microhardness and tensile strength with lower wear was found 

when cutting T15K6 indexable carbide inserts. It is determined that as the ion nitriding time increases, intergranular destruction 

areas expand, while the intragranular areas shrink. In case of ion nitriding, a solid solution (TixWx)(C1–yNy) and (Co1–xWx)(C1–yNy) 

supersaturated with tungsten is formed and three and four component compounds are released in the surface layer. 

Keywords: T15K6 indexable carbide inserts, high-temperature ion nitriding, formation of new phases, wear during cutting, X-ray 

analysis.
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ния твердого сплава марки Т15К6 на элементный и 

фазовый составы, а также физико-механические и 

режущие свойства поверхностного слоя. 

Методика исследований

В качестве объекта изучения выбраны 4-гран-

ные неперетачиваемые пластины и штабики из 

сплава Т15К6 состава, мас.%: 15TiC—79WC—6Co. 

Ионное азотирование (ИА) проводили в вакуумной 

печи НГВ 6/6-1. Температуру диссоциатора аммиа-

ка 850±10 °С контролировали хромель-алюмелевой 

термопарой. Для очистки детали подавали напря-

жение 300—400 В, вызывая тлеющий разряд, и по 

мере очистки постепенно увеличивали его до 500 В. 

Время очистки составляло 1 ч. Детали нагревали до 

температуры изотермической выдержки в течение 

3—4 ч, затем их охлаждали, не снимая разряд, до 

280 °С в течение 1 ч. Ориентировочно время цикла 

(без изотермической выдержки) составляло 8 ч. 

Схема процесса ионного азотирования приве-

дена на рис. 1. При протекании процесса ИА более 

3 ч, для исключения формирования обезуглеро-

женной зоны, на подложку перед установкой твер-

досплавных пластин насыпали слой древесного 

угля толщиной от 1 до 2 мм.

Ионное азотирование твердосплавных пластин 

осуществляли при температурах газовой фазы 

600 °С (τ = 1 ч), 650 °С (1 ч), 700 °С (1 и 2 ч), 800 °С 

(2—8 ч).

Глубину азотированного слоя твердого сплава 

Т15К6 определяли с использованием электронно-

го микроскопа JEOL JCM-6000.
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Твердость измеряли по методу Виккерса на 

твердомере HVS-10 с погрешностью ±5 Н/мм2. 

Определение микротвердости приповерхностно-

го слоя до и после упрочнения проводили с помо-

щью микротвердомера ПМТ-3 при нагрузке 100 г 

с погрешностью ±5 Н/мм2, а предел прочности — 

с погрешностью ±2 %. Структуру исходных мате-

риалов до и после термообработки изучали на ме-

таллографическом микровизоре μVIZO-MET-221 

при увеличениях 500× и 1000×, а также на растро-

вом электронном микроскопе Jeol JCM-6000 

(1000×—3000×).

Пластины в исходном состоянии и после ион-

ного азотирования подвергали испытаниям на из-

нос при резании на токарно-винторезном станке 

модели 1А616 путем торцевого точения заготовок 

из сталей марок Ст 45 и 40ХН с феррит-перлитной 

структурой и твердостью 156—197 HB и 167—207 HB 

соответственно, имеющих наружный диаметр 

160 мм и отверстие ∅20 мм. Параметры режима 

резания были следующими: частота вращения за-

готовки n = 355 об/мин; глубина резания t = 1 мм; 

подача S = 0,1 мм/об. Результат изнашивания оп-

ределяли по изменению высоты пластин. После 

проведения цикла испытаний резанием (5 и 10 про-

ходов) проводили измерения износа по передней 

(hпп) и задней (hзп) поверхностям.

Послойный рентгеноструктурный анализ 

(РСА) осуществляли с помощью рентгеновских 

дифрактометров ДРОН-4-07 и ДРОН-8 с боль-

шими возможностями разрешения (СоKα-излу-

чение). Подготовка поверхности образцов для 

исследования заключалась в следующем. Для 

удаления поверхностного слоя, полученного при 

спекании, образцы шлифовали на абразивном 

круге из зеленого карбида кремния и на шли-

фовальном круге из карбида кремния марки 

62С 315СМ1К. Затем подготовленную поверхность 

шлифа подвергали электролитической полиров-

ке в смеси ортофосфорной (60 мл) и серной (10 мл) 

кислот. Для сплава Т15К6 применяли травление 

раствором красной кровяной соли (K3[Fe(CN)6]), 

едкого калия (KOH) в дистиллированной воде в 

соотношении 1:1:10. Время травления составляло 

от 10 до 30 с. При этом также выявляли карбид-

ную фазу.

Рис. 1. Схема процессов на поверхности катода и анода при ионном азотировании
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Результаты и их обсуждение

Механические характеристики приповерх-

ностного слоя после ионного азотирования при-

ведены в табл. 1. Видно, что значения твердости 

и микротвердости увеличиваются после ИА до 

15 %, однако с повышением температуры более 

600 °С они постепенно уменьшаются до исходных. 

Предел прочности при изгибе после ИА возрастает 

на 27 %.

Результаты испытаний при резании твердого 

сплава Т15К6 представлены в табл. 2. Наимень-

ший износ наблюдался при резании по передней 

поверхности после ИА длительностью 2 ч при t = 

= 800 °С: его величина была в 3 раза меньше по срав-

нению с исходным состоянием твердого сплава.

Фрактографии изломов поверхностных слоев 

твердого сплава Т15К6 после ионного азотирова-

ния в течение 1 и 2 ч при различных температурах 

(рис. 2) показали, что по краям излом характери-

Таблица 1

Механические свойства сплава Т15К6 в зависимости от температуры ионного азотирования

t, °С τ, ч HV30, H/мм2 HV0,1, Н/мм2 σизг, Н/мм2

Исх. – 1350–1400 15500 1270

600 1 1620 16400 1400

650 1 1620 16700 1420

700 1 1570 16100 1510

700 2 1520 15800 1550

800

2 1500 15500 1540

4 1480 15300 1510

8 1460 15000 1480

Рис. 2. Фрактография изломов в поверхностном слое твердого сплава Т15К6 после ионного азотирования 

в течение 1 ч при t = 600 °С (а), 650 °С (б) и 700 °С (в), а также 2 ч при 800 °С (г) 

a

в г

б
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Таблица 2

Величина износа твердого сплава Т15К6 в зависимости от температуры ионного азотирования

Образец t, °С τ, ч

Число проходов по Ст 45/40ХН

5 10

hпп, мм hзп, мм hпп, мм hзп, мм

Исходный – – 0,5/0,6 0,16/0,18 0,6/0,7 0,2/0,25

После ионного 

азотирования

600 1 0,3/0,4 0,12/0,15 0,58/0,6 0,18/0,2

650 1 0,28/0,3 0,1/0,13 0,3/0,33 0,12/0,16

700 1 0,22/0,25 0,08/0,1 0,26/0,3 0,1/0,14

700 2 0,18/0,2 0,04/0,06 0,2/0,3 0,08/0,1

800 2 0,14/0,16 0,02/0,22 0,18/0,2 0,06/0,08

Рис. 3. Микроструктуры твердого сплава Т15К6 после ионного азотирования в различных режимах (×2000)

а – исходный; б – t = 600 °С, τ = 1 ч; в – 650 °С, 1 ч; г – 700 °С, 1 ч; д – 700 °С, 2 ч; е – 800 °С, 2 ч

a

в

е

г

б

д
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зуется сильно разветвленной линейчатой струк-

турой, а внутри материала наблюдается картина 

хрупкого излома. С увеличением длительности 

ИА площади участков межзеренного разрушения 

увеличиваются, а внутризеренного уменьшаются.

Микроструктуры поверхностного слоя твер-

дого сплава Т15К6 после ИА, полученные на мик-

роскопе JEOL JCM-6000, представлены на рис. 3. 

Видно, что с повышением температуры ионного 

азотирования размеры карбидов-конгломератов в 

поверхностном слое уменьшаются. Глубина азо-

тированного слоя сплава Т15К6 составляет от 1 до 

7 мкм (рис. 4).

Определение фазового состава проводили с по-

мощью рентгеновского дифрактометра ДРОН-8 с 

большими возможностями разрешения. Рентге-

Рис. 4. Изменение глубины (h) 

азотированного слоя твердого сплава Т15К6 

в зависимости от температуры ИА

а – h = 1 мкм (t = 600 °С, τ = 1 ч); 

б – 3 мкм (650 °С, 1 ч); в – 4 мкм (700 °С, 1 ч); 

г – 5 мкм (750 °С, 1 ч); д – 6–7 мкм (800 °С, 2 ч)

a

в г

б

д
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ноструктурным анализом азотированного сплава 

Т15К6 установлено, что диффузионная зона со-

стоит из внешних слоев Ti(CN) и (TiW)(CN) и сло-

ев (CoW)(CN), Co(СN), примыкающих к основе 

(табл. 3). С повышением температуры и длитель-

ности ИА происходят образование фаз тройного 

состава и изменение индексов элементов.

Результаты расчета периода (а), микродеформа-

ций (Δа/а) и размеров блоков (D) кристаллической 

решетки различных фаз твердого сплава Т15К6 по-

сле ионного азотирования по различным режимам 

приведены в табл. 4. Видно, что с ростом темпера-

туры и длительности ИА значения периода кри-

сталлической решетки фаз Ti(CN), WC и Cо2(С) 

увеличиваются, а размеры блоков уменьшаются.

Проведенный рентгеноструктурный анализ 

(РСА) поверхностного слоя твердого сплава Т15К6 

после ионного азотирования показал увеличение 

фазы WC, период кристаллической решетки ко-

торой составил a = 0,2706±0,01 нм, а также изме-

нение содержания фазы TiC (~15 %) с a = 0,4146±

±0,05 нм. Таким образом, период кристалличес-

кой решетки для Т15К6 незначительно растет. При 

этом дифракционные пики у WC почти в 2 раза 

шире, чем у TiC, что может быть вызвано нерав-

номерным распределением азота в решетке или 

ее высокой насыщенностью дефектами. Форми-

рование соединения TiCхNy рентгенографически 

выглядит как постепенное слияние парных пиков 

TiC и TiN в тройные карбиды (рис. 5).

Таблица 3

Фазовый состав твердого сплава Т15К6 после различных режимов ионного азотирования

Режим ИА Ti(CxNy) Co(CxNy) (Ti1–xWx)(C1–yNy) (Co1–xWx)(C1–yNy)

600 °С, 1 ч Ti(C0,6N0,4) Co(C0,6N0,4) (Ti0,4W0,6)(C0,6N0,4) (Co0,55W0,45)(C0,6N0,4)

650 °С, 1 ч Ti(C0,6N0,4) Co(C0,4N0,6) – (Co0,5W0,5)(C0,5N0,5)

700 °С, 1 ч Ti(C0,9N0,1) Co(C0,1N0,9) – (Co0,6W0,4)(C0,3N0,7)

700 °С, 2 ч Ti(C0,6N0,4) Co(C0,9N0,1) – (Co0,7W0,3)(C0,2N0,8)

800 °С, 2 ч Ti(C0,6N0,4) Co(C0,8N0,2) – (Co0,8W0,2)(C0,1N0,9)

800 °С, 4 ч Ti(C0,6N0,4) Co(C0,8N0,2) – (Co0,9W0,1)(C0,2N0,8)

800 °С, 8 ч Ti(C0,9N0,1) Co(C0,6N0,4) (Ti0,4W0,6)(C0,6N0,4) –

0,6  x  0,9 0,1  x  0,9 x = 0,6 0,1  x  0,5

0,1  y  0,4 0,1  y  0,9 y = 0,4 0,4  y  0,9

Таблица 4

Периоды, размеры блоков и микродеформации кристаллической решетки различных фаз 
твердого сплава Т15К6

Режим ИА
а, нм

a/a·10–3 D, нм
Ti(CN) WC Co2(C)

Исх. 0,4124 0,2656 0,3354 0,07 14

600 °С, 1 ч 0,4158 0,2791 0,3376 0,08 15

650 °С, 1 ч 0,4146 0,2798 0,3375 0,12 22

700 °С, 1 ч 0,4144 0,2764 0,3478 0,11 22

700 °С, 2 ч 0,4096 0,2799 0,3526 0,12 22

800 °С, 2 ч 0,4145 0,2759 0,3474 0,12 11

800 °С, 4 ч 0,4147 0,2706 0,3386 0,12 11

800 °С, 8 ч 0,4164 0,2785 0,3473 0,12 13
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Результаты рентгенофазового анализа твердых 

сплавов после ионного азотирования показали 

наличие триплетных пиков, что связано с обра-

зованием нескольких систем твердых растворов с 

одним типом кристаллической решетки, но с раз-

личными параметрами, вследствие различного со-

держания легирующего элемента (N). 

Таким образом, при ионном азотировании 

происходит формирование пересыщенного воль-

фрамом твердого раствора (Ti1–xWx)(C1–yNy) и 

(Co1–xWx)(C1–yNy), что приводит к образованию 

фаз тройного и двойного составов повышенной 

твердости в поверхностном слое сплава Т15К6. Это 

обеспечивает увеличение микротвердости до 13 % 

и уменьшение износа при резании в 2—3 раза.

Выводы

1. Установлено, что с повышением температу-

ры ионного азотирования с 600 до 800 °С проис-

ходит незначительное увеличение твердости и 

микротвердости, но при этом износ при резании 

снижается до 3 раз за счет активации процес-

са насыщения атомарным азотом и образования 

карбонитридов.

2. Фрактография изломов поверхностных сло-

ев твердого сплава Т15К6 после ИА при различ-

ных температурах свидетельствует о сильно раз-

ветвленной линейчатой структуре по краям, а 

внутри материала наблюдается картина хрупко-

го излома. С увеличением длительности ионного 

азотирования площади участков межзеренного 

разрушения увеличиваются, а внутризеренного 

уменьшаются.

3. Исследовано влияние режимов ионного азо-

тирования на особенности формирования струк-

туры с образованием поверхностного слоя тол-

щиной от 1 до 7 мкм, в котором формируется пе-

ресыщенный вольфрамом твердый раствор из 3- и 

4-компонентных соединений (Ti1–xWx)(C1–yNy) 

и (Co1–xWx)(C1–yNy), обеспечивающий пониже-

ние износа в 3 раза при высокотемпературном 

(800 °С) ионном азотировании твердых сплавов груп-

пы ТК. 
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Изучены микроструктура и механические свойства в субмикрообъемах свинцовой латуни марки ЛС59-1А. С использова-

нием растровой электронной микроскопии (EDS) проведен металлографический анализ микроструктуры исследуемых 

образцов. Выявлено, что в микроструктуре латуни ЛС 59-1А наряду с основными фазами (α-твердый раствор легирующих 

элементов в меди и β-фаза – твердый раствор на основе электронного соединения CuZn) также содержатся глобулярные 

включения свободного свинца (1–2 об.%), которые локализуются по границам зерен и в междендритных областях. Кроме 

того, в микроструктуре обнаружены экзогенные неметаллические включения CuO + ZnO и поры. Оксидные включения и 

соединения, содержащие железо и марганец, локализованы по границам раздела α- и β-фаз. Методом наноиндентирова-

ния измерены твердость (Н) и модуль Юнга α- и β-фаз. Обнаружено несущественное различие значений H для дендритов 

α-фазы по отношению к междендритному пространству β-фазы, что свидетельствует о высокой степени однородности 

механических свойств слитка ЛС59-1А. Расчет дополнительного давления, которое возникает на границе α- и β-фаз при 

нагружении материала внешней силой из-за различия модулей Юнга, показал, что оно в 23 раза превышает внешнее 

усилие, что может служить причиной разрушения слитков латуни ЛС59-1А при механической обработке. Полученные ре-

зультаты обсуждаются с позиций современных представлений о металлографическом методе контроля качества слитков 

латуни в условиях промышленного производства.

Ключевые слова: латунь, слиток, механические свойства в субмикрообъемах, микроструктура, электронная растровая 

микроскопия, EDS-анализ, наноиндентирование.
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Tkachuk G.A., Maltsev V.A., Chikova O.A. 

Research of microstructure and mechanical properties in LS59-1A brass submicrovolumes
The study covers the microstructure and mechanical properties in submicrovolumes of LS59-1A lead brass. Scanning electron 

microscopy (EDS) was used for metallographic analysis of the studied sample microstructures. It was found that the LS 59-1A brass 

microstructure along with the main phases (α phase – solid solution of alloying elements in copper and β phase – solid solution based 

on the CuZn electronic compound) also contains globular inclusions of free lead (1–2 vol.%) localized on grain boundaries and in 

interdendritic regions. In addition, exogenous nonmetallic inclusions of CuO + ZnO and pores were found in the microstructure. 

Oxide inclusions and compounds containing iron and manganese are localized at the boundaries of α and β phases. A nanoindentation 

method was used to study hardness (Н) and Young’ modulus of α and β phases. An insignificant difference was found between H values 

for α phase dendrites with respect to the β phase interdendritic space indicating higher homogeneity of LS59-1A ingot mechanical 

properties. Calculation of additional pressure that occurs at the interface of α and β phases when external force is applied to the material 

due to a difference in Young’s moduli showed that it is 23 times higher than external force, which can cause destruction of LS59-1A 

brass ingots during machining. The results obtained are discussed from the standpoint of modern ideas about the metallographic 

method used to control brass ingot quality under industrial production conditions.

Keywords: brass, ingot, mechanical properties in submicrovolumes, microstructure, scanning electron microscopy, EDS analysis, 

nanoindentation.
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Введение

Согласно ГОСТ 15527-2004 латунь ЛС59-1 со-

держит 57—60 % Cu, 37,05—42,2 % Zn и 0,8—1,9 % 

Pb, а также не более 0,75 % примесей. В ее микро-

структуре наряду с основными фазами (α-твер-

дый раствор легирующих элементов в меди и 

β-фаза — твердый раствор на основе электрон-

ного соединения CuZn) содержатся частицы сво-

бодного свинца (1—2 об.%) [1—5], которые лока-

лизуются главным образом на границах зерен или 

в междендритных областях, так как свинец прак-

тически не растворим в твердой меди и всегда 

присутствует в литых и деформируемых матери-

алах в виде темных вкраплений овальной формы. 

Латунь ЛС59-1 хорошо обрабатывается давлением 

и резанием. Эти характеристики определяет сви-

нец, входящий в ее состав в качестве легирующе-

го элемента. На обрабатываемость латуни ЛС59-1 

резанием влияет распределение включений Pb в 

микроструктуре [6]. При уменьшении количе-

ства свинца наблюдается снижение обрабатыва-

емости, повышение силы резания и увеличение 

длины стружки [7]. Показано [8], что ухудшение 

трения при резании обусловлено присутствием на 

границе раздела пленки, богатой свинцом, с низ-

кой прочностью на сдвиг. Предполагается [8], что 

значительное снижение пластичности связано с 

малой когезионной энергией раздела свинец—ла-

тунь. 

Влияние примесей таких элементов, как крем-

ний, железо, марганец, олово и висмут, на микро-

структуру и обрабатываемость свинцовистых ла-

туней исследовано в [9—12], особенно в контексте 

требований экологов о производстве латуней без 

свинца [13, 14]. Например, в работе [12] показано, 

что степень обрабатываемости латуни Cu—Zn—Pb 

возрастает с добавлением Mn. Изучение микро-

структуры и твердости образцов α + β-латуней, 

полученных методом равноканального углового 
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прессования, выявило неоднородность кристал-

лического строения: повышенную плотность дис-

локаций в α-фазе по сравнению с β-фазой, а также 

более высокую твердость β-фазы, что обусловлено 

упорядочением, которое препятствует ее деформа-

ции [15]. 

 В настоящей работе предложено оценивать 

обрабатываемость двухфазного слитка на осно-

вании опытных данных о модуле Юнга (E, ГПа) 

и твердости (H, ГПа), измеренных путем наноин-

дентирования. Метод оценки обрабатываемости 

двухфазного слитка основан на расчете величины 

дополнительного давления (Pr) [16, 17], которое 

возникает на границе α- и β-фаз при нагружении 

материала внешней силой. Давление Pr возника-

ет из-за разницы в модулях упругости α- и β-фаз 

и может служить причиной разрушения слитков 

латуни при механической обработке. В работе 

[18] предложена модель, представляющая латунь 

как композит α- и β-фаз с разными деформацион-

ными свойствами, а в [19] с ее помощью описаны 

условия развития трещин межкристаллического 

скола при незначительной деформации металла, 

отличных от трещин, появляющихся в результате 

коррозии. Авторы [20—22] использовали наноин-

дентирование как эффективный метод для точного 

измерения механических свойств отдельных фаз в 

многофазных сплавах, а в [23, 24] описан опыт из-

учения этим способом механических свойств раз-

личных микроструктурных зон латуней.

Цель настоящей работы состояла в металлогра-

фическом исследовании микроструктуры слитков 

латуни ЛС 59-1А средствами растровой электрон-

ной микроскопии, в том числе микрорентгено-

спектрального анализа, для обнаружения дефек-

тов технологического происхождения и контроля 

качества в условиях ПАО «Ревдинский завод по 

обработке цветных металлов» (РЗОЦМ, Сверд-
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ловская обл.). Ранее [25, 26] такое исследование 

было выполнено с помощью оптической микро-

скопии и обнаружены дефекты технологического 

происхождения трех типов: экзогенные неметал-

лические включения, включения ликвационного 

происхождения, несплошности и поры. В настоя-

щее время качество промышленных заготовок из 

латуни ЛС59-1А на РЗОЦМ оценивается методом 

визуального осмотра для выявления поверхност-

ных дефектов по требованиям ГОСТ 32597-2013 

и c использованием вихретокового дефектоскопа 

фирмы «Foerster» [27]. 

С целью выявления возможных причин разру-

шения слитков латуни ЛС59-1А при механической 

обработке авторы настоящей работы, используя 

метод наноиндентирования, определили твердость 

и модуль Юнга основных фазовых составляющих: 

α-твердого раствора легирующих элементов в ме-

ди и β-фазы на основе электронного соединения 

CuZn, что позволило провести оценку механиче-

ской обрабатываемости слитка.

Материалы 
и методика эксперимента

 Объектами исследования были образцы лату-

ни ЛС59-1А, отобранные от промышленных заго-

товок в условиях РЗОЦМ. Морфологию поверхно-

сти образцов изучали с помощью аналитического 

автоэмиссионного растрового электронного ми-

кроскопа Merlin («Carl Zeiss», Германия). Визуали-

зацию морфологии поверхности осуществляли с 

использованием детектора вторичных электронов 

Эвернхарта—Торнли. Обработку и анализ полу-

ченных данных проводили с помощью программ-

ного средства SmartSEM («Carl Zeiss»). 

Механические свойства — модуль Юнга и твер-

дость — основных фаз (α-твердый раствор леги-

рующих элементов в меди и β-фаза — твердый раст-

вор на основе электронного соединения CuZn) 

определяли методом наноиндентирования с по-

мощью НаноСкан-4D («ТИСНУМ», Россия) в 

соответствии с требованиями ГОСТ Р8.748-2011 

(ISO 14577). В экспериментах применяли зондо-

вый датчик, в качестве рабочей части которого ис-

пользуется алмазная призма Берковича. Для уп-

равления работой НаноСкан-4D использовали ПО 

NanoScan Device, а для получения, хранения и ста-

тистической обработки результатов измерений — 

ПО NanoScan Viewer. 

Измерения проводили в условиях непрерыв-

ного нагружения линейно нарастающей во вре-

мени нагрузкой до 50 мН при комнатной темпера-

туре. Нагружение и разгрузка индентора, а также 

запись диаграммы P—h (прикладываемая нагруз-

ка — глубина внедрения индентора) осущест-

влялись автоматически. Нанотвердость и модуль 

Юнга дендритов определяли в результате 50 из-

мерений для каждой из фаз. Размер отпечатка 

индентора измеряли при наибольшей глубине 

погружения индентора. Максимальная глубина 

отпечатка при нагрузке 10 мН составляла 300 нм 

(рис. 1). 

Для обработки результатов механических ис-

пытаний материала в субмикрообъемах использо-

вали метод Оливера и Фара [28]. Значения твердо-

Рис. 1. Микроструктура латуни ЛС59-1А с изображениями индентов (а) и типичный протокол измерений 

для α-фазы (б)

a
б
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сти рассчитывали как отношение максимальной 

нагрузки к площади проекции невосстановленно-

го отпечатка:

где Р — нагрузка на индентор, мН; F — площадь 

поверхности отпечатка твердости на поверхности 

образца, нм2. 

Определенная таким способом величина H рав-

на среднему давлению на контактную поверхность 

индентор—образец. Для каждой выбранной об-

ласти поверхности образца получали оптическое 

изображение, по цвету идентифицировали две ос-

новные фазы (α-твердый раствор легирующих эле-

ментов в меди и β-фаза на основе CuZn) и намеча-

ли области идентирования. 

Результаты исследования 
и их обсуждение

Результаты исследования микроструктуры ла-

туни ЛС59-1А средствами растровой электронной 

микроскопии (РЭМ) и микрорентгеноспектраль-

ного анализа (EDS) представлены на рис. 2 и 3. 

В микроструктуре слитка наряду с основными 

фазами (α-твердый раствор легирующих элемен-

тов в меди и β-фаза на основе CuZn) обнаружены 

частицы свободного свинца (1—2 об.%) (см. рис. 2) 

[10—14]. Они локализуются главным образом на 

границах зерен или в междендритных областях, 

так как свинец практически не растворим в твер-

дой меди и всегда присутствует в литых и дефор-

мируемых материалах в виде темных вкраплений 

овальной формы. 

Рис. 2. Микроструктура слитка латуни ЛС59-1А и результаты EDS-анализа в виде карт распределения элементов

Zn

Cu

MnFePb
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В микроструктуре слитка латуни ЛС59-1А так-

же обнаружены поры и экзогенные неметалличе-

ские включения сложного комплексного состава 

CuO + ZnO. Оксидные включения и соединения, 

содержащие железо и марганец, локализованы по 

границам раздела α- и β-фаз. Экзогенные неме-

таллические включения и поры в латунях резко 

ухудшают их механические свойства, снижают 

прочность и пластичность. В местах их локализа-

ции возникают очаги коррозии [25, 26]. 

Таким образом, в условиях РЗОЦМ без приме-

нения металлографического метода контроля не-

возможно обеспечить гарантию высокого качества 

слитков латуни ЛС 59-1А.

 Результаты определения механических свойств 

дендритов α-твердого раствора легирующих эле-

ментов в меди, а также междендритного простран-

ства β-фазы на основе CuZn представлены на рис. 4 

и в таблице. Учитывая, что максимальный размер 

отпечатка при нагрузке до 50 мН, равный 5 мкм, 

сопоставим с масштабом дендритов (см. рис. 1), 

можно считать, что результат измерений для каж-

дого отпечатка относится к объему, заключенному 

внутри одного дендрита, и не учитывает вклад от 

границ. Экспериментальные данные получены при 

наноиндентировании слитка латуни ЛС59-1А.

На рис. 4 наблюдается существенно большее 

относительное количество элементов выборки, со-

ответствующее средним значениям модуля Юнга 

(Е). Такой вид гистограмм свидетельствует о пере-

распределении дефектов кристаллической решет-

ки (дислокаций) внутри кристаллитов α- и β-фаз. 

Отсутствие существенного различия случайного 

разброса значений Н (при доверительной вероят-

ности 95 %) для α- и β-фаз позволяет заключить об 

одинаковой степени однородности механических 

свойств дендритов и междендритного простран-

ства [16, 17].

Согласно выводам работы [17] можно предпо-

ложить наличие дополнительного давления (Pr), 

которое возникает на границе фаз α-твердого рас-

твора легирующих элементов в меди и β-фазы на 

основе CuZn из-за нагружения материала внешней 

силой и из-за разницы значений модуля Юнга α- и 

β- фаз (см. таблицу). Это может служить дополни-

тельной причиной разрушения латунных слитков 

при механической обработке. Несущественное 

различие значений H для дендритов α-фазы по от-

ношению междендритному пространству β-фазы 

свидетельствует о высокой степени однородности 

механических свойств слитка ЛС59-1А.

Рис. 3. РЭМ-изображение 

микроструктуры латуни ЛС59-1А 

в обратнорассеянных электронах 

и идентификация фаз 

по химическому составу

Наименование
Содержание, ат.%

Zn Cu Pb O

α-фаза 

(cпектр 3)
36,8 63,2 – –

β-фаза 

(cпектр 4)
40,8 54,2 5,0 –

Оксидные 

включения 

(cпектр 2)

36,2 46,3 – 17,5

Твердость и модуль Юнга основных фаз 
латуни ЛС59-1А

Фаза Н, ГПа Е, ГПа

α-твердый раствор 

легирующих элементов 

в меди

2,01±0,11 112,31±4,81

β-фаза – твердый раствор 

на основе электронного 

соединения CuZn

2,21±0,12 123,69±4,79
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На основе данных о среднем значении модуля 

Юнга дендритов α-фазы и междендритного про-

странства β-фазы был проведен расчет дополни-

тельного давления (Pr), которое возникает на гра-

нице этих фаз при нагружении материала внешней 

силой (F) по алгоритму, описанному в работе [16]. 

Полученные результаты показали, что дополни-

тельное давление, обусловленное различием мо-

дулей Юнга α-фазы и β-фазы, в 23 раза превыша-

ет внешнее усилие, что может служить причиной 

разрушения слитка ЛС59-1А при механической 

обработке. 

Анализ диаграммы непрерывного нагруже-

ния материала при индентировании позволяет не 

только получить информацию о твердости мате-

риала, но и оценить доли упругой и пластической 

деформации в общей деформации под инденто-

ром [29]. Доля упругой составляющей в полной 

деформации характеризуется упругим восстанов-

лением: 

R = hmax – hres/hmax,

где hmax — максимальная глубина отступов, нм; 

hres — остаточная глубина, или глубина отпечатка 

при разгрузке, нм. Анализ соотношения между ха-

рактеристиками кривой нагружения и механиче-

скими свойствами материала, которое представле-

но в виде уравнения

показал, что чем больше упругое восстановление 

(R), тем ниже твердость (см. таблицу) [30, 31]. При 

переходе от α-твердого раствора легирующих эле-

ментов в меди к β-фазе на основе CuZn величина R 

изменяется незначительно (в 1,1 раза).

Выводы

1. Металлографическое исследование мик-

роструктуры слитков латуни ЛС59-1А метода-

ми растровой электронной микроскопии пока-

зало наличие кроме основных фаз (α-твердый 

раствор легирующих элементов в меди и β-фа-

за — твердый раствор на основе электронно-

го соединения CuZn), глобулярных включений 

свободного свинца (1—2 об.%), а также дефектов 

технологического происхождения: экзогенных 

неметаллических включений (CuO + ZnO), пор 

и включений, содержащих Fe и Mn. Они лока-

лизованы по границам раздела основных фаз: 

α-твердого раствора легирующих элементов в 

Рис. 4. Частотные диаграммы распределения модуля Юнга и твердости 
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меди и β-фазы на основе электронного соедине-

ния CuZn. 

2. Определение методом наноиндентирова-

ния твердости (Н, ГПа) и модуля Юнга (Е, ГПа) 

основных фаз (α-твердого раствора легирующих 

элементов в меди и β-фазы на основе электрон-

ного соединения CuZn) позволило оценить упру-

гое восстановление материала и дополнительное 

давление, которое возникает из-за разницы зна-

чений Е отдельных фаз при внешнем нагружении. 

Дополнительное давление в 23 раза превышает 

внешнее усилие и может служить причиной раз-

рушения слитков латуни ЛС59-1А при механи-

ческой обработке. Переход от α-твердого раствора 

легирующих элементов в меди к β-фазе на осно-

ве электронного соединения CuZn практически 

не изменяет упругое восстановление материала 

(всего в 1,1 раза).
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ТЕРМИЧЕСКАЯ СТАБИЛЬНОСТЬ СТРУКТУРЫ 
И МИКРОТВЕРДОСТИ НАНОКОМПОЗИТА Al–0,05об.%Al2O3, 

ПОЛУЧЕННОГО МНОГОКРАТНОЙ ПРОКАТКОЙ 
С СОПРЯЖЕНИЕМ СЛОЕВ
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Исследована эволюция микроструктуры и микротвердости нанокомпозита Al–0,05об.%nAl2O3 (где nAl2O3 – наночасти-

цы оксида алюминия) и алюминия без наночастиц, полученных методом многократной прокатки с сопряжением слоев, 

при отжигах в интервале температур 373–573 К. Для получения нанокомпозита шарообразные наночастицы Al2O3 со 

средним диаметром 50 нм вводили между прокатываемыми пластинами технически чистого алюминия с 1-го по 4-й цик-

лы прокатки, а 5–10-е циклы прокатки проводили без наночастиц. Методом просвечивающей электронной микроско-

пии измерены средний размер элементов зеренно-субзеренной структуры и их средний коэффициент неравноосности 

в исходном состоянии и после отжига при 473 К. Показано, что микротвердость нанокомпозита на 5–13 % превышает 

соответствующее значение HV для алюминия во всем исследованном интервале температур отжига. Основным факто-

ром более высокой микротвердости нанокомпозита служит дисперсное упрочнение за счет наночастиц Al2O3. При этом 

вклад субструктурного и зернограничного упрочнения в обоих материалах одинаковый. Термическая стабильность мик-

ротвердости нанокомпозита лишь на ~25 К выше, чем у алюминия, что обусловлено неоднородным распределением нано-

частиц в матрице и их малой объемной долей. Также играет роль сама по себе высокая термическая стабильность ультра-

мелкозернистой структуры, сформированной путем многократной прокатки с сопряжением слоев, по сравнению с дру-

гими методами интенсивной пластической деформации. Установлено, что большинство наночастиц Al2O3 остаются на 

границах зерен нанокомпозита после отжига при 473 К, поэтому способность закреплять границу наночастицами Al2O3 

в исследованных условиях сохраняется по крайней мере до 473 К.

Ключевые слова: многократная прокатка с сопряжением слоев, нанокомпозит, микроструктура, микротвердость, терми-

ческая стабильность.
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Ivanov K.V., Glazkova E.A., Fortuna S.V., Kalashnikova T.A. 

Thermal stability of Al–0,05 vol.% Al2O3 nanocomposite fabricated by accumulative roll bonding
The paper studies the microstructure and microhardness evolution of the Al–0,05vol.%nAl2O3 nanocomposite (where nAl2O3 are 

alumina nanoparticles) and aluminum without nanoparticles fabricated by accumulative roll bonding as a result of annealing at 373–

573 K. Ball-shaped Al2O3 nanoparticles (average diameter of 50 nm) were introduced between the rolled sheets of commercially pure 

aluminium during the first to fourth rolling cycles to obtain the nanocomposite. The fifth to tenth rolling cycles were carried out 

without nanoparticles. The average size and aspect ratio of elements with grain-subgrain structures in the as-processed state and after 

annealing at 473 K were measured using transmission electron microscopy. It is shown that the nanocomposite microhardness is 

50–13 % higher than the respective HV value for aluminum at all studied annealing temperatures. The main factor of the higher 

nanocomposite microhardness is dispersed hardening by Al2O3 nanoparticles. The contribution of substructure and grain boundary 
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Введение

Композиционные материалы с металлической 

матрицей широко используются в автомобиле- и 

авиастроении, космонавтике, оборонной про-

мышленности, электроэнергетике и электротех-

нике [1—3]. В последнее время наблюдается тен-

денция к снижению размера частиц упрочняющей 

фазы вплоть до наноуровня в связи с ожидаемым 

улучшением свойств и снижением стоимости про-

изводства композитов [4—6]. Композиционные 

материалы с упрочнением наночастицами приня-

то называть «нанокомпозитами» [7, 8]. 

Наряду с традиционными технологиями фор-

мирования нанокомпозитов методами порошко-

вой металлургии [9] и кристаллизацией из распла-

ва [10] в последние годы широкое распространение 

получил способ интенсивной пластической де-

формации, в частности путем многократной про-

катки с сопряжением слоев [11, 12]. Были получе-

ны нанокомпозиты с матрицей из алюминия и его 

сплавов [13, 14], стали [15, 16], магниевого сплава 

[17] и др. с упрочнением наночастицами Al2O3 [13], 

TiO2 [14] и SiC [16, 17]. Было обнаружено, что введе-

ние наночастиц в металлическую матрицу увели-

чивает прочность, твердость, сопротивление изно-

су и демпфирующую способность материала [8]. 

Известно, что низкая термическая стабиль-

ность ультрамелкозернистой структуры является 

одной из основных проблем, препятствующих ши-

рокому применению материалов, сформирован-

ных методами интенсивной пластической дефор-

мации. Можно ожидать, что наличие наночастиц 

в ультрамелкозернистой металлической матрице 

hardening is the same for both materials. The thermal stability of nanocomposite microhardness is only ~25 K higher than that of 

aluminum due to the heterogeneous distribution of nanoparticles in the matrix and their small volume fraction. An additional factor 

is an inherently high thermal stability of an ultrafine-grained structure formed by accumulative roll bonding with respect to other 

methods of severe plastic deformation. It was found that most of Al2O3 nanoparticles remain at nanocomposite grain boundaries after 

annealing at 473 K, so Al2O3 nanoparticles can fix the boundary up to at least 473 K under the studied conditions.

Keywords: аccumulative roll bonding, nanocomposite, microstructure, microhardness, thermal stability.
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будет увеличивать сопротивление рекристаллиза-

ции из-за закрепления границ зерен. Действитель-

но, в работе [18] было показано, что температура 

начала рекристаллизации в ультрамелкозерни-

стом композите Cu—Al2O3, подвергнутом круче-

нию с одновременным приложением давления, на 

200 К превышает соответствующую температуру 

меди без наночастиц после аналогичной обработ-

ки. Однако данные о термической стабильности 

нанокомпозитов, полученных способом много-

кратной прокатки с сопряжением слоев, в литера-

туре отсутствуют. 

В связи с этим в работе была поставлена зада-

ча исследовать термическую стабильность уль-

трамелкозернистой структуры и микротвердости 

нанокомпозита Al—nAl2O3 (где nAl2O3 — наночас-

тицы оксида алюминия), полученного методом 

многократной прокатки с сопряжением слоев, в 

сравнении с алюминием без наночастиц.

Материалы и методика эксперимента

В качестве исходных материалов для получе-

ния нанокомпозита использовали технически чис-

тый алюминий и наночастицы оксида алюминия 

(nAl2O3). Состав Al-материала, определенный ме-

тодом рентгеновского волнового микроанализа, 

был следующим, мас.%:

Al .......................................................99,4

Si ......................................................... 0,3

Fe ........................................................ 0,2

 остальных примесей ................... <0,1
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Пластины алюминия размером 250 × 40 × 1 мм 

перед прокаткой отжигали при 593 К в течение 2 ч. 

Наночастицы оксида алюминия шарообразной 

формы получали в лаборатории физикохимии вы-

сокодисперсных материалов ИФПМ СО РАН ме-

тодом электрического взрыва проволоки в смеси 

аргона и кислорода в соотношении 4:1 [19]. Со-

гласно прямым измерениям 3000 наночастиц с 

помощью просвечивающего электронного микро-

скопа, их средний диаметр составлял 50 нм. 

Для многократной прокатки использовали 

лабораторный прокатный стан ВЭМ-3 с усили-

ем 5 т. Диаметр валков составлял 80 мм, скорость 

прокатки — 0,1 м/с. Перед прокаткой поверхность 

пластин промывали ацетоном, затем подвергали 

поверхностной обработке металлической щеткой. 

Необходимое количество наночастиц наносили 

на поверхность пластин из суспензии в ацетоне. 

После полного испарения ацетона пластины под-

вергали чистке в плазме аргона, формировали 

пакет, скрепляли на концах тонкой проволокой, 

выдерживали при температуре 423 К (0,45Тпл, где 

Тпл — температура плавления алюминия) в те-

чение 5 мин и немедленно прокатывали на 50 %. 

Так как после каждой прокатки площадь сопряга-

ющихся поверхностей возрастает в 2 раза, на ка-

ждом последующем цикле прокатки количество 

наносимых наночастиц уменьшали в 2 раза. При 

первой прокатке вводили 0,026 об.% nAl2O3 — это 

максимальное количество, которое может быть 

внесено при степени деформации 50 %, так как 

при превышении этой концентрации происходит 

расслоение вдоль поверхности сопряжения. На 

2-м, 3-м и 4-м циклах прокатки вводилось 0,014, 

0,007 и 0,003 об.% nAl2O3 соответственно. Суммар-

но было внесено 0,05 об.% наночастиц. Следующие 

6 циклов процесса осуществляли при комнатной 

температуре (0,31Тпл) без добавления наночастиц 

и без плазменной чистки. Всего материал был про-

катан 10 раз, накопленная степень эквивалентной 

деформации составила 8,0. В целях сравнения по 

приведенной процедуре была получена заготовка 

материала без введения наночастиц.

Часть образцов отжигали в интервале темпе-

ратур 373—573 К на воздухе в течение 2 ч. Мик-

роструктуру исследовали в центре полосы в про-

дольном вертикальном сечении методом просве-

чивающей электронной микроскопии. Фольги го-

товили методом ионного утонения на установке 

EM-09100IS фирмы «Jeol» при ускоряющем напря-

жении 6 кВ и угле падения ионного пучка 4°. Свет-

ло- и темнопольные изображения микрострук-

туры получали с использованием микроскопа 

JEM-2100 при ускоряющем напряжении 200 кВ. 

В качестве структурной характеристики ис-

пользовали элемент зеренно-субзеренной струк-

туры, визуализируемый на темнопольном изо-

бражении. Его размер рассчитывался программой 

обработки изображений iTEM как среднее из 

360 диаметров, проведенных через центр масс эле-

мента с угловым интервалом в 1°. С помощью этой 

же программы определяли коэффициент нерав-

ноосности как отношение большой оси эллипса, 

описанного вокруг элемента зеренно-субзеренной 

структуры, к малой оси. Элемент структуры выде-

ляли вручную.

Внесенные наночастицы Al2O3 и вторичные 

выделения в алюминии имеют различный эле-

ментный состав, поэтому идентификацию фаз 

при электронно-микроскопическом исследовании 

на просвет проводили на основании качественно-

го элементного состава фазы, который оценивали 

методом микрорентгеноспектрального (энерго-

дисперсионного) анализа с использованием де-

тектора X-Max и программного пакета Inca фирмы 

«Oxford Instruments». Выявленное наличие пиков 

меди (8,04 кэВ) и углерода обусловлено инстру-

ментальной особенностью системы, поэтому их из 

рассмотрения исключили.

Микротвердость материала по методу Виккерса 

(HV ) измеряли на приборе Duramin-5 при нагруз-

ке на индентор 0,25 Н в течение 15 с. Для каждого 

образца измеряли 10 отпечатков, полученных в се-

редине продольного вертикального сечения, затем 

рассчитывали среднее арифметическое значение и 

стандартное отклонение.

Результаты эксперимента 
и их обсуждение

На рис. 1 приведены зависимости микротвер-

дости от температуры отжига, полученные для на-

нокомпозита Al—nAl2O3 и алюминия без добавок. 

Видно, что в первом случае величина HV выше во 

всем интервале исследованных температур отжи-

га. Максимальное различие микротвердости на-

нокомпозита и алюминия 

δ = (HVAl–nAl2O3
 – HVAl)/HVAl–nAl2O3

 

имеет место в образцах без отжига и после не-

го в интервале Тотж = 423÷473 К (рис. 2). Пос-

ле термообработки при Тотж  373 К на обеих зави-



Металловедение и термическая обработка

Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 4 • 2019 51

симостях микротвердости наблюдается ее рост, 

а при Тотж > 373 К она снижается (см. рис. 1). На 

кривой, соответствующей нанокомпозиту, наб-

людаются ступеньки (на рис. 1 указаны стрелка-

ми), в то время как для алюминия она монотон-

ная. Также из рис. 1 следует, что резкое падение 

HV нанокомпозита (по сравнению с неотожжен-

ным образцом) имеет место после отжига при 

температуре 448 К, в то время как для алюми-

ния — при 423 К. 

Таким образом, термическая стабильность ми-

кротвердости нанокомпозита на ~25 К выше, чем 

алюминия. Это существенно ниже значения 200 К, 

полученного в нанокомпозите Cu—Al2O3, подвер-

гнутом интенсивной пластической деформации 

кручением с одновременным приложением давле-

ния [18]. Особенностью нанокомпозита Al—nAl2O3 

является большее стандартное отклонение микро-

твердости по сравнению с алюминием без наноча-

стиц для большинства исследованных температур 

отжига.

Исследования методом просвечивающей элект-

ронной микроскопии образцов нанокомпозита и 

алюминия без добавок nAl2O3 в исходном состо-

янии (без отжига) показали наличие в матрицах 

обоих материалов вторичных фаз в виде частиц 

размером несколько нанометров, содержащих по-

мимо алюминия железо или одновременно железо 

и кремний (рис. 3, б, в). Согласно фазовой диаграм-

ме Al—Fe выделения без Si соответствуют интер-

металлидной фазе FeAl3, а кремнийсодержащие 

могут представлять достаточно широкий набор 

фаз как с наличием алюминия, так и без него [20]. 

Вторичных фаз с содержанием кремния без железа 

не обнаружено. Вероятно, в результате интенсив-

ной пластической деформации кремний, не свя-

занный с железом, полностью переходит в твердый 

раствор, в то время как железо сосредоточено в 

интерметаллидных фазах. Энергодисперсионный 

спектр матрицы приведен на рис. 3, г.

В результате 10 прокаток в нанокомпозите и алю-

минии без добавок наночастиц формируется ультра-

мелкозернистая структура с небольшой плотностью 

дислокаций, что свидетельствует о протекании в хо-

де процесса динамической рекристаллизации (см. 

рис. 3, а, б). Количественные характеристики ми-

кроструктуры представлены в таблице. Наночасти-

цы Al2O3 в нанокомпозите расположены на поверх-

ностях раздела, расстояние между ними составляет 

несколько десятых долей микрометра. 

На рис. 4 представлены микроструктуры образ-

цов нанокомпозита и алюминия без наночастиц 

после отжига при температуре 473 К и энергодис-

персионные спектры от областей с внесенными и 

выделившимися наночастицами. Структура мате-

риалов остается ультрамелкозернистой (см. табли-

цу), причем ее количественные характеристики 

для обоих образцов становятся схожими. В боль-

шинстве случаев наночастицы Al2O3 остаются на 

поверхностях раздела, что подтверждается карти-

ной при наклоне образца в колонне электронного 

микроскопа. 

Как в нанокомпозите, так и в алюминии без 

nAl2O3 обнаружено выделение наночастиц вторич-

ной фазы размером ~20 нм. С использованием мик-

рорентгеноспектрального анализа было определе-

Рис. 1. Зависимость микротвердости нанокомпозита 

и алюминия без наночастиц 

от температуры предварительного отжига

Рис. 2. Зависимость параметра δ, характеризующего 

разницу значений микротвердости материалов, 

от температуры отжига
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но, что это наночастицы кремния (рис. 4, в). Они 

отличаются от введенных при прокатке наноча-

стиц Al2O3 неправильной формой и меньшим раз-

мером, поэтому на электронно-микроскопических 

изображениях их легко идентифицировать (на 

рис. 4 они показаны белыми стрелками). Наночас-

тицы кремния располагаются вдоль границ зерен, 

ориентированных параллельно направлению про-

катки. Большинство из этих границ образовалось 

из поверхностей сопряжения пластин при прокат-

ке. Кроме того, на них имеет место повышенная 

концентрация примесных элементов, главным об-

разом кислорода, так как на поверхности алюми-

ния всегда присутствует оксидная пленка. 

Повышенное содержание примесей на грани-

цах может служить центрами зарождения вто-

ричной фазы. Выделение кремния соответствует 

диаграмме состояния системы Al—Si при концен-

трации 0,3 мас.% Si. Очевидно, что выделившиеся 

наночастицы кремния закрепляют границы зерен 

и увеличивают сопротивление рекристаллизации 

материала. Распределение и размер железосодер-

жащих интерметаллидных частиц в результате от-

жига не изменяются.

После отжига при 573 К в нанокомпозите и 

алюминии без добавок происходит рекристалли-

зация, размер зерна в основном объеме материала 

возрастает до нескольких десятков микрометров. 

Наночастицы Al2O3 оказываются в теле зерен, а 

наночастицы кремния коагулируют, их число рез-

ко уменьшается, а размер увеличивается вплоть 

до субмикронного (рис. 5). При этом их вклад в 

упрочнение значительно снижается. 

Полученные данные об эволюции структуры 

нанокомпозита и алюминия в результате отжигов 

позволяют проанализировать соответствующее 

изменение микротвердости. Без отжига величина 

HV нанокомпозита на 60 МПа превышает соот-

ветствующее значение для алюминия. Указанное 

различие может быть обусловлено дисперсным 

упрочнением из-за наличия наночастиц Al2O3, суб-

структурным упрочнением из-за различной плот-

ности дислокаций и более мелким размером зерна. 

Для выяснения вклада каждого из этих факторов 

Рис. 3. Микроструктуры нанокомпозита (а) и алюминия без добавок (б), не подвергнутых отжигу, и типичные 

энергетические спектры, полученные от выделений (в) и матрицы (г)

Черные стрелки показывают наночастицы Al2O3, белые – частицы выделений

a

в г

б
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сравним микротвердость нанокомпозита и алю-

миния после отжига при 473 К, когда размер эле-

ментов зеренно-субзеренной структуры в обоих 

материалах становится одинаковым (см. таблицу). 

В этом случае различие микротвердости составля-

ет 54 МПа, причем вклад дисперсного и дисперси-

онного упрочнения в общее упрочнение остается 

одинаковым для нанокомпозита и алюминия, так 

как распределение наночастиц Al2O3 в наноком-

позите не изменилось, а выделение наночастиц Si 

произошло в обоих материалах. 

Таким образом, вклад субструктурного и зерно-

граничного упрочнения в увеличение микротвер-

дости нанокомпозита по сравнению с алюминием 

может составлять ~6 МПа, что находится ниже 

точности измерений HV, поэтому вкладом указан-

ных факторов в упрочнение можно пренебречь. 

После отжига при 373 К в нанокомпозите и 

алюминии микротвердость возрастает на 4 и 10 % 

соответственно. На основании результатов струк-

турных исследований можно заключить, что ос-

новной причиной повышения HV в этом случае яв-

ляется выделение наночастиц Si на границах зерен 

обоих материалов. Дополнительным возможным 

фактором большего увеличения микротвердости 

в алюминии без наночастиц по сравнению с на-

нокомпозитом является перераспределение дис-

локаций, плотность которых, как было показано в 

работе [21], в первом случае выше. Для алюминия, 

полученного многократной прокаткой с сопряже-

нием слоев, рост микротвердости при низкотем-

пературном отжиге ранее был обнаружен автора-

ми [22].

Как было показано выше, термическая ста-

бильность микротвердости композита лишь не-

много (~25 K) больше, чем у алюминия. В то же 

время в литературе известен эффект значитель-

ного увеличения термической стабильности меха-

нических свойств, например, для нанокомпозита 

Cu—Al2O3, полученного кручением с одновремен-

ным приложением давления, он составляет ~200 K 

[18]. В алюминии, изготовленном методом порош-

ковой металлургии и содержащем на границах зе-

рен наночастицы Al2O3, размер зерна сохраняет-

Рис. 4. Микроструктуры нанокомпозита (а) и алюминия (б) после отжига при 473 К и энергетические спектры, 

полученные от наночастиц кремния (в) и Al2O3 (г)

Черные стрелки указывают наночастицы Al2O3, белые – наночастицы кремния

a

в г

б
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ся вплоть до температуры отжига 873 К в течение 

24 ч [9]. 

Слабое влияние наночастиц Al2O3 на термиче-

скую стабильность микротвердости исследованно-

го в настоящей работе нанокомпозита может быть 

обусловлено двумя причинами: одной из них яв-

ляются малая объемная доля наночастиц Al2O3 и 

их неоднородное распределение в материале с ло-

кализацией на границах зерен; вторая — может за-

ключаться в используемой технологии получения 

материала. Термическая стабильность алюминия, 

полученного методом многократной прокатки с 

сопряжением слоев, сама по себе может быть повы-

шенной по сравнению с алюминием, деформиро-

ванным другими способами, так как в первом слу-

чае внутрь материала вносится оксид алюминия, 

всегда находящийся на поверхности сопрягаемых 

пластин. Указанные примеси могут оказывать со-

противление миграции границ зерен, а также слу-

жить центрами выделения вторичных фаз из эле-

ментов, присутствующих в металлах технической 

чистоты. В исследованном образце алюминия об-

наружены выделения наночастиц кремния. 

Ярким примером высокой термической ста-

бильности материала, подвергнутого многократ-

ной прокатке с сопряжением слоев, может быть 

стабильность структуры меди вплоть до 0,85 Тпл в 

наноламинате Cu—Nb [23]. 

Бóльшую величину стандартного отклонения 

величины микротвердости нанокомпозита по 

сравнению с алюминием можно объяснить неод-

нородностью распределения наночастиц Al2O3 не 

только в направлении, нормальном направлению 

прокатки, но и в направлении прокатки. В случае 

попадания отпечатка индентора в область с высо-

кой концентрацией наночастиц наблюдается по-

вышенное значение HV, в противном случае оно 

будет близко к микротвердости алюминия. В сред-

нем микротвердость нанокомпозита оказывается 

выше, чем чистого алюминия.

Выводы

1. Микротвердость нанокомпозита состава Al—

0,05об.%nAl2O3, полученного методом многократ-

ной прокатки с сопряжением слоев, на 5—13 % пре-

вышает соответствующую величину алюминия, 

не содержащего наночастицы Al2O3, во всем ис-

следованном интервале температур предваритель-

ного отжига (373—573 К). Основным фактором, 

обеспечивающим более высокую микротвердость 

нанокомпозита, является дисперсное упрочнение 

наночастицами Al2O3. Факторы субструктурного, 

зернограничного и дисперсионного упрочнения 

из-за выделения вторичных наночастиц кремния 

вносят одинаковый вклад в величину HV в обоих 

исследованных материалах.

2. Термическая стабильность микротвердости 

нанокомпозита незначительно (на ~25 К) превы-

Рис. 5. Микроструктура нанокомпозита после отжига 

при 573 К

Черные стрелки показывают наночастицы Al2O3, 

белые – грубые частицы кремния

Размер выборки (N), средние значения размера (d) и коэффициента неравноосности (k) 
элемента зеренно-субзеренной структуры, микротвердость (HV) нанокомпозита и алюминия

Показатель Al–nAl2O3 Al

Тотж, К – 473 – 473

N 99 174 103 116

d, мкм 0,9±0,5 1,8±0,8 1,6±1,1 1,8±0,9

k 2,5±0,9 2,0±0,6 3,5±1,7 2,0±0,7

HV, ГПа 0,55±0,04 0,47±0,05 0,49±0,01 0,42±0,02
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шает соответствующий показатель для алюминия. 

Отсутствие значительного эффекта увеличения 

термической стабильности в результате введения 

наночастиц Al2O3 связано с их малой объемной 

долей, неоднородным распределением и высокой 

самой по себе термической стабильностью струк-

туры и свойств ультрамелкозернистых материалов 

на основе алюминия, полученных многократной 

прокаткой с сопряжением слоев.

3. После отжига при температуре 473 К наноча-

стицы Al2O3 находятся в границах зерен наноком-

позита, поэтому способность закреплять ими гра-

ницу сохраняется по крайней мере до 473 К.

Исследование выполнено при финансовой поддержке 

РФФИ и Администрации Томской области 

в рамках научного проекта №16-43-700440. 

Структурные исследования методом просвечивающей 

электронной микроскопии проведены на оборудовании 

центра коллективного пользования «Нанотех» 

в ИФПМ СО РАН, измерение микротвердости — 

на оборудовании Томского материаловедческого центра 

коллективного пользования Национального исследо-

вательского Томского государственного университета.
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АЛЮМОМАТРИЧНЫЙ ЕСТЕСТВЕННЫЙ 
КОМПОЗИЦИОННЫЙ МАТЕРИАЛ 

НА ОСНОВЕ СИСТЕМЫ Al–Ca–Ni–La–Fe
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С использованием расчетного анализа в программе Thermo-Calc, включая построение поверхностей ликвидуса и поли-

термических разрезов системы Al–Ca–Ni–La–Fe, а также экспериментального анализа микроструктуры методом ска-

нирующей электронной микроскопии уточнена концентрационная область первичной кристаллизации алюминиевого 

твердого раствора (Al), которая может рассматриваться в качестве перспективной для получения новых алюмоматричных 

естественных композиционных материалов эвтектического типа, содержащих в структуре свыше 20 об.% интерметал-

лидных частиц. Исследование микроструктуры перспективной композиции состава, мас.%: Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe выяви-

ло, что согласно расчету она содержит до 23 об.% интерметаллидных фаз Al4Ca и Al9FeNi эвтектического происхождения, 

отдельные кристаллы которых в составе эвтектики имеют субмикронные размеры: длину 250–400 нм и толщину 100–

200 нм. Также установлено, что предсказанная термодинамическим расчетом интерметаллидная фаза Al4La не образует-

ся, а сам лантан полностью растворяется в кальцийсодержащей фазе Al4Ca. Анализ микроструктуры и твердости в про-

цессе ступенчатого отжига показал, что совместное легирование сплава Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe цирконием и скандием 

(0,2 % Zr и 0,1 % Sc) ведет к дисперсионному твердению за счет распада твердого раствора (Al) и дальнейшего формирова-

ния когерентных наночастиц фазы L12 – Al3(Zr, Sc) размером до 20 нм. Результаты исследования механических свойств 

при испытаниях на одноосное растяжение цилиндрических отливок из сплава Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc 

показали относительно высокий уровень прочностных характеристик (σв = 265 МПа, σ0,2 = 177 МПа) при сохранении 

приемлемого для композиционного материала удлинения (~2 %). Таким образом, на основе полученных данных показана 

перспективность применения системы Al–Ca–Ni–La–Fe для получения новых алюмоматричных естественных компо-

зиционных материалов.

Ключевые слова: Al-сплавы, эвтектика, композиты, термодинамические расчеты, фазовые равновесия, интерметаллиды, 

микроструктура.
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Akopyan T.K., Letyagin N.V., Samoshina M.E. 

Al–Ca–Ni–La–Fe in-situ aluminum-matrix eutectic composites
Computational analysis in the Thermo-Calc program (including construction of liquidus surfaces and polythermal sections of the 

Al–Ca–Ni–La–Fe system) and experimental analysis of the microstructure (by scanning electron microscopy (SEM)) were used to 

specify the concentration region of the primary crystallization of the aluminum solid solution (Al). This region can be considered 

promising for the preparation of new in-situ aluminum-matrix eutectic composites containing over 20 vol.% intermetallics in the 

structure. An analysis of the promising Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe (wt.%) composition microstructure revealed that it contains up to 

23 vol.% (by calculation) Al4Ca and Al9FeNi eutectic intermetallic phases with individual crystals of eutectics having sub-micron 

sizes: length of about 250–400 nm and thickness of 100–200 nm. It was also found that the Al4La intermetallic phase predicted by 

thermodynamic calculations is not formed, and La completely dissolves in the calcium-containing Al4Ca phase. The microstructure 

and hardness analysis during the staged annealing showed that the simultaneous alloying of the Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe alloy 

with zirconium and scandium (0,2 wt.% Zr and 0,1 wt.% Sc) leads to precipitation hardening due to the decomposition of (Al) solid 

solution and further formation of L12 – Al3(Zr, Sc) phase coherent nanoparticles up to 20 nm in size. The analysis of mechanical 

properties obtained in uniaxial tensile tests of Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc cylindrical castings showed a relatively high 
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level of strength properties (σt = 265 MPa, σ0,2 = 177 MPa), while maintaining an elongation acceptable for the composite (~2 %). 

Thus, the obtained data demonstrates the possibility of Al–Ca–Ni–La–Fe system applicability for preparing new in-situ aluminum-

matrix composites.

Keywords: Al alloys, eutectic, composites, thermodynamic calculations, phase equilibria, intermetallics, microstructure.
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Введение

Последние несколько десятилетий ведутся ак-

тивные разработки новых алюмоматричных ком-

позиционных материалов (КМ), совмещающих 

пластичную алюминиевую матрицу c равномер-

но распределенными в ней твердыми армирую-

щими частицами вторых фаз в количестве 10—40 

об.% [1]. В зависимости от конкретного состава 

(SiC, TiB2, B4C и т.д.) и количества этих фаз для 

таких материалов удается достичь сочетания вы-

соких свойств — прочности, пластичности, тер-

мостойкости, упругости, сопротивляемости к 

истиранию при низком коэффициенте термиче-

ского расширения. Благодаря этому алюмома-

тричные КМ находят широкое применение в ма-

шиностроении (из них изготавливаются шатуны, 

приводные валы, корпуса насосов, тормозные 

суппорты, роторы и т.д.) взамен более тяжелой 

стали. Однако введение армирующих частиц тре-

бует специальных технологий [2—4] и оборудова-

ния, отличного от серийного производства алю-

миниевых сплавов, что обуславливает высокую 

стоимость композитов. 

Альтернативным является принцип производ-

ства так называемых естественных алюмоматрич-

ных КМ, который строится на получении тонких 

интерметаллических фаз эвтектического проис-

хождения в алюминиевой матрице [5]. Причем 

прочность и пластичность таких материалов свя-

заны с объемной долей, морфологией и размера-

ми эвтектических фазовых составляющих [6—9]. 

В частности, известны сплавы на базе системы 

Al—Ni [10, 11], которые благодаря дисперсности 

и равномерности распределения твердой и жаро-

прочной интерметаллидной фазы Al3Ni обладают 

относительно высокими прочностью и термиче-

ской стабильностью. Однако увеличение доли эв-

тектики приводит к характерному для двойных 

КМ хрупкому разрушению. 

Решением данной проблемы может явиться пе-

реход к тройным и более сложным системам леги-

рования, обеспечивающим кристаллизацию бо-

лее дисперсной эвтектики [12, 13]. В частности, в 

работе [14] показано, что совместное легирование 

Ni и La позволяет сформировать ультрадисперс-

ную эвтектическую структуру, содержащую более 

16 об.% интерметаллидных фаз Al3Ni и Al4La тол-

щиной 30—70 нм. Однако ввиду высокой плотно-

сти и стоимости Ni и La их суммарную концен-

трацию в сплаве целесообразно поддерживать на 

уровне 2—5 мас.%, что не обеспечит формирование 

требуемого для композиционного материала коли-

чества вторых фаз. 

В этой связи представляется целесообразным 

дополнительное легирование кальцием. Плотность 

Ca составляет 1,542 г/см3, поэтому он способен 

облегчить вес изделий из алюминиевых сплавов. 

Кальций, как Ni и La, образует с алюминием диа-

грамму эвтектического типа [15, 16]. При этом объ-

емная доля второй фазы Al4Ca, входящей в состав 

двойной эвтектики, превышает 30 об.%, а сама эв-

тектика имеет субмикронное строение. 

При формировании структуры и свойств алю-

моматричных композитов немаловажное влияние 

оказывает и железо. Как известно, оно способно 

образовывать хрупкие интерметаллические вклю-

чения и трещины за счет формирования напря-

женно-деформированного состояния в эвтекти-

ческой области, что активно изучается путем ми-

кроструктурного, фрактографического, томогра-

фического и прочностных методов анализа на 

классических силуминах [17—19]. В то же время 

изучение легирующих систем Al—Zn—Mg—Ni—Fe 
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и Al—Zn—Mg—Ca—Fe показало, что железо входит 

в состав интерметаллидных фаз эвтектического 

происхождения (например Al9FeNi и Al10СaFe2) с 

благоприятной морфологией, обеспечивая соче-

тание высоких механических и технологических 

свойств сплава [20—23]. Выявление влияния желе-

за на структуру и фазовый состав также является 

актуальной задачей в случае изучения естествен-

ных алюмоматричных композиционных мате-

риалов. 

Следует отметить, что в последнее время появ-

ляется множество работ, посвященных эффекту 

упрочнения за счет малых добавок Zr и Sc в алю-

миниевые сплавы [24—29]. Установлено, что такое 

упрочнение обусловлено распадом пересыщенно-

го алюминиевого твердого раствора (Al) с одно-

временным формированием в ходе этого процес-

са когерентных, сферических наночастиц Al3Zr, 

Al3Sc или Al3(Zr, Sc) фазы структурного типа L12. 

Формирование пересыщенного (Al) происходит 

на стадии кристаллизации сплава, что позволя-

ет исключить дорогостоящую операцию закал-

ки. Результаты работ [30, 31] указывают на воз-

можность такого упрочнения и в эвтектических 

сплавах Al—Ni и Al—Ca, что позволяет ожидать 

аналогичного эффекта для изучаемых в настоя-

щей работе сплавов на базе системы Al—Ca—Ni—

La(РЗМ) [32]. 

Таким образом, целью настоящей работы яв-

лялось изучение влияния химического соста-

ва на структуру, фазовый состав и механические 

свойства новых естественных композиционных 

материалов на основе базовой системы Al—Ca—

Ni—La(—Fe). Отдельной задачей был анализ 

склонности данного класса материалов к диспер-

сионному твердению при легировании малыми 

добавками циркония и скандия (при их суммар-

ном содержании до 0,3 мас.%). 

Методика исследований

Для изучения сплавов системы Al—Ca—Ni—

La—Fe использовали пять модельных составов, 

представленных в табл. 1. Сплавы готовили на ос-

нове алюминия А85 в печи сопротивления фирмы 

«GRAFICARBO» (Италия). В графитовый тигель 

помещали алюминий и после его расплавления до-

бавляли лигатуры Al—15мас.%Ca, Al—20мас.%Ni, 

Al—10мас.%Fe, после полного расплавления кото-

рых при температуре расплава 730—740 °С вводи-

ли лантан. Добавку циркония и скандия осущест-

вляли с помощью лигатур Al—15%Zr, Al—2%Sc 

при температуре расплава не ниже 800 °С. После 

расплавления основных компонентов расплав вы-

держивали в течение 5—10 мин для обеспечения 

однородности состава, далее снимали шлак и при 

800—830 °С разливали в графитовую изложницу с 

размерами рабочей полости 15×30 ×180 мм. 

Микроструктуру отливок исследовали метода-

ми сканирующей электронной микроскопии (СЭМ) 

на микроскопе VEGA 3 («Tescan», Чехия) с прог-

раммным обеспечением Aztec и приставкой-мик-

роанализатором («Oxford Instruments», Великобри-

тания) для микрорентгеноспектрального анализа 

(МРСА) и просвечивающей электронной микро-

скопии (ПЭМ) на приборе JEM-2100 («JEOL», Япо-

ния). Шлифы подготавливали методами механи-

ческой и электролитической полировки. Тонкие 

фольги для ПЭМ получали путем ионной полиров-

ки с помощью машины PIPS (Precision Ion Polishing 

System, «Gatan», США) и исследовали при 160 кВ.

Термообработку образцов сплава 5 проводили 

в печах SNOL с точностью поддержания темпера-

туры 3 °С. Для установления зависимости влия-

ния температуры на особенности распада (Al) при 

формировании наночастиц фазы L12 осуществля-

ли ступенчатый отжиг в диапазоне t = 250÷500 °С 

Таблица 1

Химический состав экспериментальных сплавов

№ 

состава
Сплав

Содержание, мас.%

Al Ca Ni La Fe Zr Sc

1 Al–2Ca–2Ni–1La–0,75Fe Осн. 1,94 1,89 1,06 0,76 – –

2 Al–2Ca–2Ni–7,5La–0,45Fe Осн. 1,89 1,86 7,35 0,43 – –

3 Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe Осн. 3,92 1,84 1,00 0,64 – –

4 Al–4Ca–6La–2Ni–0,2Fe Осн. 3,89 1,92 5,54 0,17 – –

5 Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc Осн. 3,80 1,87 1,08 0,66 0,23 0,11
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с шагом 50 °С и выдержкой на каждом этапе в те-

чение 3 ч (табл. 2). После каждой стадии образцы 

охлаждали на воздухе. 

Твердость по Виккерсу определяли на установ-

ке MH-6 («DUROLINE», Болгария) при нагрузке 

1 H в течение 10 с.

Склонность сплавов к горячим трещинам оце-

нивали путем определения минимального ди-

аметра залитого образца карандашной пробы 

(рис. 1) [33]. Затем сравнивали по этому показате-

лю модельные и марочные сплавы А356 [34—36] и 

А339 [37].

Результаты и их обсуждение

Микроструктура и фазовый состав 
сплавов системы Al–Ca–Ni–La–Fe

Для предварительного анализа фазового соста-

ва многокомпонентной системы проводили термо-

динамический расчет в программном комплексе 

Thermo-Calc (база данных TTAL5). Чтобы исклю-

чить возможность появления в микроструктуре 

первичных кристаллов интерметаллидных фаз, 

были построены поверхности ликвидуса системы 

Al—Ca—Ni—La—Fe при различных содержаниях 

кальция, железа и лантана. Как можно видеть из 

рис. 2, а, область появления первичных кристал-

лов (Al) при содержании 2 мас.% Ca оказывается 

достаточно широкой. При низкой концентрации 

La (до 1 мас.%) допустимое количество железа, со-

гласно равновесной диаграмме, не должно превы-

шать 0,6—0,7 мас.%. При этом увеличение содер-

жания лантана приводит к снижению пороговой 

концентрации железа. Однако в условиях ускорен-

ного охлаждения, реализуемого при получении 

реальных отливок, происходит сдвиг области кри-

сталлизации (Al) в сторону повышения допусти-

мого содержания железа (обозначено штриховой 

линией на рис. 2). 

В результате заэвтектический сплав 1 имеет до-

эвтектическую структуру (рис. 3, а). Также наблю-

дается сдвиг области первичных кристаллов Al4La 

в сторону бóльших концентраций алюминия, 

что приводит к появлению в структуре заэвтек-

тического сплава 2 первичных кристаллов Al4La 

(рис. 3, б) вместо Al9FeNi. При 4 мас. % Ca область 

первичной кристаллизации (Al) сужается и, по 

расчету, ограничивается 6 мас.% La и 0,35 мас.% 

Fe (см. рис. 2, б). Сплав 3 (рис. 3, в) обладает пре-

имущественно доэвтектической структурой и 

содержит, согласно результатам МРСА, единич-

ные кристаллы первичной фазы Al9FeNi (светлые 

прожилки), имеющие компактную морфологию. 

Полученный результат также свидетельствует о 

Рис. 1. Карандашная проба для проведения испытаний на склонность к горячим трещинам

Размеры указаны в мм

Таблица 2

Режимы отжига

Обозначение t, °С τ, ч

T250 250 3

T300 250 + 300 3

T350 300 + 350 3

T400 350 + 400 3

T450 400 + 450 3

T500 450 + 500 3
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Рис. 3. Микроструктуры экспериментальных сплавов 1 (а), 2 (б), 3 (в) и 4 (г), обозначенных на рис. 2

Рис. 2. Проекция поверхностей ликвидуса систем Al–2Ca–2Ni–Fe–La (а) и Al–4Ca–2Ni–Fe–La (б)

Символы обозначают соответствующий тип первичных кристаллов, обнаруженных экспериментально

Штриховая линия схематически изображает сдвиг границы появления первичных кристаллов фазы Al9FeNi при ускоренном охлаждении

a

в г

б
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расширении области первичной кристаллизации 

(Al) в сторону повышения концентрации желе-

за, что отражено штриховой линией на рис. 2, б. 

Микроструктура образца 4 (рис. 3, г) аналогично 

сплаву 2 (рис. 3, б) содержит первичные кристаллы 

фазы Al4La взамен предсказанной расчетом фазы 

Al9FeNi. 

Таким образом, на основе расчетно-экспери-

ментальных исследований уточнена доэвтекти-

ческая область, которую можно рассматривать в 

качестве перспективной (с точки зрения фазового 

состава) для получения новых алюмоматричных 

естественных композиционных материалов с вы-

сокой долей интерметаллидных соединений. Рас-

четный количественный анализ фазового состава 

сплавов при варьируемых содержаниях Ca, La и Fe 

(см. табл. 3) показал, что в рассматриваемом диапа-

зоне концентраций возможное суммарное количе-

ство интерметаллидных фаз может изменяться в 

широких пределах — от 15 до 25 об.%. Среди рас-

сматриваемых композиций особо следует выде-

лить сплав 3 (рис. 3, в), в котором основной струк-

турной составляющей является ультрадисперсная 

эвтектика. Как следует из литературы [6, 33], такая 

структура благоприятна для достижения баланса 

механических свойств — прочности и пластич-

ности.

Согласно результатам ПЭМ (см. рис. 4, а, б), эв-

тектические частицы обладают вытянутой фор-

мой, которая является следствием роста кристал-

лов в направлении теплоотвода, и имеют длину 

250—400 нм, толщину 100—200 нм. Для детально-

го анализа фазового состава эвтектики структура 

сплава была изучена после медленной кристал-

лизации в камере термической печи (скорость ох-

лаждения в интервале кристаллизации ~1 °С/мин). 

Полученные данные представлены на рис. 4, в, г. 

Проследить последовательность фазовых пре-

вращений в процессе равновесной кристаллиза-

ции сплава можно при помощи соответствующих 

политермических разрезов. На рис. 5, а показан 

разрез системы Al—Ca—Ni—La—Fe, рассчитан-

ный в программе Thermo-Calc. Можно видеть, что 

кристаллизация сплава с ~0,65 % Fe должна начи-

наться с появления первичных кристаллов трой-

ной фазы Al9FeNi, после чего следует ряд эвтекти-

ческих превращений:

L → (Al) + Al9FeNi,

L → (Al) + Al9FeNi + Al4Ca,

L → (Al) + Al9FeNi + Al4Ca + Al4La.

Для экспериментального подтверждения рас-

четных результатов применялся метод МРСА мед-

ленно закристаллизованной структуры для иден-

тификации фазовых составляющих (рис. 4, в, г). 

Полученные данные подтверждают, что микро-

структура содержит преимущественно кристаллы 

фазы Al4Ca (серые) и Al9FeNi (светлые), имеющие 

грубое пластинчатое строение. Химический со-

став структурных составляющих, по результатам 

МРСА, представлен в табл. 4. Установлено, что 

лантан растворяется в фазе Al4Ca и, соответствен-

но, не образует предсказанного расчетом соедине-

ния Al4La. На фоне грубых кристаллов выявляют-

ся также отдельные области (отмечены стрелками 

на рис. 4, в), имеющие эвтектическое строение, но 

при этом, несмотря на невысокую скорость ох-

лаждения, обладающие весьма тонким строением. 

Согласно результатам МРСА (табл. 4), эти области 

отвечают эвтектической смеси, содержащей фазы, 

обогащенные кальцием, никелем и лантаном. Кон-

струирование сплавов на основе данной эвтектики 

Таблица 3

Расчетный количественный фазовый состав сплавов системы Al–Ca–La–Ni–Fe

Хим. состав сплавов на основе Al, мас.% (ат.%) Доля фаз в сплавах, мас.% (об.%).

Ca La Ni Fe Al4Ca Al4La Al9FeNi Al3Ni Сумма

2 (1,4) 1 (0,2) 2 (1) 0,7 (0,3) 5,6 (6,7) 1,7 (1,3) 8,3 (6,7) – 15,6 (14,7)

2 (1,4) 2 (0,4) 2 (1) 0,6 (0,3) 5,6 (6,7) 3,4 (2,5) 8,0 (6,5) – 17,0 (15,7)

2 (1,4) 4 (0,8) 2 (1) 0,4 (0,2) 5,7 (6,9) 6,8 (5,1) 7,3 (5,9) – 19,8 (17,9)

4 (2,8) 1 (0,2) 2 (1) 0,5 (0,2) 13,1 (15,3) 1,65 (1,2) 7,65 (6,1) – 22,4 (22,6)

4 (2,8) 2 (0,4) 2 (1) 0,35 (0,2) 13,1 (15,4) 3,4 (2,5) 7,2 (5,7) – 23,7 (23,6)

4 (2,9) 4 (0,8) 2 (1) 0,2 (0,1) 13,2 (15,6) 6,8 (5,0) 4,1 (3,3) 2,0 (1,4) 26,1 (25,3)
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может представлять значительную ценность при 

получении отливок литьем в холоднотвердеющие 

смеси, обеспечивающие относительно невысокие 

скорости охлаждения в интервале кристаллиза-

ции сплавов. 

Сравнивая расчетные и экспериментальные ре-

зультаты, следует констатировать их относительно 

низкую сходимость, что объясняется отсутствием 

в существующих термодинамических базах дан-

ных описания свойств изучаемой многокомпо-

нентной системы. 

Фазовый состав перспективной композиции 

на основе Al—4Ca—2Ni—1La был также изучен 

с точки зрения влияния малых добавок пере-

ходных металлов Zr и Sc. Работы, проведенные 

ранее, например [38], показывают, что опти-

мальное сочетание малых добавок, обеспечиваю-

щих баланс эксплуатационных и технологичес-

Рис. 4. Структура сплава Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe после ускоренного (а, б) и медленного охлаждения с печью (в, г) 

в интервале кристаллизации

а и б – ПЭМ, в и г – СЭМ

Таблица 4

Химический состав структурных составляющих в сплаве Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe, 
определенный по результатам МРСА

Фаза
Содержание, ат.%

Ca Ni La Fe Al

Al9FeNi – 9,5±0,25 – 8,1±0,2 Ост.

Al4Ca 18,5±0,18 – 2,0±0,25 – Ост.

Эвтектика 4,0±0,13 2,4±0,20 0,2±0,18 – Ост.

a

в г

б
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ких свойств при приемлемой себестоимости ма-

териала, соответствует концентрациям 0,2 мас.% 

Zr и 0,1 мас.% Sc. При этом скандий в количестве 

до 0,3 мас.% полностью растворяется в (Al) без 

необходимости в специальных режимах плавки и 

литья сплавов. 

Влияние циркония оказывается несколько 

сложнее. Границу появления первичных кри-

сталлов интерметаллических фаз в выбранном 

сплаве, дополнительно легированном Zr, можно 

определить при помощи политермического раз-

реза, приведенного на рис. 5, б. Видно, что при 

содержании 0,2 мас.% циркония должен первич-

но образовываться его алюминид — Al3Zr. Од-

нако известно, что при скоростях охлаждения, 

характерных для литья в металлические и гра-

фитовые формы (5—20 K/c), граница фазовой 

области сдвигается к более высоким значениям 

концентраций циркония в (Al) [39—41]. Поэтому 

предполагается, что все количество Zr и Sc при 

кристаллизации должно войти в (Al) и, следова-

тельно, не будет оказывать влияния на фазовый 

состав сплава. Однако, как следует из политерми-

чекого сечения, температура литья сплава долж-

на быть выше температуры появления первичных 

кристаллов Al3Zr. 

Склонность к горячеломкости сплавов 
системы Al–Ca–Ni–La–Fe

Склонность к горячеломкости сплавов иссле-

дуемой системы в сравнении с марочными сплава-

ми А356 и А339 была оценена при помощи каран-

дашной пробы (см. рис. 1). В качестве ее показателя 

определяли минимальный диаметр (dmin) залитого 

образца карандашной пробы. Экспериментальные 

сплавы показали практически равную склонность 

к горячеломкости на уровне классического силу-

мина А356 (табл. 5) и существенно превосходят 

этот показатель для марочного заэвтектического 

силумина А339, содержащего сопоставимое коли-

чество эвтектических фаз. Полученный результат 

находится в хорошем соответствии с представ-

лением о сниженной склонности к образованию 

горячих трещин сплавов с узким интервалом кри-

сталлизации [33]. Как можно видеть из расчетных 

зависимостей, построенных по модели Sheil (рис. 6), 

равновесный и неравновесный интервалы кри-

сталлизации модельного образца Al—4Ca—1La—

2Ni—0,6Fe и марочного сплава А356 примерно рав-

ны и составляют менее 50 °С. 

Таблица 5

Склонность сплавов 
к образованию горячих трещин

Сплав
dmin, 

мм

Интервал 

кристаллизации 

Δt, °С

А356 3 40

А339 6 58

Al–2Ca–1La–2Ni–0,75Fe 3–4 40

Al–4Ca–1La–2Ni–0,6Fe 3–4 47

Рис. 5. Политермический разрез систем 

Al–4Ca–2Ni–1La–Fe (а) 

и Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,1Sc–Zr (б)
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Микроструктура и механические свойства 
сплава Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe 
с добавками Zr и Sc

В микроструктуре экспериментального сплава 

Al—4Ca—2Ni—1La—0,6Fe, дополнительно легиро-

ванного Zr и Sc (рис. 7), новых фаз, за исключени-

ем тех, что описаны для базового сплава (см. рис. 3, 

в), не выявлено. Для анализа распределения Zr и 

Sc использовали МРСА. Результаты исследования 

представлены в табл. 6. Можно видеть, что Zr и Sc 

равномерно распределяются между эвтектикой 

и алюминиевым твердым раствором (Al), имея в 

последнем достаточную концентрацию, позволя-

ющую ожидать упрочнения сплава при отжиге. 

В некоторых случаях наблюдаемое завышенное 

содержание циркония в (Al) объясняется тем, что 

коэффициент его распределения больше единицы. 

В результате этого концентрация циркония мак-

симальна в центре дендритной ячейки, в которой 

фокусировался электронный зонд при измерени-

ях. Кальций, железо, лантан и никель практически 

Рис. 6. Зависимость мольной доли твердых фаз 

в интервале кристаллизации, рассчитанная по модели 

Sheil для сплавов А356 (а) и Al–4Ca–1La–2Ni–0,6Fe (б)

Цифрами обозначены фазовые превращения: 1 – L; 2 – L → (Al); 

3 – L → (Al) + Si; 4 – L → Al9FeNi; 

5 – L → (Al) + Al9FeNi; 6 – L → (Al) + Al4Ca+Al9FeNi; 

7 – L → (Al) + Al3Ni + Al4Ca + Al9FeNi; 

8 – L → (Al) + Al4La + Al3Ni + Al4Ca + Al9FeNi

Рис. 7. Микроструктура сплава 

Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc 

при разных увеличениях

a

б



66

Металловедение и термическая обработка

Известия вузов. Цветная металлургия • 4 • 2019

полностью входят в состав многокомпонентной 

эвтектики, а их содержание в (Al) пренебрежимо 

мало. 

Наличие растворимости Zr и Sc в (Al) обусла-

вливает возможность дисперсионного упрочнения 

сплава в ходе отжига. Этот процесс был изучен пу-

тем измерения твердости при ступенчатом отжиге 

литых образцов (рис. 8). Видно, что после отжига 

по режиму T350 (см. табл. 1) твердость повышается 

до ~95 HV, что на 25 % выше, чем в исходном литом 

состоянии (~76 HV). Наблюдаемое упрочнение свя-

зано с распадом алюминиевого твердого раствора 

и одновременным формированием когерентных 

наночастиц фазы типа L12 (Al3(Zr,Sc)), которые 

имеют средний размер ~20 нм (рис. 9). Дальнейшее 

повышение температуры отжига вплоть до 450 °С 

слабо влияет на твердость, что свидетельствует об 

относительно высокой термической стабильности 

структуры материала. При температуре ступени 

500 °С (режим Т500) наблюдается резкое падение 

твердости, что связано с деградацией субмикро- и 

нанострукутры сплава. 

В частности, в процессе длительного высо-

котемпературного отжига происходят снижение 

плотности распределения частиц Al3(Zr,Sc), уве-

личение их размеров и, как следствие, частичная 

или полная потеря когерентности с матрицей. 

Данные процессы в совокупности с огрублением 

эвтектических частиц путем их коагуляции при-

водят к снижению твердости. 

Анализ механических свойств при испытани-

ях на одноосное растяжение базового сплава Al—

4Ca—2Ni—1La—0,6Fe в литом состоянии показал 

средний уровень прочности (табл. 7) при сохра-

нении приемлемого относительного удлинения 

Таблица 6

Химический состав структурных составляющих в сплаве Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc, 
определенный по результатам МРСА

Фаза
Содержание, мас.%

Zr Sc Ca Ni La Fe Al

(Al) 0,38±0,20 0,10±0,07 – – – – Ост.

Эвтектика 0,23±0,20 0,14±0,08 6,8±0,12 2,7±0,18 1,9±0,21 1,0±0,10 Ост.

Таблица 7

Механические свойства при испытаниях на одноосное растяжение

Сплав № опыта σв, МПа σ0,2, МПа δ, %

Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe

1 196 141 2,6

2 195 142 2,2

3 195 141 2,3

4 194 140 2,5

Среднее 195 141 2,4

Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc

1 268 178 1,5

2 265 177 2,4

3 270 178 1,9

4 260 176 2,0

Среднее 265 177 2,0

Рис. 8. Изменение твердости по Виккерсу 

сплава Al–4Ca–2Ni–1La–0,6Fe–0,2Zr–0,1Sc, 

подвергнутого ступенчатому отжигу 

в интервале t = 250÷500 °С с шагом 50 °С и выдержкой 

на каждой ступени по 3 ч
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для композиционного материала, содержащего 

в структуре более 20 об.% интерметаллидных ча-

стиц. Следует отметить, что достигнутый уровень 

прочности существенно выше в сравнении с ма-

рочными силуминами в литом состоянии. Эффект 

от легирования добавками циркония и скандия 

определяли при механических испытаниях сплава 

Al—4Ca—2Ni—1La—0,6Fe—0,2Zr—0,1Sc в состоя-

нии максимального упрочнения (после отжига по 

режиму Т350). Установлено существенное повы-

шение прочностных свойств (табл. 7) при близких 

значениях относительного удлинения, которое 

для эвтектических сплавов определяется, прежде 

всего, строением эвтектики. Аналогичный уро-

вень свойств достигается для марочных силуми-

нов после полного цикла термической обработки, 

включающей закалку и старение [34]. 

В целом на основе полученных эксперимен-

тальных данных следует констатировать, что ба-

зовую систему Al—Ca—Ni—La—Fe можно рассма-

тривать в качестве перспективной для получения 

новых алюмоматричных естественных компози-

ционных материалов с ультрадисперсной структу-

рой эвтектики сразу после литья при стандартных 

скоростях охлаждения для промышленного про-

изводства алюминиевых слитков и отливок. При 

этом малые добавки Zr и Sc позволяют достичь до-

полнительного упрочнения после обычного отжи-

га без применения операции закалки. 

Выводы

1. С помощью расчетно-экспериментального 

анализа сплавов состава, мас.%: Al—(2,0÷4,0)Ca—

2Ni—(1÷8)La—(0,2÷1,0)Fe выполнена оценка кон-

центрационной области первичной кристалли-

зации алюминиевого твердого раствора (Al), ко-

торую можно рассматривать в качестве перспек-

тивной для получения новых алюмоматричных 

естественных композиционных материалов эвтек-

тического типа, содержащих в структуре свыше 

20 об.% интерметаллидных частиц. 

2. Анализ микроструктуры сплава Al—4Ca—

2Ni—1La—0,6Fe выявил, что для отливки, полу-

ченной литьем в графитовую изложницу, эвтек-

тика имеет ультрадисперсное строение, состоящее 

из вытянутых вдоль направления теплоотвода 

кристаллов длиной 250—400 нм и толщиной 100—

200 нм. Установлено, что основными фазами, об-

разующими эвтектическую структуру, являются 

интерметаллидные соединения Al4Ca и Al9FeNi. 

Предсказанная термодинамическим расчетом фа-

за Al4La не образуется, а сам лантан полностью 

растворяется в Ca-содержащей фазе. 

3. Установлено, что совместное легирование 

сплава Al—4Ca—2Ni—1La—0,6Fe малыми добав-

ками циркония (0,2 мас.%) и скандия (0,1 мас.%) 

ведет к дисперсионному твердению за счет распада 

твердого раствора (Al) и дальнейшего формирова-

ния когерентных наночастиц фазы L12 (Al3(Zr, Sc)) 

размером до 20 нм.

4. Показано, что перспективная композиция 

Al—4Ca—2Ni—1La—0,6Fe—0,2Zr—0,1Sc обеспе-

чивает относительно высокую прочность (σв =

= 265 МПа, σ0,2 = 177 МПа) при сохранении при-

емлемого относительного удлинения (δ ~ 2 %) для 

композиционного материала, содержащего в 

структуре более 20 об.% интерметаллидных ча-

стиц. 

5. Таким образом, на основе полученных дан-

ных показана перспективность применения си-

стемы Al—Ca—Ni—La—Fe для получения новых 

алюмоматричных естественных композиционных 

материалов, имеющих тонкое дисперсное строе-

ние эвтектики и содержащих свыше 20 об.% ин-

терметаллидных частиц. При этом, в отличие от 

марочных силуминов, новые композиции могут 

быть дополнительно упрочнены малыми добавка-

ми Zr и Sc.

Исследование выполнено за счет гранта 

Российского научного фонда (проект № 18-79-00345).
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Изучены структура и свойства крупнозернистых твердых сплавов WC–6%Co с недостатком углерода от 0,11 до 1,31 % от-

носительно стехиометрического соотношения, полученных из узкофракционного порошка карбида вольфрама с разме-

ром зерен 5–15 мкм. По результатам металлографического анализа установлено, что температуры спекания в диапазоне 

1390–1420 °С обеспечивают беспористое состояние сплава с нормальным содержанием углерода, но при пониженных 

его концентрациях образцы обладают значительной пористостью. Выявлено, что температуры спекания 1450–1475 °С 

вне зависимости от содержания углерода позволяют получать твердые сплавы с остаточной пористостью менее 0,02 %. 

Показано, что сплавы с нехваткой углерода 0,11–0,91 % имеют двухфазную структуру, а сплав с недостатком углерода 

1,31 % помимо WC и γ-фазы содержат включения η-фазы. Установлено, что с уменьшением содержания углерода в сплаве 

наблюдается замедление роста зерен карбида вольфрама в процессе жидкофазного спекания. Методом микрорентгено-

структурного анализа установлена концентрация растворенного вольфрама в связующей фазе, которая составила 10, 12, 

15 и 19 мас.% для твердых сплавов с нормальным, низким, средним и высоким недостатком углерода соответственно. 

Использование узкофракционных порошков карбида вольфрама позволяет получать твердые сплавы с округлыми зерна-

ми, имеющими фактор формы около 0,77. Выявлено, что сплав с нехваткой углерода 0,91 % относительно стехиометриче-

ского соотношения имеет наилучшее сочетание твердости и трещиностойкости – 11,1 ГПа и 16,0 мПа·м1/2.

Ключевые слова: крупнозернистые твердые сплавы, структура, содержание углерода, TaC, WC, фактор формы, узкофрак-

ционные порошки.
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Avdeenko E.N., Zamulaeva E.I., Zaitsev A.A., Konyashin I.Yu., Levashov E.A. 

Structure and properties of coarse-grained WC–Cо hard metals with extra homogeneous microstructure
The structure and properties of coarse-grained WC–6%Co hard metals with carbon deficiency from 0,11 to 1,31 % obtained from 

narrow fraction tungsten carbide powder with a grain size of 5 to 15 μm were studied with respect to the stoichiometric ratio. According 

to the results of metallographic analysis, 1390 to 1420 °C sintering temperatures provide a non-porous alloy state with normal carbon 

content, while alloys with lower carbon content feature considerable porosity. It is found that hard metals with less than 0,02 % residual 

porosity can be obtained at sintering temperatures of 1450–1475 °С regardless of the carbon content. It is shown that alloys with 
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Введение

Твердые сплавы (ТС) WC—Co представляют 

собой композиционный материал, состоящий из 

зерен карбида вольфрама и связующей фазы на ос-

нове кобальта [1—4]. Известно, что механические 

и эксплуатационные свойства ТС варьируются в 

широких пределах в зависимости от размера зерна 

фазы WC и концентрации кобальта [5—7]. Круп-

нозернистые твердые сплавы по сравнению со 

средне- и мелкозернистыми обладают повышен-

ной стойкостью к ударным нагрузкам и поэтому 

широко применяются для изготовления породо-

разрушающего и камнеобрабатывающего инстру-

мента [8—10]. 

Разработка крупнозернистых ТС с повышен-

ными эксплуатационными свойствами являет-

ся актуальной научной и практической задачей 

[11—16]. Традиционно сырьем для их производ-

ства служат порошки карбида вольфрама, по-

лучаемые по технологии высокотемпературной 

карбидизации. Такие порошки характеризуются 

крупнозернистой структурой, обладают повы-

шенной пластичностью [17—19] и представляют 

собой спеченные агломераты величиной 5—150 

мкм, состоящие из монокристаллических ча-

стиц WC размером 0,5—30 мкм. В процессе раз-

мола таких агломератов с кобальтом в шаровых 

вращающихся мельницах или аттриторах про-

исходит их разрушение, в результате чего в твер-

0,11–0,91 % carbon deficiency have a two-phase structure, while the alloy with 1,31 % carbon deficiency contains η phase inclusions 

in addition to WC and γ phase. It is determined that lower carbon content slows down the tungsten carbide grain growth process during 

liquid-phase sintering. EDX analysis was used to determine the concentration of tungsten dissolved in the binder phase – 10, 12, 15 

and 19 wt.% for hard metals with normal, low, medium and high carbon deficiency, respectively. Narrow fraction WC powders allow 

obtaining hard metals with rounded grains having a form factor of about 0,77. The alloy with 0,91 % carbon deficiency with respect to 

the stoichiometric ratio had the best combination of hardness and toughness (11,1 GPa and 16,0 MPa·m1/2).

Keywords: coarse-grained hard metals, structure, carbon content, TaC, WC, form factor, narrow fraction powders.
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досплавной смеси WC + Co присутствуют моно-

кристаллы WC c широким гранулометрическим 

распределением, а структура спеченного сплава, 

полученного из таких смесей, является, как пра-

вило, неоднородной по размеру зерна карбидной 

фазы. 

Если рассмотреть два ТС с фиксированным 

содержанием кобальта, одинаковым средним 

размером зерна (DWC), но различными среднеква-

дратичными отклонениями (СКО) размера зерна 

(σ1 и σ2), то в случае σ1 > σ2 сплав с меньшим СКО 

будет обладать повышенными трещиностойко-

стью и сопротивлением к ударным нагрузкам. 

Исследования in situ процесса распространения 

трещин в сплавах WC—Co показали, что 90 % 

энергии разрушения расходуется на пластиче-

скую деформацию связующей фазы, поэтому ее 

состояние во многих случаях определяет трещи-

ностойкость ТС в целом [20]. Средняя толщина 

кобальтовой прослойки может быть оценена сле-

дующим образом [21, 22]:

  (1)

где SWC/WC — площадь поверхности карбида, мкм2; 

SWC/Со — площадь поверхности карбида в пря-

мом контакте с кобальтом в твердом сплаве, мкм2; 
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DWC — размер зерна карбидной фазы, мкм; VCo и 

VWC — объемные доли Co и WC.

Из выражения (1) следует, что при прочих 

равных условиях сплав с бóльшим разбросом по 

размеру карбидного зерна (DWC) будет обладать 

бóльшим СКО средней толщины кобальтовой 

прослойки DСо, что должно приводить к пони-

женной трещиностойкости. Поскольку зарожде-

ние и распространение трещин происходят на са-

мом «слабом» элементе структуры, то материал с 

более однородной структурой будет иметь повы-

шенную трещиностойкость. Поэтому разработка 

ТС с однородной структурой является актуаль-

ным направлением исследований для сплавов, 

работающих в условиях высоких ударных на-

грузок.

На однородность структуры ТС влияют сле-

дующие факторы: гранулометрический состав 

порошка WC и его морфология; наличие в твер-

досплавной смеси микропримесей Na, K, Li, P, S 

и ингибирующих добавок; условия размола и спе-

кания и др. 

Целью настоящей работы являлось исследова-

ние влияния режимов спекания на свойства круп-

нозернистых твердых сплавов с особо однородной 

структурой, полученных из узкофракционных по-

рошков карбида вольфрама.

Методика проведения 
эксперимента

В работе использовался узкофракционный по-

рошок карбида вольфрама, ранее описанный в ра-

боте [23]. Свойства исходных материалов приведе-

ны в табл. 1.

Объектом изучения являлись крупнозернистые 

сплавы ВК6 с различным содержанием углерода в 

твердосплавной смеси, в составе которых также 

присутствовали небольшие добавки TaC. В табл. 2 

представлены характеристики исследованных об-

разцов с указанием степени снижения содержания 

углерода по отношению к стехиометрическому со-

отношению.

Смешивание компонентов производилось в 

шаровой вращающейся мельнице валкового типа 

в режиме «перекатывания», не допускающем зна-

чительного измельчения исходного порошка WC. 

Формование смесей осуществлялось в стальных 

пресс-формах при осевом давлении 150 МПа, затем 

полученные формовки спекались в вакуумно-ком-

прессионной печи GN-3312-6MPa-6 («Xiangtan 

Grand New PM Technology Co., Ltd», КНР). Подго-

товка металлографических шлифов проводилась 

на установке Rotopol-1 («Struers», Дания) по стан-

дартной методике с использованием шлифоваль-

Таблица 1

Свойства исходных порошков

Вещество Марка
Производитель, 

страна
Размер частиц, мкм Хим. состав, мас.%

WC – НИТУ «МИСиС», Россия 5–15
WC > 99,9,

O – 0,03

Co Extrafine «Umicore», Бельгия 1,5 (FSS) Co > 99, 99

TaC HGS «H.C. Starck», Германия < 2 TaC > 99,8

Таблица 2 

Характеристики исследованных сплавов

Марка сплава Наличие TaC Нехватка углерода* в сплаве, % Степень снижения содержания углерода*

ВК6 Нет 0,11 Низкая

ВК6НО Да 0,51 Низкая

ВК6СО Да 0,91 Средняя

ВК6ВО Да 1,31 Высокая

* Относительно стехиометрического соотношения.
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ных алмазных дисков и алмазных суспензий с раз-

мером зерна 9, 6, 3 и 1 мкм. 

Микроструктура сплавов и их химический 

состав исследовались методом растровой элек-

тронной микроскопии (РЭМ) на сканирующем 

электронном микроскопе «Hitachi S-3400N» 

(Япония), оснащенном рентгеновским энерго-

дисперсионным спектрометром NORAN, а так-

же с использованием оптического микроскопа 

отраженного света Axio Vert.A1 фирмы «Carl 

Zeiss» (Германия). Коэрцитивная сила компакт-

ных ТС измерялась на приборе Koerzimat Förster 

1.097 HCJ (Германия) согласно стандарту DIN 

EN ISO 3326.

Трещиностойкость крупнозернистых ТС с раз-

личной концентрацией легирующих функцио-

нальных добавок измерялась на универсальном 

твердомере Reicherter UH250 по методу Палмквиста 

в соответствии со стандартом ISO 28079:2009 при 

нагрузке на образец 980,7 Н. 

Определение твердости по Виккерсу (HV10) 

осуществлялось на автоматизированном твер-

домере HVS-50 в соответствии с ГОСТ 25172-82 

(ISO 3878-83) при нагрузке на образец 98,7 Н.

Результаты эксперимента

В производстве твердых сплавов — от исход-

ных порошков до готовой продукции — спекание 

является процессом, который обеспечивает до-

стижение 100 %-ной плотности, что в результате 

определяет требуемые механические и физические 

свойства твердосплавных изделий. Спекание ТС 

часто осуществляется в 2 этапа, но на современ-

ных установках отдельные стадии обычно объеди-

няются в один цикл спекания. 

Для исследования влияния режимов спекания 

на структуру и свойства крупнозернистых твердых 

сплавов в настоящей работе выбраны температуры 

спекания 1420, 1450, и 1475 °С. На рис. 1—3 пред-

ставлены микроструктуры образцов после спека-

ния при указанных температурах.

Анализ структурных составляющих сплавов 

ВК6, ВК6НО и ВК6СО выявил, что при всех режи-

мах спекания они содержат только WC и γ-фазу. 

Образцы с очень низкой концентрацией углерода 

(ВК6ВО) помимо этих фаз содержали включения 

η-фазы типа M6C (W3Co3C). При содержании фа-

зы типа М6С около 3 об.% ее распределение нерав-

Рис. 1. Микроструктура сплавов, спеченных при 1420 °С

а – сплав ВК6, б – ВК6НО, в – ВК6СО, г – ВК6ВО

a

в г

б
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Рис. 2. Микроструктура сплавов, спеченных при 1450 °С

а – сплав ВК6, б – ВК6НО, в – ВК6СО, г – ВК6ВО

Рис. 3. Микроструктура сплавов, спеченных при 1475 °С

а – сплав ВК6, б – ВК6НО, в – ВК6СО, г – ВК6ВО

a

a

в

в

г

г

б

б



Металловедение и термическая обработка

Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 4 • 2019 75

номерно, наблюдаются включения размером до 

30 мкм (см. рис. 2, г, 3, г и 4).

Зерна карбида вольфрама в исследованных 

сплавах имеют округлую форму в отличие от ТС, 

полученных по стандартной технологии, в кото-

рых карбидное зерно характеризуется призматиче-

ским габитусом. Температура спекания 1420 °С по-

зволила достичь беспористого состояния в сплаве 

с нормальным содержанием углерода (ВК6). Дру-

гие же три образца с пониженным содержанием 

углерода (ВК6НО, ВК6СО, ВК6ВО), спеченные при 

этой же температуре, характеризуются наличием 

пористости, что связано с образованием жидкой 

фазы в соответствии с фазовой диаграммой состо-

яния W—Co—C. 

Таким образом, при t = 1450÷1475 °С вне зависи-

мости от нехватки углерода получены беспористые 

сплавы (с пористостью меньше А0,02).

На рис. 5 приведены результаты определения 

коэрцитивной силы (Hс) и металлографического 

анализа спеченных сплавов. Видно, что с повы-

шением температуры спекания размер зерна кар-

бидной фазы (DWC) увеличивается, а недостаток 

углерода препятствует росту зерна. Ранее этот эф-

фект был установлен в работе [24]. Коэрцитивная 

сила с ростом температуры спекания уменьшает-

ся, что объясняется укрупнением зерен WC и, как 

следствие, увеличением средней толщины кобаль-

товых прослоек в сплаве в соответствии с форму-

лой (1).

Для исследуемых ТС важным с практической 

точки зрения является установление зависимости 

концентрации вольфрама, растворенного в свя-

зующей кобальтовой γ-фазе, от содержания угле-

рода. Концентрация растворенного вольфрама 

исследовалась методом МРСА с микрообластей 

связующей фазы площадью ~1 мкм2 (рис. 6). Для 

ТС с нормальным содержанием углерода количе-

ство вольфрама в связке составило 10 мас.%, а в 

образцах с низким, средним и высоким обезугле-

роживанием связующая фаза содержала 12, 15 и 

19 мас.% W соответственно. 

На рис. 7 представлены микроструктуры круп-

нозернистых твердых сплавов с особо однородной 

и стандартной структурами. В первом случае мате-

Рис. 6. Зависимость концентрации растворенного 

вольфрама в η-фазе твердых сплавов 

от степени обезуглероживания

Рис. 4. Характерная микроструктура сплава ВК6ВО

Включение η-фазы выделено пунктиром

Рис. 5. Зависимости коэрцитивной силы (а) 

и размера зерна карбидной фазы (б) 

от температуры спекания 

для крупнозернистых твердых сплавов с различным 

содержанием углерода
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риал имеет более узкое распределение по классам 

зернистости, причем зерна WC размером менее 

3 мкм в его структуре практически отсутствуют. 

Округлость зерен может быть количественно опи-

сана фактором формы: 

F = 4πS/P2,  (2)

где S — площадь зерна, м2; P — его периметр, м. 

По результатам анализа микроструктуры уста-

новлено, что у сплава с особо однородной струк-

турой F = 0,77±0,07, а у стандартного — 0,58±

±0,08. 

В табл. 3 приведены усредненные значения 

трещиностойкости (K1С) и твердости (HV10) круп-

нозернистых ТС с различным содержанием угле-

рода. Для сплава ВК6 с нормальным содержани-

ем углерода значение K1С = 15,2 мПа·м1/2, а НV10 =

= 10,1 ГПа. С уменьшением концентрации угле-

рода относительно стехиометрического соотно-

шения твердость ТС возрастает, что обусловлено 

измельчением структуры сплава за счет подавле-

ния перекристаллизации зерен WC через жидкую 

фазу, а также повышением твердости связующей 

фазы за счет формирования кобальтового твердого 

раствора с большей концентрацией растворенного 

вольфрама. 

Абсолютные значения трещиностойкости для 

исследованных образцов ТС достаточно велики. 

В то же время для сплавов с низким и средним 

отклонениями концентрации углерода в сторону 

снижения от стехиометрического значения, харак-

терного для сплава ВК6, несмотря на меньший раз-

мер зерна, наблюдается некоторый рост величины 

K1С. Сплав с пониженным содержанием углерода 

(ВК6СО) характеризуется оптимальным сочетани-

ем твердости и трещиностойкости.

Выводы

Таким образом, по результатам проведенных 

исследований можно сделать нижеследующие 

выводы.

1. При нехватке углерода в сплаве относительно 

стехиометрического соотношения до 0,91 % спе-

ченный сплав содержит только фазы WC и γ, а при 

нехватке углерода 1,31 % структура ТС становится 

трехфазной (с включениями η-фазы). 

2. Температура спекания, позволяющая до-

стичь беспористого состояния, зависит от содер-

жания углерода. Для двухфазных сплавов WC—Co 

с нехваткой углерода в сплаве относительно стехи-

ометрического соотношения до 0,91 % оптималь-

ная температура спекания составляет 1450 °С.

3. Применение исходных узкофракционных 

порошков WC позволяет получить ТС с особо од-

нородной микроструктурой и повышенной тре-

щиностойкостью.

Рис. 7. Характерные микроструктуры крупнозернистых твердых сплавов с особо однородной (а) и стандартной (б) 

структурами, а также соответствующие диаграммы зернистости карбидной фазы

Таблица 3

Трещиностойкость и твердость 
крупнозернистых твердых сплавов 
с особо однородной структурой

Сплав K1С, мПа·м1/2 HV10, ГПа

ВК6

ВК6НО

ВК6СО

ВК6ВО

15,2

15,9

16,0

15,1

10,1

10,8

11,1

11,6

a б
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4. Использование твердосплавных смесей с по-

ниженным содержанием углерода приводит к по-

давлению роста крупных зерен WC при жидкофаз-

ном спекании по механизму перекристаллизации 

мелкой фракции, что позволяет получать округ-

лые зерна WC с фактором формы 0,77.

5. Сплав с нехваткой углерода 0,91 % относи-

тельно стехиометрического соотношения имеет 

наилучшее сочетание твердости и трещиностой-

кости.
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