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АКТУАЛЬНЫЕ ТЕНДЕНЦИИ ПРИМЕНЕНИЯ 
РЕДКОЗЕМЕЛЬНЫХ МЕТАЛЛОВ И ИХ СОЕДИНЕНИЙ 

В ПРОИЗВОДСТВЕ МАГНИТНЫХ 
И ЛЮМИНЕСЦЕНТНЫХ МАТЕРИАЛОВ

© 2020 г. В.Б. Барановская, Ю.А. Карпов, К.В. Петрова, Н.А. Короткова

Институт общей и неорганической химии 

им. Н.С. Курнакова Российской академии наук (ИОНХ РАН), г. Москва, Россия

Статья поступила в редакцию 09.06.20 г., доработана 02.07.20 г., подписана в печать 24.08.20 г.

Аннотация: Рассмотрены современные тенденции применения редкоземельных металлов (РЗМ) в двух важнейших научно-тех-

нических сферах – производстве магнитных и люминесцентных материалов. Показано, что именно РЗМ придают этой про-

дукции уникальные свойства. Систематизирована информация по содержанию матричных и легирующих компонентов, их 

влиянию на достижение требуемых характеристик наиболее востребованных магнитных материалов. Описаны перспективы 

новых комбинаций РЗМ в дальнейшем прогрессе производства магнитных материалов различного назначения. Наряду с тради-

ционными композициями кобальт–самарий и неодим–железо–бор разработаны новые магнитные материалы с повышенны-

ми гистерезисными свойствами и температурно-временнóй стабильностью, синтезированы фазы с переменной валентностью, 

которые используются в качестве элементов памяти в информационных системах. Также рассмотрены и обобщены результаты 

исследований в другой важной области применения РЗМ – создании люминесцентных материалов. Люминофоры на основе 

соединений редкоземельных металлов используются в производстве ртутных ламп высокого давления с улучшенными харак-

теристиками, рентгеновских экранов, люминесцентных ламп высокого и низкого давлений, экранов электронно-оптических 

преобразователей. Узкополосные люминофоры на основе соединений РЗМ представляют интерес для ламп, применяемых в 

растениеводстве, особенно для районов с холодным климатом, где круглогодичное выращивание растений возможно только 

при применении дополнительных источников излучения. Выявлены тенденции синтеза люминесцентных материалов с исполь-

зованием различных РЗМ и их комбинаций. Акцентировано внимание на необходимости использования химически чистых 

прекурсоров РЗМ при создании таких материалов. Отмечена перспективность создания нанолюминофоров, а также совершен-

ствования способов синтеза и методов диагностики.
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Abstract: This review is devoted to the review of current trends in the use of rare-earth metals (REM) in two major scientific and technical 

fields – the production of magnetic and luminescent materials. The reviews show that it is REM that gives this product unique properties. 

The information on the content of matrix and alloying components, their influence on achieving the required characteristics of the most 

popular magnetic materials is systematized. The prospects of new combinations of rare-earth metals in the further progress of the production of 

magnetic materials for various purposes are shown. Along with the traditional cobalt-samarium and neodymium-iron-boron compositions, new 

magnetic materials with increased hysteresis properties and temperature-time stability have been developed, phases with variable valence have 
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Введение

Редкоземельные металлы (РЗМ) — стратегиче-

ское направление научно-технического прогрес-

са. Они составляют почти 20 % всех элементов Пе-

риодической таблицы Д.И. Менделеева, из ко-

торых состоит окружающий нас мир. Обладая 

уникальными свойствами, РЗМ нашли широкое 

применение в атомной, электронной, машино-

строительной, оборонной, химической, металлур-

гической промышленности и во многих других от-

раслях современной науки и техники. 

Количество исследований по применению РЗМ 

в различных сферах человеческой деятельности 

экспоненциально растет, в результате чего возни-

кает необходимость в систематизации имеющейся 

информации, обобщении требований к современ-

ным материалам на основе РЗМ и методов их диа-

гностики. Имеющийся материал слишком велик, 

чтобы изложить его в одной или нескольких ста-

тьях, нужна серия таких работ. 

В качестве первого опыта авторы настоящей 

статьи провели обзор достижений и проблем при-

менения РЗМ для производства высокоэффектив-

ных постоянных магнитов с уникальными свой-

ствами и не менее уникальных и востребованных 

люминесцентных материалов. 

Актуальные исследования 
в области производства 
постоянных магнитов NdFeB

Производство магнитов — крупнейшая область 

применения РЗМ. В табл. 1 обобщены исследова-

been synthesized, which are used as memory elements in information systems. The article also reviews and summarizes the results of studies in 

another important area of REM application – the creation of luminescent materials. Phosphors based on compounds of rare earth metals are 

used in the production of high-pressure mercury lamps with improved characteristics, X-ray screens, high and low pressure fluorescent lamps, 

screens for electron-optical converters. Narrow-band phosphors based on REM compounds are of interest for lamps used in plant growing, 

especially for areas with a cold climate, where year-round plant growth is possible only with the use of additional radiation sources.The trends 

in the synthesis of luminescent materials using various rare-earth metals and their combinations are revealed. Attention is turned to the need to 

use chemically pure precursors of rare-earth metals in the creation of such materials. The prospects of creating nanophosphors, as well as the 

improvement of synthesis methods and diagnostic methods, are noted.

Key words: rare-earth metals, magnetic materials, phosphors, alloying components. 
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ния, направленные на улучшение свойств посто-

янных магнитов посредством применения РЗМ, за 

последние 3 года. 

В настоящее время наиболее эффективным 

магнитом является NdFeB. Тем не менее многие 

современные технологии, например гибридные 

транспортные средства и ветрогенераторы, тре-

буют применения магнитов с улучшенными ха-

рактеристиками. Как видно из данных табл. 1, 

большинство исследований в настоящее время 

направлены на улучшение теплостойкости и кор-

розионной стойкости магнитов NdFeB. Эти свой-

ства зависят от их микроструктуры и химического 

состава. Фактическая рабочая температура NdFeB 

является относительно небольшой из-за низкой 

температуры Кюри (около 312 °C), что приводит к 

быстрому снижению коэрцитивной силы при вы-

соких температурах (более чем 200 °C). Для улуч-

шения коэрцитивной силы и тепловой устойчиво-

сти магнитов NdFeB в основном применяются три 

способа:

— традиционное легирование тяжелыми ред-

коземельными элементами (РЗЭ), такими 

как Dy и Tb [1];

— межзерновое сложение (intergranular addition) [2];

— диффузия по границам зерен [3—5]. 

Как показал проведенный обзор, в настоящее 

время стремятся отказаться от первого способа 

улучшения свойств постоянных магнитов. В ос-

новном это обусловлено относительно высокой 

стоимостью Dy, Tb и других тяжелых РЗЭ, а также 

ограниченностью природных ресурсов. 



6

Известия вузов. Цветная металлургия • 6 • 2020

Izvestiya Vuzov. Tsvetnaya Metallurgiya • 6 • 2020 

Таблица 1. Исследования, направленные на улучшение свойств постоянных магнитов, 
опубликованные в период 2018–2020 гг.

Table 1. Studies to improve the properties of permanent magnets, published for the period 2018–2020

Предложенное в работе 

техническое решение
Особенности исследования

Лит. 

источник

Добавка сплава R80Ga20, 

где R – Pr, Dy и Tb, 

для улучшения 

коэрцитивной силы 

горячедеформированных 

магнитов NdFeB

Показан способ увеличения коэрцитивной силы (iHc) горячих деформирован-

ных магнитов NdFeB (до 20 кЭ) за счет добавки сплава, содержащего РЗЭ, 

что дает возможность изготовления магнита NdFeB MQ3 увеличенной толщины 

для высокотемпературных применений.

Для проведения исследований в коммерческие образцы порошка NdFeB 

MQU-F (размер частиц d = 50÷250 мкм) добавляли 2 мас.% порошка R80Ga20 

(d = 100÷200 мкм), где R представляет собой Pr, Dy или Tb.

Исследовали магнитные свойства и структуру в зависимости от применяемого 

РЗЭ и температуры отжига. Проведенные эксперименты показали, что коэрцитив-

ная сила горячего деформированного магнита улучшается с 15,0 до 17,2–18,7 кЭ 

при легировании сплавом R80Ga20, но при этом максимальная магнитная энергия 

BHmax незначительно снижается с 41,5 до 34,1–38,7 кДж/м3.

Магнит, легированный Tb80Ga20, демонстрирует более высокое значение 

iHc = 18,7 кЭ среди легированных аналогов после отжига при t = 600 °С. 

[1]

Добавка Ce-содержащего 

сплава для повышения 

коэрцитивной силы 

горячедеформированных 

магнитов NdFeB

Добавка сплава (Pr71Nd27Ce2)70Cu30 демонстрирует значительное улучшение 

коэрцитивной силы магнита NdFeB от 15,0 до 19,0 кЭ (и даже до 20,1 кЭ при 

использовании сплава с более высоким содержанием Се – (Pr71Nd9Ce20)70Cu30).

Проведенные исследования показали, что это достигается за счет эффекта 

магнитной изоляции с Ce-содержащей фазой на границе зерна и улучшения 

микроструктуры. 

Таким образом, разработан способ повышения коэрцитивной силы горячих 

деформированных магнитов NdFeB без использования более дорогих тяжелых 

редкоземельных элементов.

[2]

Использование процесса 

диффузии по границам зерен 

(GBDP) – нанесение тонкой 

пленки DyZn на поверхность 

спеченного магнита NdFeB 

для улучшения 

коэрцитивной силы 

и тепловой стабильности

Пленку DyZn на поверхности спеченного магнита NdFeB наносили методом 

магнетронного распыления постоянного тока. В результате достигнуто значитель-

ное увеличение коэрцитивной силы (с 1174,1 до 1711,4 кА/м) при небольшом 

снижении остаточного напряжения (с 1,20 до 1,19 Тл).

За счет диффузии по границам зерен улучшается термостойкость магнитов NdFeB. 

Оптимизация микроструктуры и состав зернограничных фаз, а также сформиро-

ванный переходный слой (Nd, Dy)2Fe14B являются основными причинами значи-

тельного повышения внутренней коэрцитивной силы.

[3]

Применение 

сплавов Pr–Al–Cu 

с низкой температурой 

плавления в процессе 

диффузии по границам 

зерен для увеличения 

коэрцитивной силы 

спеченных магнитов 

NdFeB

В результате диффузионной обработки магнита (состав, мас.%: 

Nd26,74Pr4,68Fe67,16Co0,72Mn0,17Al0,12Ga0,11Si0,11Cu0,09Zr0,09Bbal) легкоплавкими 

сплавами Pr70Al10Cu20, Pr70Al15Cu15 и Pr70Al20Cu10 коэрцитивная сила (размер 

образца магнита составлял 7 × 7 × 2 мм) была увеличена с 1000 до 1360, 1615 

и 1714 кА/м соответственно. Диффузионная обработка осуществлялась при t = 800 °С 

в течение 2 ч, а затем образцы отжигались 3 ч при 500 °С в вакуумной печи. 

Исследование образцов различной толщины показало, что коэрцитивность 

уменьшалась с увеличением толщины магнита, а ее повышение на 27 % было зафик-

сировано в магните толщиной 6 мм. Для больших блочных магнитов наилучшие 

результаты получены при диффузионной обработке сплавом Pr70Al20Cu10: достиг-

нуто увеличение коэрцитивной силы на 49 % для магнита размером 10 × 10 мм.

Таким образом, легкоплавкие сплавы Pr–Al–Cu могут эффективно оптимизи-

ровать структуру границ зерен и улучшить коэрцитивность магнитов NdFeB.

[4]

Использование процесса 

диффузии по границам 

зерен (GBDP) – нанесение 

пленки Pr/Dy–Zn 

для улучшения магнитных 

свойств и термостойкости 

постоянных магнитов 

NdFeB

Поверхность магнита NdFeB покрывали пленками Pr/Dy–Zn (чистота коммер-

ческих образцов составляла 99,9 % и 99,95 % соответственно) с использованием 

системы магнетронного распыления постоянного тока при комнатной температуре 

в течение 2 ч. Затем покрытые пленкой магниты подвергались термодиффузион-

ной обработке при t = 600÷900 °С в течение 1–11 ч и последующему отжигу 

при 450–550 °С в течение 2 ч в вакууме 5·10–3 Па.

Результаты показали, что коэрцитивность магнита после диффузионной обра-

ботки Pr–Zn возрастает с 963,96 до 1317,14 кА/м. Также наблюдалось улучшение 

термостабильности и микроструктуры за счет использования метода диффузии 

по границам зерен. 

[5]
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Окончание таблицы 1

Еnd of table 1

Предложенное в работе 

техническое решение
Особенности исследования

Лит. 

источник

Исследование 

микроструктуры 

спеченных магнитов 

LRE–Fe–B 

(LRE – La, Ce и Y) 

для получения 

улучшенных магнитных 

характеристик

Систематически охарактеризовано поведение La, Ce и Y в течение всего 

металлургического процесса производства спеченных магнитов 

(Nd0,75LRE0,25)30,5FebalAl0,1Cu0,1B1 (LRE – La, Ce и Y), содержащих 25 мас.% La, Ce 

и Y, – литья полосы, спекания и отжига. 

Образцы для исследования изготавливали из чистых (99,9 %) Fe, Fe–B, Nd, La, 

Ce, Y, Cu и Al. Состав полученных магнитов был следующим, мас.%: 

Nd10,34La3,58Fe79,71Al0,24Cu0,10B6,03, Nd10,34Ce3,55Fe79,74Al0,24Cu0,10B6,03 

и Nd10,13Y5,48Fe78,14Al0,24Cu0,10B6,03. 

Исследования образцов проводили с помощью рентгеновского дифрактометра, 

растрового электронного микроскопа и просвечивающего электронного 

микроскопа.

Самые высокие магнитные характеристики продемонстрировал магнит на осно-

ве Y (Br = 12,29 кгс, Hcj = 8,79 кЭ, BHmax = 35,28 кДж/м3), а самые низкие – маг-

нит на основе La (Br = 12,48 кгс, Hcj = 6,19 кЭ, BHmax = 35,52 кДж/м3). Оптималь-

ными магнитными свойствами обладает Ce-содержащий магнит (Br = 13,12 кгс, 

Hcj = 11,82 кЭ, BHmax = 39,86 кДж/м3).

Исследование микроструктуры магнитов Nd–La/Ce/Y–Fe–B выявило, что гра-

ница зерен Се-содержащего магнита толще, чем у магнитов с Се и Y, и составляет 

4,2 нм. 

[6]

Добавка 0,1 мас.% Ag 

для оптимизации 

микроструктуры, 

магнитных и механических 

свойств спеченного 

магнита NdFeB

Серебро в количестве 0,1 мас.% было добавлено в состав магнита NdFeB 

для изучения влияния Ag на микроструктурные изменения. В ходе исследования 

микроструктуры магнитов NdFeB и NdFeB + Ag с помощью сканирующей элект-

ронной микроскопии было установлено, что они имеют двухфазную структуру 

с основной фазой Nd2Fe14B и обогащенной Nd-фазой между зернами. При этом 

Ag имеет тенденцию к распределению в обогащенной Nd-фазе. 

Показано, что добавка Ag приводит к увеличению коэрцитивной силы (Hcj) магни-

та NdFeB + Ag, а остаточное (Br) и максимальное энергетические произведения 

(BHmax) уменьшаются. При этом не наблюдалось значительного улучшения удар-

ной вязкости образца NdFeB + Ag. 

Согласно фрактографическим исследованиям оба магнитных материала демонст-

рируют хрупкое межзеренное и трещинное разрушение вдоль зерна Nd2Fe14B.

[7]

Возможность улучшения 

свойств традиционных 

железосодержащих сплавов 

для создания магнитов 

без РЗЭ

Рассмотрены перспектива и современное состояние разработок магнитов 

на основе железа, не содержащих РЗЭ. Исследованы тонкие магнитные пленки, 

нанокомпозиты и наноструктуры. 

Благодаря структурной инженерии и наноструктурированию удалось улучшить 

магнитные и механические характеристики сплава Fe–Co.

[8]

Технология 3D-печати 

образцов NdFeB

Аддитивное производство, или 3D-печать, изначально применялось как ме-

тодика создания прототипов из пластика, что привело к успеху в получении из-

делий, используемых для обеспечения безопасности, и медицинских имплантатов. 

Сегодня возможно изготовление изделий любых желаемых формы, геометрии, 

конструкции и с требуемыми механическими свойствами. 3D-печать значитель-

но упрощает производство магнитов в форме сетки, новое фазовое магнитное 

прототипирование, а также позволяет эффективно использовать редкоземель-

ные элементы. 

В настоящее время с помощью этого метода развивается производство постоян-

ных магнитов Nd–Fe–B. Однако при этом требуется разработка существенных 

дополнительных технологических приемов, чтобы получить необходимую струк-

туру магнита, а именно, зерна основной фазы NdFeB размером 0,1–10 мкм, 

что требуется для достижения достаточно высокой коэрцитивной силы образца. 

Для печатных магнитов NdFeB следующей целью будет попытка формирования 

микроструктуры путем направленной кристаллизации.

[9]
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Поэтому в последние годы большинство работ 

посвящены исследованиям двух других способов 

создания высокоэффективных магнитов — меж-

зернового сложения (intergranular addition) [2] и 

диффузии по границам зерен [3—5].

Экономические и экологические преимуще-

ства вызвали огромный интерес к использованию 

в магнитах более дешевых и распространенных в 

земной коре РЗЭ, таких как La, Ce или Y, для ча-

стичной (или полной) замены Nd [6]. Достаточно 

высокие магнитные показатели и температуру 

Кюри (TC = 565 K) имеют магниты Y2Fe14B. Од-

нако, как отмечают ученые, достигнутые магнит-

ные характеристики магнитов на основе Ce, La и 

Y все-таки значительно ниже теоретических. Как 

известно, магнитные свойства существенно зави-

сят не только от состава, но и от структуры. Поэто-

му усилия многих ученых направлены на улучше-

ние микроструктуры магнитов La/Ce /Y2Fe14B [6].

Еще одним актуальным направлением исследо-

ваний являются работы по улучшению механиче-

ской прочности постоянных магнитов [7]. Несмо-

тря на высокие магнитные свойства NdFeB, один 

из основных недостатков, который ограничивает 

их широкое применение, — это характерная хруп-

кость таких материалов. Из-за низкой прочности 

может произойти их разрушение во время про-

мышленного применения. Как правило, магниты 

NdFeB имеют двухфазную структуру, состоящую 

из основной фазы Nd2Fe14B и фазы «Nd-rich» (обо-

гащенной неодимом). Поскольку обогащенная 

Nd-фаза имеет меньшую прочность и более высо-

кую пластичность, чем основная Nd2Fe14B, разру-

шение магнитов NdFeB обычно происходит по ме-

ханизму межзеренного разрушения. 

Чтобы улучшить механические свойства маг-

нитов NdFeB и расширить их потенциальные об-

ласти применения используются различные спо-

собы. Так, ударная вязкость спеченных магнитов 

NdFeB может быть повышена за счет увеличения 

объемной доли обогащенной Nd-фазы путем до-

бавления небольшого количества Al, Ga, Cu и 

Nb. Ударопрочность магнитов NdFeB возрастает 

с увеличением содержания Nd и Dy, но снижается 

с повышением содержания Pr. Продолжаются ис-

следования влияния добавок других элементов на 

механические свойства магнитов, например [7]. 

Экономические и экологические соображения 

также способствуют развитию разработок по соз-

данию магнитов, не содержащих РЗЭ [8]. В этом 

направлении усилия ученых в основном направле-

ны на поиск технических решений для улучшения 

характеристик традиционных магнитных матери-

алов, применяемых еще в прошлом веке, таких как 

высокоуглеродистая сталь, сплав Fe—Co, тройные 

сплавы Fe—Co—M (где M = Mo, W), Fe—Ni—Al и 

ряд сплавов AlNiCo. К настоящему времени бла-

годаря структурной инженерии и наноструктури-

рованию удалось улучшить магнитные и механи-

ческие характеристики сплава Fe—Co [8]. Однако 

характеристики магнитов из традиционных ма-

териалов пока что далеки от свойств магнитов на 

основе РЗЭ. 

Еще одним направлением разработок в обла-

сти производства постоянных магнитов является 

изучение возможностей технологий 3D-печати [9]. 

Несмотря на то, что такие исследования начали 

проводить совсем недавно, можно заключить, что 

этот метод позволит значительно повысить значе-

ния остаточной намагниченности, генерируемого 

магнитного потока и в перспективе даст возмож-

ность приблизить свойства таких магнитов к ха-

рактеристикам магнитов, изготовленных по тра-

диционной технологии спекания.

Исследования других перспективных 
магнитных и диэлектрических 
материалов, содержащих РЗЭ

В последние годы интерес к магнитным и ди-

электрическим материалам значительно вырос 

из-за их потенциального применения в промыш-

ленных, технологических и биомедицинских об-

ластях [10, 11]. В табл. 2 обобщены публикации, по-

священные разработке перспективных материалов 

с применением РЗЭ, за последние 3 года.

Пристальное внимание исследователей при-

влекают к себе манганиты редкоземельных эле-

ментов со структурой перовскита по причине их 

необычных гальваномагнитных свойств, что де-

лает эти материалы перспективными для приме-

нения в электронной технике. Кроме того, такие 

соединения также могут быть востребованы для 

топливных элементов, электролизеров кислород-

содержащих газов и датчиков кислорода. Поэтому 

ряд работ посвящен синтезу и изучению структур-

ных, магнитных и электрических свойств различ-

ных магнитных оксидов со структурой перовски-

та, легированных РЗЭ (La, Nd, Sm, Gd и Dy) [10, 11]. 

Также в последние годы проводятся исследова-

ния влияния легирования манганита лантана лег-

коплавкой добавкой Bi2O3. Так, авторы [11] иссле-
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Таблица 2. Исследования, посвященные разработке перспективных магнитных материалов 
на основе РЗЭ, опубликованные в период 2018–2020 гг.

Table 2. Studies devoted to the development of advanced magnetic materials based on REE, 

published for the period 2018–2020

Объекты 

исследования

Используемые РЗЭ 

и их соединения
Особенности исследования

Лит. 

источник

Манганиты 

La0,6R0,1Ca0,3MnO3, 

легированные РЗЭ 

(R – La, Nd, 

Sm, Gd и Dy), 

со структурой 

перовскита

La2O3 (99,9 %), 

Nd2O3 (99,9 %), 

Sm2O3 (99,9 %), 

Gd2O3 (99,9 %), 

Dy2O3 (99,9 %)

Проведено сравнительное исследование образцов манганитов 

La0,6R0,1Ca0,3MnO3, легированных редкоземельными элементами 

(R – La, Nd, Sm, Gd и Dy), со структурой перовскита. 

Порошкообразные образцы La0,6R0,1Ca0,3MnO3 (R – La, Nd, Sm, Gd 

и Dy) были получены золь-гель процессом Pechini.

Все соединения однофазные и кристаллизуются в пространственной 

группе Pbnm с ромбической симметрией. Параметры и объем элемен-

тарной ячейки уменьшаются при замене La другими РЗЭ с меньшим 

ионным радиусом. 

Показано, что магнитные характеристики и свойства переноса 

электронов синтезированных соединений зависят от среднего ионного 

радиуса вводимых лантанид-ионов. 

Измерения температурной зависимости намагниченности показали, 

что все полученные соединения демонстрируют переход из парамаг-

нитного в ферромагнитное состояние. Температура, при которой про-

исходит такое изменение намагниченности, падает пропорционально 

уменьшению ионного радиуса лантаноид-ионов. При этом темпера-

туры упорядочения (TC) и замерзания (TF) также снижаются. 

[10]

Висмутсодержащий 

манганит лантана 

BixLa1–xMnO3 

(0,025  х  0,1)

La2O3 

(ОСЧ)

Нанопорошки BixLa1–xMnO3 (0,025  x  0,1) синтезированы золь-гель 

методом. Из них получены однофазные объемные образцы со струк-

турой ромбоэдрически искаженного перовскита. Показано, что при-

чина значительного роста размера зерна с повышением х – объемная 

ионная диффузия Bi3+. 

Из измерений температурных зависимостей мнимой части динами-

ческой магнитной восприимчивости χ′′(Т) следует, что легированный 

висмутом LaMnO3 выше 130 К является слабонеоднородным 

ферромагнетиком (ФМ), содержащим несколько ФМ-фаз, а ниже 

130 К наблюдается переход в состояние спинового стекла 

с температурой замерзания магнитных моментов ФМ-кластеров 

 115 K.

[11]

Наноферриты меди 

CuFe1,85RE0,15O4, 

легированные РЗЭ 

(RE – La, Gd, Nd)

Нитраты лантана 

La(NO3)3·6H2O 

(99 %), 

гадолиния 

Gd(NO3)3·6H2O 

(99 %) 

и неодима 

Nd (NO3)3·6H2O 

(99 %)

Для приготовления чистого наноферрита (CuFe2O4) и наноферрита 

(CuFe1,85RE0,15O4), легированного редкоземельными элементами 

(La, Gd и Nd), использован сонохимический метод. 

Эффективность легирования редкоземельными ионами (La3+, Nd3+, 

Gd3+) подтверждена результатами рентгеновской дифракции. 

Размер кристалла наноферритов, легированных La, Nd, Gd, меньше, 

чем у нелегированных соединений. Изображения сканирующей 

электронной микроскопии показывают сферическую морфологию 

с агломерацией до некоторой удлиненности.

Оптическая энергия запрещенной зоны чистых наноферритов меди 

составляет 1,72 эВ, а легированных РЗЭ – 5,01÷5,14 эВ. 

Показано, что за счет легирования РЗЭ намагниченность насыщения 

уменьшается, а остаточная намагниченность и коэрцитивная сила 

увеличиваются. 

Таким образом, улучшенные оптические, диэлектрические и маг-

нитные свойства легированных редкоземельными элементами ферри-

тов меди делают их перспективными материалами для продольных 

магнитных носителей записи на высокой частоте.

[12]
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Продолжение таблицы 2

Сontinuation of table 2

Объекты 

исследования

Используемые РЗЭ 

и их соединения
Особенности исследования

Лит. 

источник

Нанокомпозиты 

редкоземельных 

ортоферритов 

(RFeO3) 

(R – Nd и Y) 

и магнетита (Fe3O4)

Nd (NO3)3·9H2O 

(99,99 %, Aldrich), 

Y(NO3)3·9H2O 

(99,99 %, Aldrich)

Получены и охарактеризованы индивидуальные нанокомпозиты редко-

земельных ортоферритов (RFeO3) (R – Nd и Y) и магнетита (Fe3O4). 

Ортоферриты RFeO3 были синтезированы золь-гель методом и добав-

лены во время синтеза магнетита в трех различных номинальных 

концентрациях: RFeO3/Fe3O4 = 90/10, 50/50 и 10/90. 

С использованием мессбауэровской спектроскопии подтверждены 

суперпарамагнитные свойства полученных наноразмерных 

композитов при комнатной температуре. Анализ VSM показал, что 

намагниченность насыщения ортоферрита улучшается с увеличением 

содержания магнетита.

Композиты имеют среднее распределение размеров частиц (5–50 нм) 

и максимальную удельную скорость поглощения (55 Вт/г) после 30 мин 

воздействия переменного магнитного поля 220 Э. 

Результаты показали, что нанокомпозиты с концентрациями 

RFeO3/Fe3O4 = 50/50 и 10/90 имеют идеальные характеристики для 

магнитной пиротерапии в диапазоне t = 41÷46 °C и, следовательно, 

являются многообещающими системами для выявления и лечения 

онкологических заболеваний. 

[13]

Редкоземельные 

титанаты Ho2Ti2O7 

и Yb2Ti2O7

Химически чистые 

оксиды Ho2O3, 

Yb2O3 и TiO2

Проведено сравнение магнитных свойств нанокомпозитных и объем-

ных образцов фрустрированных магнитов. В качестве объектов иссле-

дования выбраны Ho2Ti2O7 и Yb2Ti2O7.

Синтез объемных соединений Yb2Ti2O7 и Ho2Ti2O7 со структурой 

пирохлорного типа был выполнен твердофазным методом. Образцы 

нанокомпозитов получены путем пропитки межсферических 

пустот опаловых матриц частицами титаната с размерами 

менее 50 нм. 

Изучены кривые намагниченности и температурные зависимости 

магнитной восприимчивости. Установлено, что магнитные свойства 

объемных титанатов и нанокомпозитных титанатов существенно раз-

личаются.

Показано, что намагниченность нанокомпозитного титаната с части-

цами Ho2Ti2O7 в области 30 кЭ меньше намагниченности объемного 

титаната. При этом разница не пропорциональна объемной доле 

титаната в нанокомпозите, а значительно сильнее. Для нанокомпо-

зитного титаната с частицами Yb2Ti2O7 уменьшение намагниченности 

примерно пропорционально доле титаната в нанокомпозите.

Кривые намагничивания нанокомпозитных и объемных образцов 

титаната значительно различаются. В первом случае они имеют петлю 

гистерезиса как минимум при температуре 2 К, тогда как во втором – 

она отсутствует. 

Для объемных титанатов Ho2Ti2O7 и Yb2Ti2O7 закон Кюри–Вейса 

приближенно выполняется в интервале Т = 2÷50 К, но отклонения 

являются существенными в более широком диапазоне температур, 

тогда как для нанокомпозитных титанатов существует разница между 

измеренными температурными зависимостями восприимчивости 

в слабом поле 100 Э при охлаждении и нагревании.

[14]

Титанат европия 

EuTiO3

Eu2O3

Проведены исследования по получению титаната европия EuTiO3 по тех-

нологии твердофазного спекания оксида европия (Eu2O3) и диоксида 

титана (TiO2) в присутствии механоактивированного углерода. 

Представлены результаты измерения петли гистерезиса получен-

ного EuTiO3 на вибрационном магнитометре.

[16]
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Окончание таблицы 2

Еnd of table 2

Объекты 

исследования

Используемые РЗЭ 

и их соединения
Особенности исследования

Лит. 

источник

Интерметаллиды 

R–Au (R – Ce, 

Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, 

Dy, Ho, Er, Tm, 

Yb и Lu)

Ce, Pr, Nd, Sm, 

Gd, Tb, Dy, Ho, 

Er, Tm, Yb и Lu

Рассмотрены различные физические свойства интерметаллидов 

R–Au (R – Ce, Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Yb и Lu) структуры 

CsCl – структурные, тепловые, магнитные, термодинамические, термо-

электрические и упругость. Эти материалы имеют высокие точки 

плавления, а также высокую твердость среди известных интерметал-

лидов лантаноидов. 

Приведено описание их физических свойств. В ходе исследования 

получены справочные данные для будущей экспериментальной/теоре-

тической работы с этими наименее изученными материалами, что 

поможет выявить пробелы в текущем состоянии знаний о данных 

соединениях.

[17]

Бориды 

редкоземельных 

элементов

–

Бориды РЗЭ демонстрируют интересные и разнообразные магнитные 

свойства. Электронно-дефицитные атомные каркасы бора представляют 

собой хорошую комбинацию с редкоземельными атомами, которые 

относительно локализованы и вносят вклад во внешнюю оболочку 

электронов для стабилизации различных образовавшихся структур. 

Редкоземельные бориды – соединения с особенно интересными 

физическими характеристиками, такими как тяжелые фермионы, 

кондоизоляторы, топологические изоляторы. Также в статье описаны 

и другие физические свойства боридов – полярно-индуцированный 

ферромагнетизм и магнитное квадрупольное упорядочение. 

Показано, что сверхпроводимость возникает в редкоземельных 

боридах только в LuB12 при довольно низких температурах (~0,4 K). 

Причины этой особенности также подробно обсуждаются авторами.

[18]

Бориды 

редкоземельных 

элементов

–

Рассмотрено несколько интересных физических свойств редкоземель-

ных боридов, обусловленных особенностями их кристаллической 

структуры. Экспериментально показано, что 20-гранный кластер B12 

усиливает магнитное взаимодействие в слабых магнитных системах. 

Существует интерес к потенциалу боридов как высокотемпературным 

термоэлектрическим материалам для использования в электростан-

циях. Бор-икосаэдрические соединения обычно имеют большие коэф-

фициенты Зеебека. Бориды также обладают относительно небольшой 

теплопроводностью, несмотря на обычно сильную ковалентную связь.

Описаны возможные механизмы снижения решеточной теплопро-

водности в боридах. Исследовано несколько боридов с улучшенными 

термоэлектрическими свойствами.

[19]

Высокоэнтропийные 

интерметаллические 

соединения 

на основе SmCo5

РЗЭ и Со 

(>99,9 %)

Исследована зависимость конфигурационной энтропии от структуры 

и магнитных свойств следующих соединений: SmCo5, (Sm1/2Nd1/2)Co5, 

(Sm1/3Nd1/3Y1/3)Co5 и (Sm1/4Nd1/4Y1/4Tb1/4)Co5. Образцы были при-

готовлены путем дуговой плавки в защитном ультрааргоновом газе. 

Показано, что единая фаза со структурой типа CaCu5 образуется 

в (Sm1/2Nd1/2)Co5, (Sm1/3Nd1/3Y1/3)Co5 и (Sm1/4Nd1/4Y1/4Tb1/4)Co5. 

Высокая энтропия проявляется у соединения (Sm1/4Nd1/4Y1/4Tb1/4)Co5. 

Установлено, что с увеличением эквиатомного отношения редкоземель-

ных элементов конфигурационная энтропия возрастает и вызывает 

уменьшение параметров решетки и объемы элементарной ячейки.

Морфологические изображения показывают, что зерна растут и агло-

мерируют с легирующими эквиатомными редкоземельными элемен-

тами Y и Tb. Это вызывает снижение коэрцитивной силы.

Выявлено, что намагниченность образца не может достигать насыще-

ния в пределах максимального поля 30 кЭ при комнатной температуре, 

кривая намагничивания соответствует модели Ланжевена для SmCo5 

и (Sm1/2Nd1/2)Co5 и модифицированной модели Ланжевена 

для (Sm1/3Nd1/3Y1/3)Co5 и (Sm1/4Nd1/4Y1/4Tb1/4)Co5 соответственно. 

Исследования соединений Sm–Nd, Sm–Nd–Y и Sm–Nd–Y–Tb пока-

зали, что намагниченность увеличивается при замене Nd на Sm и умень-

шается при введении Y и Tb в эквиатомном соотношении с Sm. Это озна-

чает, что конфигурационная энтропия мало влияет на процесс намаг-

ничивания при комнатной температуре.

[20]
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довали микроструктуру и магнитные состояния 

LaMnO3 при его слабом легировании ионами Bi3+. 

Измерения температурных зависимостей показа-

ли, что выше 130 К висмут, содержащий манганит 

лантана BixLa1–xMnO3 (0,025  х  0,1), является 

слабонеоднородным ферромагнетиком, однако 

ниже 130 К наблюдается переход в состояние спи-

нового стекла.

Значительное внимание материаловедов и 

инженеров привлекают также ферриты из-за их 

уникальных оптомагнитных и диэлектрических 

свойств. В зависимости от структуры различают 

несколько видов ферритовых материалов: фер-

рит-шпинели, феррит-гранаты, ортоферриты и 

гексаферриты. Наиболее перспективными яв-

ляются магнитомягкие ферриты, которые легко 

намагничиваются и размагничиваются [12]. Эти 

ферриты имеют высокую намагниченность, тон-

кую петлю гистерезиса, низкое коэрцитивное поле 

и небольшие потери энергии. Следовательно, при-

менение магнитомягких ферритов очень полезно 

в технологических устройствах и уменьшает про-

блемы с электромагнитными помехами. 

Ферриты меди (CuFe2O4) являются уникаль-

ным примером магнитомягких материалов. Бла-

годаря высокой проницаемости, механической 

твердости, низкому удельному электросопротив-

лению и химической стабильности они использу-

ются в магнитно-резонансной томографии, маг-

нитном охлаждении и медицинской диагностике. 

Проведенные в ряде работ исследования показы-

вают, что магнитные и диэлектрические свойства 

ферритов могут быть улучшены за счет введения 

ионов РЗМ (La3+, Gd3+, Nd3+, Sm3+, Yb3+ и др.) [12].

Еще одним перспективным классом этих сое-

динений являются редкоземельные ортоферриты 

RFeO3 (R — Nd и Y) [13]. Благодаря своим уникаль-

ным физико-химическим свойствам они находят 

применение в фотокатализаторах, приводимых в 

действие видимым светом, газовых сепараторах, 

катодах в твердооксидных топливных элемен-

тах, сенсорных и магнитооптических материалах. 

Кроме того, недавние исследования [13] показали 

перспективность использования наночастиц этих 

соединений в наногибридных композитах для пи-

ротерапии.

Повышенный интерес исследователей в насто-

ящее время вызывают также низкотемпературные 

магнитные свойства редкоземельных титанатов со 

структурой пирохлора, в основном за счет реали-

зации состояния «спинового льда» [14]. Свойства-

ми спинового льда обладают титанаты диспрозия 

Dy2Ti2O7 и гольмия Ho2Ti2O7. Исследуются также 

другие соединения, которые потенциально могут 

проявлять подобные свойства, например Yb2Ti2O7, 

Er2Ti2O7 и др. Магнитные характеристики мате-

риала в состоянии спинового льда можно описать 

концепцией существования и движения «магнит-

ных монополей» [14, 15]. Эти необычные магнит-

ные состояния реализуются при сверхнизких тем-

пературах, как правило менее 1 К. Несмотря на 

то, что такие температуры пока не очень удобны 

для практических применений, проводятся новые 

эксперименты с монополями, которые позволят 

лучше понять динамику магнитных дефектов в 

веществе. И, возможно, в будущем эти разработки 

все-таки найдут практическое применение, на-

пример в технологиях на основе спинтроники. 

Объектом подробных экспериментальных и 

теоретических исследований также является тита-

нат европия со структурой перовскита EuTiO3. Он 

способен проявлять свойства мультиферроика, 

что характеризует его как потенциального канди-

дата для использования в многофункциональных 

устройствах как гражданского, так и военного на-

значения. Полученные авторами [16] результаты 

позволяют отнести данный сплав как к магнито-

твердым, так и магнитомягким материалам, одна-

ко для его эффективного практического примене-

ния необходимы дальнейшие исследования.

Интерметаллиды с высокой температурой 

плавления являются привлекательными матери-

алами для высокотемпературных применений. 

Перспективные соединения этого типа — интер-

металлиды золота и лантаноидов R—Au (R — Ce, Pr, 

Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Yb и Lu). Благо-

даря их электрическим и тепловым свойствам они 

широко применяются в электронной промышлен-

ности. Недавно проведенные исследования пока-

зали [17], что эти соединения обладают высокими 

твердостью и термической стойкостью, а следова-

тельно, могут быть использованы в высокотемпе-

ратурных технологиях, таких как автомобильные 

двигатели, авиационная и аэрокосмическая тех-

ника, магнитострикционные устройства, а также 

спинтроника. 

Перспективным классом соединений РЗЭ яв-

ляются бориды [18, 19]. Редкоземельные бориды 

обладают богатым спектром физических свойств. 

Их электронные и магнитные физические харак-

теристики зависят от валентности редкоземельных 

атомов, а также от структуры 4f-оболочек. К редко-
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земельным боридам можно отнести немагнитные 

материалы (например, LuB4 и LaB6), сверхпровод-

ники (LuB12), плотные кондосоединения (CeB6), 

ферромагнитный полуметалл (EuB6), системы 

с переменной валентностью, которые также мо-

гут рассматриваться как кондоизоляторы (SmB6, 

YbB12). Кроме того, существуют различные виды 

редкоземельных боридов — дибориды, тетрабо-

риды, гексабориды, додекабориды и даже изоли-

рующие высшие бориды и т.д., магнитные и элек-

трические свойства которых активно исследуются 

учеными. 

Еще одним перспективным применением РЗЭ 

является создание высокоэнтропийных сплавов 

(ВЭС), которые содержат не менее 4—5 различных 

компонентов. Классическими примерами ВЭС 

являются многокомпонентные сплавы, в которых 

элементы находятся в равных атомных долях. Кри-

сталлическая решетка таких сплавов, состоящая из 

атомов элементов с разными электронным строе-

нием и размерами, существенно искажена. Вслед-

ствие этого ВЭС обладают рядом улучшенных фи-

зических свойств, в том числе и механических. Для 

них характерны благоприятное сочетание прочно-

сти и пластичности, высокая устойчивость как к 

термическим, так и механическим воздействиям. 

К настоящему времени изучено множество раз-

личных ВЭС (FeCoNiCr, FeCoNiCrMn, NbMoTaW, 

NbMoTaVW, HfNbTaTiZr и др.). 

В последнее время исследования сосредото-

чены на ВЭС, имеющих гексагональную плотно-

упакованную структуру. При этом ключевую роль 

в улучшении физических характеристик этих со-

единений играют РЗЭ (DyGdHoTbY, DyGdLuTbY, 

DyGdLuTbTm и др.) [20]. Тем не менее, несмотря на 

высокие характеристики разработанных высоко-

энтропийных материалов, исследования носят по-

ка чисто научный характер и направлены на уста-

новление закономерностей влияния различных 

факторов на свойства получаемых соединений. 

Актуальные исследования в области 
люминесцентных материалов 
на основе РЗЭ

В настоящее время ведутся активные работы 

по синтезу новых перспективных материалов с 

высокими люминесцентными характеристиками. 

Как видно из табл. 3, в течение последних несколь-

ких лет люминесцентные материалы, в которых 

используются оксиды кремния или алюминаты в 

качестве неорганических матриц, привлекли зна-

чительное внимание [21]. Такие материалы пер-

спективны для применения в оптических зондах, 

освещении, лазерах, технике обнаружения подде-

лок и фальсификаций и др. Однако использова-

ние РЗЭ, в частности Eu3+ и Tb3+, в этих основах 

затруднено, поскольку они не могут быть присо-

единены к такой матрице напрямую из-за их раз-

личной полярности. Поэтому в течение последних 

нескольких лет усилия ученых направлены на 

разработку способов получения этих соединений 

[22—24]:

— синтез мезопористых наночастиц оксида 

кремния;

— нековалентная привитая сополимеризация с 

поверхностью оксида кремния;

— ковалентная связь комплексов РЗЭ с окси-

дом кремния;

— метод выращивания на затравке комплексов 

РЗЭ с последующим введением в оболочку 

диоксида кремния;

— модифицирование поверхности диокида 

кремния с помощью катионных поверхност-

но-активных веществ с последующим при-

соединением комплексов РЗЭ и др.

Интенсивность фотолюминесценции ионов 

РЗЭ может быть усилена с помощью некоторых 

сенсибилизаторов и модификаторов поверхно-

сти [25, 26] Так, ионы некоторых РЗЭ эффектив-

но передают свою энергию возбуждения другим 

РЗЭ-ионам. Передача энергии может как улучшить 

интенсивность фотолюминесценции иона РЗЭ, 

так и привести к генерации белого света путем 

настройки концентраций иона-донора и иона-

акцептора. Передача энергии между примесными 

ионами играет важную роль в таких процессах, 

как сенсибилизация и тушение люминесценции. 

Механизмы передачи энергии между иона-

ми РЗМ в кристаллофосфорах описаны в обзорах 

[27, 28]. Они зависят от многих факторов: вида и 

концентрации ионов РЗЭ, структуры кристалли-

ческой решетки, температуры и др. В различных 

кристаллических решетках лантаноиды могут вы-

ступать и как доноры, и как акцепторы энергии. 

Сведения об ионах лантаноидов, между которыми 

наблюдается передача энергии, приведены в табл. 4. 

Из ее данных видно, что ион Се3+ может быть до-

нором энергии для ионов Sm3+, Tb3+, Yb3+, а ему 

могут передавать энергию ионы Eu3+, Nd3+, Sm3+, 

Tb3+. Поэтому наличие примесей этих элементов 

в основе люминофора, например в Y3Аl5О12, может 
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Таблица 3. Исследования в области люминесцентных материалов на основе РЗЭ, 
опубликованные в период 2018–2020 гг.

Table 3. Studies in the field of luminescent materials based on REE, published for the period 2018–2020

Объекты исследования
Используемые РЗЭ 

и их соединения
Особенности исследования

Лит. 

источник

Люминесцентный 

материал 

на основе 

оксида кремния 

SiO2@CTAB@Eu(DBM)3phen

Eu(NO3)3·6H2O 

(99,99 %)

Синтезирован новый люминесцентный материал на основе 

оксида кремния SiO2@CTAB@Eu(DBM)3phen. Для модифи-

кации поверхности SiO2 использовано катионное поверх-

ностно-активное вещество ЦТАБ. Затем комплекс РЗЭ 

(Eu(DBM)3phen) был присоединен к модифицированным 

микросферам SiO2.

Результаты исследования показали, что полученные люмино-

форы имеют пик излучения при длине волны 360 нм. Интен-

сивность люминесценции увеличивалась при добавлении 

7–17 мас.% Eu(DBM)3phen. Между тем комплексы 

SiO2@CTAB@Eu(DBM)3phen могут сохранять свою люми-

несценцию в щелочном растворе с рН = 8÷12. Кроме этого, 

они продемонстрировали выдающуюся термостойкость 

от 120 до 270 °С.

Полученный люминесцентный материал 

SiO2@CTAB@Eu(DBM)3phen потенциально пригоден для 

синтеза функциональных полимерных композитов или 

может быть востребован в медицинской диагностике.

[21]

LiLaMo2O8:Eu3+,R 

(R – Bi3+ и Sm3+)
Eu, Sm

Серия люминофоров LiLaMo2O8:Eu3+,R (R – Bi3+ и Sm3+) 

синтезирована методом высокотемпературной твердотель-

ной реакции на воздухе. Люминофор LiLaMo2O8:Eu3+ с воз-

буждением на длине волны 395 нм демонстрирует красный 

свет в диапазоне λ = 525÷725 нм, при этом интенсивность 

фотолюминесценции может быть увеличена в ~ 2,35 раза 

при использовании сенсибилизаторов – ионов Bi3+ или Sm3+. 

Оптимальные концентрации ионов Eu3+, Bi3+ и Sm3+ состав-

ляют 4 %.

Экспериментальные результаты показали, что люминофоры 

LiLaMo2O8:Eu3+, R (R – Bi3+ и Sm3+) могут использо-

ваться в качестве потенциально красных излучающих мате-

риалов для белых светодиодов на основе ближнего ультра-

фиолета (λ ~ 395 нм) или синего света (λ ~ 465) нм.

[25]

Вольфрамат гадолиния, 

легированный 

Ho3+/Yb3+
Ho, Yb

Исследовано влияние добавки ионов Li+ на частоту преобра-

зования люминофора вольфрамата гадолиния, легирован-

ного Ho3+/Yb3+. В нем образуются две моноклинные крис-

таллические фазы Gd2WO6 и Gd2(WO4)3. Люминофоры, 

легированные Ho3+/Yb3+, демонстрируют интенсивное излу-

чение с повышением частоты (UC) при возбуждении с 976 нм. 

Добавление иона Li+ значительно увеличивает интенсив-

ность эмиссии UC. 

Также установлено, что при введения Li+ полярность петли 

гистерезиса изменяется.

Эти люминофоры могут быть перспективны для оптических 

переключающих устройств.

[26]

Литий-силикатный 

синий люминофор 

Li2Ca2Si2O7:Ce3+

CeO2 

(>99,99 %)

Щелочно-земельные силикаты, легированные РЗЭ, широко 

известны в области люминесцентных материалов. 

В работе исследован литий-силикатный синий люминофор 

Li2Ca2Si2O7:Ce3+. Его излучение происходит из двух разных 

люминесцентных центров. Кроме того, Li2Ca2Si2O7:Ce3+ 

демонстрирует сильное синее излучение при λ ~ 415 нм 

с высоким квантовым выходом и стабильное излучение 

при высокой температуре и непрерывной электронной луче-

вой бомбардировке. 

Таким образом, это исследование дает новое понимание 

для разработки высокоэффективных и высокочистых 

трихроматических люминофоров.

[29]
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Продолжение таблицы 3

Сontinuation of table 3

Объекты исследования
Используемые РЗЭ 

и их соединения
Особенности исследования

Лит. 

источник

Люминофор 

NaCaGaSi2O7:Ce3+/Tb3+

Tb4O7 (99,99 %), 

CeO2 (99,99 %)

Разработан люминофор NaCaGaSi2O7:Ce3+/Tb3+ сине-зеле-

ного свечения для работы в ближних ультрафиолетовых 

светодиодах белого свечения (WLED).

Для проведения исследований методом высокотемпера-

турной твердофазной реакции были синтезированы образцы 

люминофоров NaCaGaSi2O7:Ce3+,  NaCaGaSi2O7:Tb3+ 

и NaCaGaSi2O7:Ce3+/Тb3+. 

Результаты исследования показали, что передача энергии 

между Ce3+ и Tb3+ в матрице происходит в основном 

по диполь-дипольному механизму, критические расстояния 

ионных пар (Rc) были рассчитаны методом спектрального 

перекрытия. 

Выявлено, что интенсивность эмиссии Ce3+ и время жизни 

распада уменьшаются с увеличением концентрации Tb3+ 

в образцах NaCaGaSi2O7:Ce3+/Tb3+. Полученный люмино-

фор имеет широкую полосу возбуждения – от 230 

до 410 нм.

Разработанный материал NaCaGaSi2O7: Ce3+/Tb3+ пер-

спективен для применения в светодиодном освещении 

и дисплеях. 

[30]

Гибридный материал 

на основе оксида графена 

и РЗЭ Eu–TTA–PMA/GOS

Чистый EuCl3

Авторы данной работы взялись за сложную задачу – син-

тезировать высокоэффективные люминесцентные гибрид-

ные материалы на основе оксида графена и редкоземельных 

элементов с высокими люминесцентными характеристи-

ками. Ее трудность связана с сильным эффектом гашения 

флюоресценции оксидом графена. 

Разработанный материал Eu–TTA–PMA/GOS продемон-

стрировал более сильную интенсивность свечения, более 

длительный срок службы и лучшую термостойкость, чем 

у чистых комплексов Eu3+. 

Этот материал имеет много потенциальных применений, 

например биосенсоры и оптические материалы.

[31]

Новые гибридные 

люминесцентные 

материалы на основе РЗЭ

–

Представлены последние исследования в области много-

компонентных люминесцентных материалов на основе РЗМ. 

Рассмотрены новейшие многокомпонентные гибриды ред-

коземельных элементов, в том числе неорганические и орга-

нические полимерные гибриды, гибриды с пористыми узла-

ми типа «hostguest», соединения типа «ядро–оболочка», 

нанокомпозиты, гибридные гели, полимерные гибриды 

и другие специальные соединения. Описаны возможные 

недостатки и преимущества этих соединений. 

[32]

Люминофоры AZrO3 

(A – Ba, Ca, Sr), 

легированные РЗЭ

–

Рассматриваются люминофоры на основе циркония 

(CaZrO3, BaZrO3 и SrZrO3), легированные РЗЭ, синтезиро-

ванные различными способами.

Проведено сопоставление различных типов люминофоров 

на основе циркония. Приводятся способы синтеза, 

характеристики, оптические свойства и обсуждены области 

их применения, например для дисплеев и датчиков.

[33]
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Фотолюминесцентные 

материалы, 

легированные РЗЭ

–

Описаны структура и оптические свойства различных 

фотолюминесцентных материалов, легированных редкозе-

мельными элементами. 

Показано, что на интенсивность фотолюминесценции 

существенное влияние оказывают структурные изменения 

люминофоров. Рассмотрены различные процессы, влияю-

щие на эти изменения. 

Исследовано влияние на свойства люминофоров условий 

синтеза, процесса отжига, концентрации донорных и акцеп-

торных ионов, времени реакции, сенсибилизаторов и моди-

фикаторов поверхности.

Обсуждаются будущие возможности для изменения струк-

туры и свойств люминофоров. Также рассматриваются но-

вые химически синтезированные люминофоры, легирован-

ные редкоземельными элементами.

[34]

Галоидные соединения 

на основе РЗЭ

ReCl3 

(Re – Sc, Y, La)

Разработка новых экологически чистых люминесцентных 

материалов имеет огромное значение для производства полу-

проводников, датчиков и дисплеев. Авторы синтезировали 

серию галоидных соединений на основе редкоземельных 

элементов Sc, Y и La с использованием метода твердофаз-

ного синтеза: Rb8CuSc3Cl18, Rb8CuY3Cl18, Rb8AgSc3Cl18 

и Rb2LaCl5.

Полученные результаты показали, что Rb8CuSc3Cl18 дает 

синее фотолюминесцентное излучение. В этом соединении 

два иона Cu (I) соединены с тремя редкоземельными галоид-

ными октаэдрами, образуя кластер. Появление Cu(I) галоид-

ного кластера открывает новую стратегию для создания 

перспективных люминофоров.

[35]

TiO2:Nd–Al Nd2O3

Показано, что совместное легирование алюминием и неоди-

мом улучшает характеристики тонкопленочных материалов 

диоксида титана (TiO2). Для проведения исследования были 

изготовлены тонкие пленки TiO2:Nd и TiO2Nd–Al на под-

ложке Si, используя технику лазерной абляции. 

Показано, что совместное легирование Al и Nd усиливает 

излучение Nd3+ при косвенном возбуждении через узко-

полосные фотоны и снижает его при прямом возбуждении. 

Установлено также, что добавки Al и Nd вызывают измене-

ния в кристаллическом поле вокруг иона РЗЭ.

Исследования образцов показали, что Al подавляет нера-

диационное возбуждение ионов Nd3+ в TiO2. Подавление 

безызлучательных процессов считается результатом реду-

цированной кластеризации, которая способствует снятию 

возбуждения посредством миграции энергии и, таким обра-

зом, имеет важное значение для повышения эффективности 

инфракрасных светодиодных материалов.

[36]

Высокодисперсные формы 

оксида цинка, 

легированного РЗЭ

Tm, Er, Eu, Yb, 

Sm, Ho, Nd, Pr

Легирование ZnO редкоземельными и 4d-переходными эле-

ментами является популярным методом манипулирования 

оптическими характеристиками систем ZnO. 

Исследованы свойства порошков оксида цинка, легирован-

ных РЗМ, полученных по различным технологиям. Изучены 

работы по получению описанных структур. Определены 

критерии подбора лучших технологических параметров 

роста тонких пленок. 

[37]
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Нанокристаллический 

люминофор Y2O3, 

легированный Tb3+
Tb

Нанолюминофор Y2O3, легированный Tb3+, был получен ме-

тодом синтеза в реакциях горения. 

Исследование методами рентгеновской дифракции (XRD), 

сканирующей электронной микроскопии (SEM) и просвечи-

вающей электронной микроскопии (TEM) выявило нано-

кристаллическую природу образца. В спектре поглощения 

ультрафиолетового излучения, видимого и ближнего инфра-

красного излучения нанолюминофора наблюдалось большое 

количество полос, обусловленных зоной переноса заряда 

и электронными переходами 4f–4f иона Tb3+.

Нанолюминофор Y2O3, легированный Tb3+, излучает интен-

сивный зеленый свет. Оптимальная интенсивность излуче-

ния достигается при концентрации 1 мол.% Tb3+.

Отжиг синтезированного люминофора при более высокой 

температуре повышает интенсивность излучения до 5 раз. 

Это связано с увеличением кристалличности образца, умень-

шением поверхностных дефектов и центров оптического 

тушения. 

Согласно диаграмме CIE образцы Y2O3, легированные 

Tb3+, имеют фотохромную природу (цветовую перестройку) 

с изменением концентрации иона Tb3+ и длины волны 

возбуждения. 

Проведенные исследования показали, что отожженный ма-

териал имеет увеличенный срок службы. 

Таким образом, полученный материал может быть исполь-

зован в фотохромных дисплеях и фотонных устройствах.

[38]

Люминофоры Gd2(MoO4)3, 

легированные 

Ho3+/Tm3+/Yb3+
Ho, Tm, Yb

Синтезированы люминофоры на основе Gd2(MoO4)3, леги-

рованные ионами трех РЗЭ: Ho3+/Tm3+/Yb3+ традиционным 

золь-гель методом. Обнаружено, что люминофоры могут 

излучать интенсивное свечение синего (475 нм), зеленого 

(542 нм) и красного (660 нм) цветов с повышением частоты 

при лазерном возбуждении λ = 980 или 915 нм. В частности, 

цвет излучения люминофоров можно настроить от красного 

до лавандового, регулируя мощность непрерывных лазеров 

с длиной волны 980 или 915 нм. 

Кроме того, исследована люминесценция с повышением 

частоты при возбуждении импульсным лазером с λ = 980 нм. 

Цвет излучения изменяется от зеленого до синего и от зеле-

ного до желтого в зависимости от частоты и ширины 

импульса. 

Комбинируя вышеперечисленные методы, реализуются мно-

гоцветный и белый свет, что указывает на потенциальное 

применение этих материалов в цветных дисплеях с динами-

ческим отображением.

[39]

ZnWO4, 

легированный 

Tm3+, Yb3+, Mg2+
Tm, Yb

Синтезирован люминофор ZnWO4, легированный Tm3+, 

Yb3+ и Mg2+, методом твердофазной реакции. 

Присутствие иона Mg2+ улучшает кристалличность и размер 

частиц люминофора. 

Благодаря ионам Tm3+, Yb3+ люминофор демонстрирует 

фотолюминесценцию с повышением частоты. При возбуж-

дении с λ = 976 нм люминофор имеет синее свечение с уве-

личенной частотой и излучение в ближней инфракрасной 

области. В присутствии иона Mg2+ интенсивность излуче-

ния возрастает до 2 раз. 

[40]
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YVO4, 

легированный 

Tm3+/Yb3+/Zn2+

Tm, Yb

Люминофоры метаванадата иттрия (YVO4), легированные 

Tm3+/Yb3+/Zn2+, получены с помощью химического соосаждения 

и твердофазного метода. 

При возбуждении диодным лазером непрерывного действия на 

длине волны 980 нм у образца YVO4, легированного Tm3+, Yb3+ 

и Zn2+, наблюдалось увеличение синего свечения примерно в 3000 

по сравнению с люминофором YVO4, легированным только Tm3+, 

и в 40 раз по сравнению с люминофором YVO4, легированным 

Tm3+ и Yb3+. 

Исследование эмиссии с понижением частоты (DC) показало уве-

личение примерно в 50 раз для синей полосы в люминофорах, леги-

рованных тремя РЗЭ, по сравнению с образцами с добавкой одного 

элемента. 

Разработанные люминофоры могут быть использованы в люми-

несцентной спектроскопии, устройствах отображения и ультрафи-

олетовых чиповых светодиодах.

[41]

BaBi2Nb2O9:

:Li+/Tm3+/Er3+/Yb3+ Tm, Er, Yb

Люминофоры BaBi2Nb2O9:Li+/Tm3+/Er3+/Yb3+ были успешно 

синтезированы высокотемпературным твердофазным методом. 

Благодаря содержанию Tm3+ и Li+ они демонстрируют белое све-

чение с повышением частоты. Кроме того, белый свет получен 

при введении 2 % Li, 0,5 % Tm3+, 0,05 % Er3+ и 8 % Yb3+. 

Таким образом, соединение BaBi2Nb2O9 перспективно в качестве 

матрицы для люминофоров, генерирующих «красное–зеленое–

синее» свечение. 

[42]

Нанокристаллический 

люминофор Y2O3, 

легированный Sm3+

Sm

Люминофор Y2O3, легированный Sm3+, получен синтезом в реак-

циях горения. Он излучает красновато-оранжевый цвет с центром 

на λ = 606 нм благодаря переходу 4G5/2 → 6H7/2 при возбуждении 

с различными длинами волн – 238, 363, 407, 424 и 464 нм. Интен-

сивность излучения отожженного люминофора повышается 

до 3 раз. 

Улучшение интенсивности фотолюминесценции связано с увели-

чением кристалличности, размера частиц и уменьшением центров 

оптического гашения. Срок службы уровня 4G5/2 увеличивается 

в отожженном люминофоре. 

Таким образом, нанокристаллический люминофор Y2O3, легиро-

ванный Sm3+, может быть перспективен для дисплеев и фотонных 

устройств.

[43]

ZnGa2O4, 

легированный 

Er3+/Yb3+/Li+

Er, Yb

Впервые ярко выраженная красная люминесценция наблюдалась 

в люминофоре ZnGa2O4, легированном Er3+/Yb3+/Li+, синтезиро-

ванном методом твердофазной реакции. 

Спектры поглощения имеют большое количество пиков в ультра-

фиолетовой и ближней видимой областях спектра из-за ионов 

Er3+ и Yb3+. 

Люминофор ZnGa2O4, легированный Er3+/Yb3+, проявлял излуче-

ние с повышением частоты зеленого, красного цветов при возбуж-

дении излучением с длиной волны 980 нм. Исследования показали 

зависимость цвета люминофора в зависимости от концентрации 

ионов Er3+ и мощности падающего излучения. 

Интенсивность люминесценции люминофора, легированного 

Er3+/Yb3+, была увеличена более чем в 2 раза благодаря добавке Li+. 

Предполагается, что увеличение интенсивности свечения связано 

с увеличением кристалличности и размера частиц люминофора. 

Время жизни уровней 4S3/2 и 4F9/2 также увеличилось в присут-

ствии ионов Li+. 

Люминофор ZnGa2O4, легированный Er3+/Yb3+/Li+, может быть 

использован в устройствах фотонного, оптического нагрева и из-

мерения температуры.

[44]
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Наноразмерные 

люминофоры 

Ca2M8(SiO4)6O2:Eu 

(M – Y, Gd) 

и Cа2La8(GeO4)6O2:Eu

Y2O3, Gd2O3, 

Eu2O3 

(99,99 %)

Разработан способ получения новых сложнооксидных нано-

люминофоров путем испарения электронным пучком в ва-

кууме или атмосфере аргона красно-оранжевых кристалло-

фосфоров РЗЭ составов Ca2M8(SiO4)6O2:Eu (M – Y, Gd) 

и Cа2La8(GeO4)6O2:Eu. 

Предположительно обнаружено восстановление ионов 

Eu3+ → Eu2+ в электронном пучке за счет разрыва связи 

Si(Ge)–O в тетраэдрах SiO4 и GeO4 в процессе испарения об-

разцов и захвата высвободившегося электрона ионами Eu3+. 

Изучены спектрально-люминесцентные характеристики 

поликристаллических люминофоров Ca2M8(SiO4)6O2:Eu 

(M – Y, Gd), Cа2La8(GeO4)6O2:Eu и полученных на их осно-

ве наноразмерных люминофоров. Установлено, что при пе-

реходе от объемного образца Ca2Y8(1–x)Eu8x(SiO4)6O2 к 

нанопорошку величина ширины запрещенной зоны (Eg) 

увеличивается. Обнаружена модификация КР-спектров при 

переходе образцов люминофоров в наноразмерное состоя-

ние. Полученные наноразмерные люминофоры имеют синее 

свечение, а на основе германата – белое.

[45]

Таблица 4. Передача энергии между ионами РЗЭ [27]

Table 4. Energy transfer between REE ions [27]

Ион – акцептор энергии Ион – донор энергии

Ce3+ Eu3+, Nd3+, Sm3+, Tb3+

Pr3+ Nd3+, Eu3+, Yb3+, Gd3+

Nd3+ Er3+, Dy3+, Sm3+, Pr3+, Eu3+, Yb3+, Tm3+, Tb3+

Sm3+ Dy3+, Nd3+, Ce3+, Tb3+

Eu3+ Er3+, Tm3+, Dy3+, Sm3+, Nd3+, Pr3+, Yb3+, Gd3+, Tb3+

Tb3+ Ce3+, Sm3+, Gd3+, Nd3+, Eu3+, Yb3+

Dy3+ Er3+, Nd3+, Pr3+, Eu3+, Yb3+, Tb3+

Ho3+ Tm3+, Nd3+, Yb3+, Eu3+, Er3+, Tb3+

Er3+ Ho3+, Tm3+, Nd3+, Yb3+, Eu3+, Tb3+

Tm3+ Nd3+, Yb3+, Er3+, Tb3+

Yb3+ Ce3+, Pr3+, Nd3+, Sm3+

существенно изменять оптические характеристи-

ки люминесцентных составов.

Авторы [25] синтезировали люминофор 

LiLaMo2O8, легированный Eu3+, Sm3+ и Bi3+, ме-

тодом твердофазного синтеза при высокой темпе-

ратуре. Полученный люминофор продемонстри-

ровал интенсивное красное понижающее преоб-

разование фотолюминесценции за счет переноса 

энергии от ионов Sm3+ и Bi3+ к Eu3+. В работе [26] 

исследовано влияние ионов Li+ на частоту преоб-

разования и внутреннюю оптическую бистабиль-

ность вольфрамата гадолиния, легированного 

Ho3+ и Yb3+. Введение ионов Li+ увеличивает ин-

тенсивность UC-излучения такого люминофора. 

В настоящее время большое внимание исследо-

вателей привлекает изучение люминофоров в на-

нокристаллическом состоянии (сложные оксиды, 

фосфаты, ванадаты, титанаты, молибдаты, фто-
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риды и т.д.) [38, 45, 46]. Нанолюминофоры, т.е. на-

нокристаллические диэлектрические материалы, 

легированные некоторыми редкоземельными ио-

нами, могут демонстрировать новые, а в ряде слу-

чаев улучшенные оптические свойства по сравне-

нию с традиционными люминофорами. При этом 

возможно целенаправленно изменять оптические 

и люминесцентные свойства нанолюминофоров, 

используя размерные эффекты, что может оказать-

ся очень важным для практических применений. 

Перспективными являются наночастицы, ле-

гированные фторидами РЗЭ. В частности, синте-

зированы и исследованы оптические свойства и 

структура наночастиц LaF3, легированных Eu, Er, 

Nd, Ho, Ce3+, Tb3+, Ce3+/Tb3+, Er3+/Yb3+, и NaYF4, 

легированных Er3+/Yb3+ или Tm3+/Yb3+, а также 

частиц YF3:Eu3+, YF3:Tb3+, YF3:Er3+, Yb3+ и др. 

[46]. Такие материалы обычно имеют низкую энер-

гию фононов, что приводит к малой вероятности 

безызлучательного распада и, следовательно, к 

высокой интенсивности свечения по сравнению с 

большинством других неорганических матриц. 

С появлением методов синтеза коллоидных 

растворов люминесцентных нанокристаллов, ле-

гированных РЗЭ, возможна реализация их уни-

кальных оптических свойств в биотехнологиче-

ских применениях. Например, эти материалы 

становятся потенциальными кандидатами для 

использования в качестве биологических меток. 

Также путем синтеза в реакциях горения автора-

ми [38] получен оксидный нанолюминофор на ос-

нове Y2O3, активированный ионами Tb3+, который 

излучает интенсивный зеленый свет и может быть 

использован в фотохромных дисплеях и фотонных 

устройствах. 

При легировании нанолюминофра Y2O3 иона-

ми Sm3+ получено красновато-оранжевое свече-

ние с пиком на длине волны 606 нм [43]. Такой 

материал также может быть перспективен для 

дисплеев и фотонных устройств. Авторы [45] раз-

работали способ получения сложнооксидных 

силикатных и германатных нанолюминофоров, 

содержащих ионы Eu3+ (Ca2Y(Gd)8(SiO4)6O2 : Eu, 

Ca2La8(GeO4)6O2 : Eu). Установлено, что при пе-

реходе из кристаллического в наноаморфное со-

стояние эти люминофоры изменяют цвет фото-

люминесценции с красно-оранжевого на синий и 

белый. Такие материалы перспективны для кон-

струирования LED-устройств. 

Неорганические люминофоры, легированные 

РЗЭ, широко используются в светодиодах (WLED) 

и дисплеях полевой эмиссии (FED) из-за их вы-

сокой яркости, стабильности и экологичности. 

С целью улучшения световых характеристик свето-

диодов и дисплеев, таких, например, как световая 

эффективность, цветность и срок эксплуатации, 

продолжаются работы по созданию новых высоко-

эффективных люминофоров [29, 30]. В последние 

годы многие исследования в этой области посвяще-

ны литийсодержащим щелочно-земельным сили-

катам (Li—M—Si—O). Авторы [29] для активации 

этих люминофоров использовали ионы Ce3+. Также 

ведутся разработки новых люминофоров на осно-

ве оксида/диоксида циркония, например CaZrO3 

и SrZrO3, легированных Gd3+ и Eu3+ [33]. Такие 

материалы наиболее перспективны для дисплеев 

FED и плазменных дисплейных панелей. Кроме 

того, предложены способы повышения эффек-

тивности инфракрасных светодиодных тонкопле-

ночных материалов на основе TiO2, в частности за 

счет двойного легирования с использованием Al 

и Nd [36].

Высокоэффективные люминофоры, легиро-

ванные РЗЭ, изготавливаются на основе микро- и 

наноструктурированного ZnO [37]. Этот материал 

имеет большие перспективы для создания полно-

стью интегрированного дисплея с полевой эмис-

сией. Легирование редкоземельными металлами 

данного полупроводника открывает перспективы 

создания светоизлучающих приборов (LED) на за-

данную длину волны как в видимой (при легиро-

вании Tm, Er и Eu), так и ближней инфракрасной 

(при легировании Yb, Sm и Er) областях спектра. 

Приборы на основе ZnO, легированного Er, Ho, 

Nd и Pr, могут работать при повышенных темпера-

турах и воздействиях ионизирующих излучений, 

поскольку температурный спад внутрицентровых 

переходов обратно пропорционален величине ши-

рины запрещенной зоны. Однако все потенци-

альные улучшенные характеристики могут быть 

достигнуты лишь при высокой эффективности ле-

гирования полупроводниковой матрицы [37].

Интересные оптические свойства демонстри-

руют люминофоры, легированные тремя РЗЭ, 

например: YVO4, легированный Tm3+/Yb3+/Ho3+, 

или Gd2(MoO4)3, легированный Ho3+/Tm3+/Yb3+, 

или BaBi2Nb2O9, легированный Li+/Tm3+/Er3+/Yb3+, 

и др. [39—42] Они излучают свечение с настраи-

ваемым цветом, что приводит к генерации белого 

света, перспективного в устройствах отображения, 

чиповых светодиодах и т.п. 

Ряд публикаций за последние годы посвя-
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щен синтезу новых гибридных соединений 

(NaCaGaSi2O7 : Ce3+/Tb3+, Eu—TTA—PMA/GOS и 

др.), пригодных для использования в светодиодах 

и оптических материалах [30—32]. В работе [35] по-

казана возможность синтеза галоидных соедине-

ний на основе меди и редкоземельных элементов 

(Sc, Y, La), демонстрирующих синее фотолюми-

несцентное излучение, пригодное для использо-

вания в датчиках и дисплеях. Однако, несмотря на 

большие успехи, достигнутые в области люминес-

центных гибридных редкоземельных материалов, 

практическое их использование пока затруднено, 

поскольку необходимы дальнейшие исследования 

их микроструктуры и свойств, а также усовершен-

ствование способов синтеза [34]. 

Заключение

В представленном литературном обзоре оха-

рактеризованы две важные сферы практического 

применения РЗМ, их соединений и сплавов в со-

временных отраслях науки и техники — созда-

ние магнитных и люминесцентных материалов. 

Уникальные физические и химические характе-

ристики РЗМ делают их привлекательными для 

использования в инновационных направлениях 

производства, поэтому сферы их применения рас-

ширяются высокими темпами. Однако следует 

отметить, что возможности такого применения 

могут быть реализованы при условии обеспечения 

определенных требований к исходным компонен-

там и конечной продукции по химическому соста-

ву — содержанию матричных, легирующих ком-

понентов, сопутствующих элементов и примесей. 

Только при обеспечении этих требований может 

быть достигнуто необходимое качество материа-

лов, и для этого нужно создать соответствующие 

методы диагностики и контроля. Поэтому следу-

ющим важным шагом должна быть разработка ра-

циональных технических требований к их составу 

и созданию методов целевого определения техно-

логически важных компонентов и примесей.
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Аннотация: Проведено моделирование процесса горячей объемной штамповки поковки из алюминиевого сплава АК4-1 для 

поршня двигателя внутреннего сгорания (ДВС) беспилотного летательного аппарата (БПЛА) с помощью программного ком-

плекса Deform-3D. Объектом исследований служил поршень ДВС, устанавливаемый на один из типов БПЛА российского про-

изводства. При моделировании использовались следующие параметры: температура оснастки и заготовки составляла 450 °C, 

скорость движения пуансона – 5 мм/с, показатель трения по Зибелю – 0,4. В качестве модели материала была выбрана жест-

копластическая среда. Количество элементов (6000) было выбрано таким образом, чтобы в наименьшем сечении поковки их 

умещалось не менее 3. На примере штампованной поковки поршня показано, что с помощью компьютерного моделирования 

с использованием программы Deform-3D можно разрабатывать технологию горячей объемной штамповки заготовок из алю-

миниевых сплавов для изготовления поршней для ДВС БПЛА. При этом компьютерное моделирование позволяет произвести 

оценку энергосиловых параметров процесса горячей объемной штамповки, изучить характер формоизменения заготовки при 

штамповке, внести необходимые корректировки в виртуальный технологический процесс, а также разработать конструкцию 

штампового инструмента, что дает возможность при проектировании реального процесса подобрать наиболее эффективные 

технологические решения. Изложенная методика компьютерного моделирования может быть рекомендована для анализа и про-

ектирования технологии изготовления других штампованных поковок из алюминиевых сплавов.

Ключевые слова: горячая объемная штамповка, алюминиевые сплавы, компьютерное моделирование, Deform-3D, штамп, пор-

шень двигателя внутреннего сгорания.
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Abstract: The process of hot die forging of AK4-1 aluminum alloy billets for the piston of an internal combustion engine (ICE) for an un-

manned aerial vehicle (UAV) was simulated using the Deform-3D software package. The object of research was an ICE piston mounted on one 
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Введение

В последнее время трудно назвать сферы чело-

веческой деятельности, которые бы не применяли 

или не планировали использование беспилотных 

летательных аппаратов (БПЛА). В перечень от-

раслей, решающих свои задачи с помощью этих 

устройств, входят аэрофотосъемка, геологоразвед-

ка, управление городским хозяйством, доставка 

грузов, мониторинг различных объектов, охрана 

природы, сельское хозяйство, реклама, спасатель-

ные работы и т.д. [1].

Важной частью БПЛА является его двигатель. 

Для наиболее сложных задач на беспилотники ус-

танавливают двигатели внутреннего сгорания 

(ДВС), обеспечивающие эти устройства высокой 

надежностью. Недостаточное количество отечест-

венных авиадвигателей малой мощности вынуж-

дает российских разработчиков БПЛА использо-

вать импортную продукцию или самостоятельно 

создавать аналоги. Одной из самых ответствен-

ных деталей ДВС является поршень, разработка и 

изготовление которого для БПЛА является слож-

ной задачей, так как комплекс свойств, которыми 

должна обладать эта деталь, трудно получить для 

металлических материалов.

При эксплуатации к поршню ДВС предъявля-

ют следующие основные требования:

— функционировать при высоких температу-

рах и давлениях газов в сочетании с надежным 

уплотнением канала цилиндра двигателя; 

— отвечать требованиям пары трения ци-

of the UAV types of Russian production. Simulation was performed using the following parameters: tooling and billet temperature was 450 °C, 

ambient temperature was 20 °C, punch speed was 5 mm/s, and Siebel friction index was 0.4. Rigid plastic medium was chosen as a material 

model. The number of elements (6000) was selected so that at least 3 elements fit in the narrowest section of the part. Thus, as illustrated by the 

piston die forging, computer simulation in the Deform-3D software makes it possible to develop hot die forging processes for making aluminum 

alloy billets for UAV ICE pistons. At the same time, computer simulation can be used to evaluate the power parameters of the hot die forging 

process, study the nature of billet forming in die forging, make necessary adjustments to the virtual process, and develop the design of a die 

forging tool in order to select the most effective process solutions when designing a real process. The described computer simulation technique 

can be extended to other aluminum alloy die forgings.

Keywords: hot die forging, aluminum alloys, computer simulation, Deform-3D, die set, internal combustion engine piston.
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линдр—поршень при минимуме механических 

потерь и износа контактных поверхностей; 

— выдерживать механическое воздействие от 

нагрузки со стороны камеры сгорания и реакции 

от шатуна;

— минимально нагружать кривошипно-ша-

тунный механизм инерционными силами при 

возвратно-поступательном движении с высокой 

скоростью.

Учитывая, что идеальный поршень должен 

быть легким и абсолютно жестким, а испытыва-

емые им нагрузки не должны его деформировать, 

то аналогичные требования предъявляются к его 

материалам [2, 3].

Для изготовления поршней ДВС чаще всего 

применяются алюминиевые сплавы, обладающие 

низкой плотностью, высокой теплопроводностью, 

хорошими антифрикционными свойствами, а 

также малыми значениями коэффициента тре-

ния в паре с чугунными или стальными гильзами. 

Поршни отечественного производства обычно вы-

тачивают из литых заготовок алюминиевого спла-

ва АК12, относящегося к силуминам и характери-

зующегося хорошей коррозийной стойкостью, а 

также повышенным уровнем литейных и механи-

ческих свойств. 

Хотя литейное производство и является са-

мым распространенным способом изготовления 

поршней ДВС, однако оно имеет ряд серьезных 

недостатков, главным из которых является круп-
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нозернистая структура материала, вызывающая 

резкое снижение механических свойств, а также 

способствующая появлению литейных дефектов, 

таких как поры, трещины, шлаковые включения 

и т.д. Перечисленные дефекты способны привести 

к разрушению поршня, что выведет из строя всю 

камеру сгорания двигателя, не говоря о том, что 

БПЛА с неисправным двигателем упадет и раз-

рушится, что приведет к большим финансовым 

потерям. Кроме того, отливка поршней характе-

ризуется невысоким коэффициентом использо-

вания металла из-за необходимости закладывать 

большую часть металла на литниково-питатель-

ную систему и припуски под механическую обра-

ботку. 

Из сказанного следует, что поршень ДВС БПЛА 

целесообразно изготавливать способом, лишен-

ным многих недостатков литейного производства, 

например горячей объемной штамповкой. При 

этом, согласно результатам работ [4—12], наиболее 

подходящим видом штамповки для изготовления 

заготовок поршня ДВС из алюминиевого сплава 

следует считать объемную изотермическую штам-

повку в закрытом штампе. Этот вид горячей обра-

ботки давлением позволяет получать сложные по 

конфигурации штампованные поковки с высокой 

точностью размеров, как правило, за один переход. 

Штампованные заготовки отличает высокий уро-

вень механических свойств, а сам процесс харак-

теризуется высокими значениями коэффициента 

использования металла. 

Однако процедура разработки технологическо-

го процесса горячей объемной штамповки слож-

нее, чем технологии литья. В первую очередь это 

объясняется тем, что при штамповке необходимо 

создать условия для заполнения полости ручьев 

штампа в твердом состоянии пластическим тече-

нием, в отличие от заполнения литейной формы 

жидким металлом. В ряде работ показано [13—22], 

что для разработки технологии объемной изотер-

мической штамповки эффективно использование 

компьютерного моделирования, которое позволя-

ет решить следующие основные задачи:

— создать чертеж штампованной поковки, мак-

симально приближенной по форме и размерам к 

получаемой детали;

— выбрать схему штамповки и спроектировать 

штамповый инструмент; 

— определить энергосиловые параметры про-

цесса штамповки и изучить особенности формо-

изменения заготовки при деформировании.

Целью настоящей работы являлось компьютер-

ное моделирование технологии горячей объемной 

штамповки заготовки поршня ДВС для БПЛА из 

сплава АК4-1. Для ее достижения решали следую-

щие задачи: 

— выполнить компьютерное моделирование тех-

нологического процесса горячей объемной штам-

повки поковки поршня;

— разработать конструкцию штампового ин-

струмента; 

— провести оценку энергосиловых параметров 

процесса горячей объемной штамповки;

— изучить характер формоизменения заготов-

ки при штамповке.

Методика проведения 
исследований

Материалом для поршня ДВС БПЛА был 

выбран алюминиевый жаропрочный термичес-

ки упрочняемый сплав АК4-1, который хорошо 

деформируется в горячем состоянии, обладает 

низким коэффициентом термического расшире-

ния. Поэтому его применяют для деталей двига-

телей, работающих при высоких температурах, в 

том числе и поршней. Химический состав спла-

ва АК4-1 согласно ГОСТ 4784-97 приведен ниже, 

мас.%: 

Al .................... Основа

Fe .................... 0,8—1,4

Si ........................... 0,35

Mn ..........................0,2

Ti ..................0,02—0,1

Cu ...................1,9—2,7

Ni .................... 0,8—1,4

Mg .................. 1,2—1,8

Zn ...........................0,3

Примеси ................0,1

В качестве объекта компьютерного моделиро-

вания был выбран поршень ДВС, устанавливае-

мый на один из типов БПЛА российского про-

изводства. Чертеж поршня и его внешний вид 

в виде компьютерной модели представлены на 

рис. 1.

Для компьютерного моделирования исполь-

зовали программу SolidWorks и программный 

комплекс Deform-3D. Учитывая, что в базе дан-

ных программы Deform-3D отсутствует сплав 

АК4-1, то для расчетов из источника [22] в ручном 

режиме вводились реологические свойства оте-

чественного сплава АК6, также широко приме-

няемого для изготовления поршней ДВС и близ-

кого по своим механическим свойствам к сплаву 

АК4-1. 
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Результаты и их обсуждение

При проектировании штампованной поков-

ки учитывалось, что необходимость ее обработки 

зависит от требований к чистоте в определенном 

месте и сложности поверхности. Например, обра-

батывать внутренние и внешние поверхности сфе-

рической формы очень сложно и трудоемко, поэто-

му их обычно стараются сразу получить в штампе 

без последующей механической обработки детали.

В поршне сложной поверхностью, трудно под-

дающейся механической обработке, является его 

внутренняя полость, которую будет формировать 

пуансон, следовательно, припуск на ее размеры не 

назначался.

Для упрощения конфигурации штамповки 

был назначен напуск металла на боковые плоско-

сти наружной поверхности поршня, без которого 

форма поковки значительно усложнится, а штам-

повый инструмент для ее оформления будет иметь 

дополнительные концентраторы напряжений, что 

неизбежно приведет к уменьшению срока его экс-

плуатации. Было предположено, что отходы ме-

талла при механической обработке в данном слу-

чае приведут к меньшим потерям, чем затраты на 

изготовление вышедшего из строя инструмента. 

Чертеж штампованной поковки «поршень» пред-

ставлен на рис. 2. 

Для штамповки поршня в качестве заготовки 

был выбран полуфабрикат в виде прессованного 

Рис. 1. Чертеж поршня ДВС для БПЛА (а–в) и его компьютерная модель (г)

Fig. 1. Drawing of ICE piston for UAV (а–в) and its computer model (г)

a

в г

б
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прутка круглого сечения. После этого с помощью 

компьютерной программы SolidWorks сначала соз-

давали трехмерные модели штампованной поков-

ки «поршень», а затем и закрытого штампа, после 

чего их загружали в препроцессор компьютерной 

вычислительной системы Deform-3D в виде фай-

лов формата stl. На рис. 3 представлены сборочный 

чертеж и модели деталей штампа и заготовки.

После этого вводили температурные, скорост-

ные и силовые режимы штамповки. Температура 

оснастки и заготовки составляла 450 °C, а окружа-

ющей среды — 20 °C, скорость движения пуансо-

на — 5 мм/с, показатель трения по Зибелю — 0,4. 

В качестве модели материала была выбрана жест-

копластическая среда. Количество элементов бы-

ло назначено таким образом, чтобы в самом узком 

сечении детали умещалось не менее 3 элементов. В 

случае с моделированием штамповки поршня бы-

ло выбрано 6000 элементов, учитывая небольшие 

габариты поковки. После задания всех параметров 

формировалась база данных и проводился расчет 

формоизменения металла и силы (Р) процесса 

штамповки.

На рис. 4 представлена модель формоизменения 

заготовки, соответствующая 139-му шагу расчета. 

Анализ распределения температуры металла 

по объему поковки (рис. 5) показал, что ее мак-

симальное значение при деформации достигает 

466 °С, что не превышает максимально допустимое 

для данного сплава значение, а следовательно, пе-

режог металла при штамповке отсутствует и усло-

вия нагрева заготовки выбраны правильно.

В результате моделирования также были рас-

считаны силовые параметры процесса штамповки 

(рис. 6). Для постадийной иллюстрации перехо-

дов на рисунке также показано изменение формы 

заготовки в ходе штамповки. На графике видно, 

что максимальная сила при штамповке составила 

0,38—0,4 МН. На основании этих данных можно 

выбрать оборудование, прибавив запас порядка 

Рис. 2. Чертеж штампованной поковки «поршень» из сплава АК4-1

Размеры, отмеченные *, являются справочными, служат для построения чертежа штампованной поковки 

и не подлежат технологическому контролю. Размеры в скобках относятся к чистовой детали

Fig. 2. Drawing of «piston» die forging made of AK4-1 alloy

Dimensions marked by * are given for reference. They are used to draw a die forging and not subject to in-process inspection. 

Dimensions in brackets refer to a finished part
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25 %. Следовательно, для штамповки поршня ДВС 

БПЛА в изотермических условиях подойдет пресс 

с усилием 0,5 МН и более. 

Оборудованием для изотермической штам-

повки обычно служат гидравлические прессы, у 

которых скорость штамповки можно плавно ре-

гулировать, а очень низкие скорости, которые не-

обходимы на заключительной стадии процесса, 

можно получать остановкой рабочего хода пресса и 

выдержкой под нагрузкой. Это приведет к перехо-

ду к режиму крип-штамповки, который позволяет 

металлу течь с небольшой скоростью и дает воз-

можность оформлять элементы поковки сложной 

геометрии. 

Важным параметром, влияющим на качество 

получаемой штамповки и энергосиловые пара-

метры, является смазка. Согласно рекомендаци-

ям работ [3—10] при изотермической штамповке 

алюминиевых сплавов целесообразно применять 

смазку, представляющую собой пасту, содержа-

щую мелкодисперсные графит и дисульфид мо-

либдена.

Рис. 5. Распределение температуры по объему металла 

поковки 

Fig. 5. Temperature distribution over the forging metal 

Рис. 3. Сборочный чертеж штампа (а) и модели заготовки (б), матрицы (в) и пуансона (г)

1 – пуансон, 2 – матрица, 3 – выталкиватель, 4 – шайба выталкивателя, 5 – поковка

Fig. 3. Assembly drawing of die (а) and billet model (б), die (в) and punch (г)

1 – punch, 2 – die, 3 – ejector, 4 – ejector washer, 5 – forging

Рис. 4. Моделирование формоизменения металла 

в программе Deform-3D с распределением напряжений 

по объему заготовки

Fig. 4. Metal forming simulation in Deform-3D software 

with stress distribution over the billet volume

a

б

в

г
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Заключение

Таким образом, на примере штампованной по-

ковки «поршень» показано, что с помощью ком-

пьютерного моделирования в программе Deform-

3D можно разрабатывать процессы горячей 

объемной штамповки заготовок из алюминиевых 

сплавов для изготовления поршней двигателей 

внутреннего сгорания беспилотных летательных 

аппаратов. При этом компьютерное моделирова-

ние позволяет:

— разработать конструкцию штампового ин-

струмента;

— произвести оценку силовых параметров про-

цесса горячей объемной штамповки;

— изучить характер формоизменения заготов-

ки при штамповке и т.д. 

Данная информация необходима для внесения 

корректировок в виртуальный технологический 

процесс, что даст возможность при проектирова-

нии реального процесса выбрать наиболее опти-

мальные технические решения. 

Изложенная методика компьютерного модели-

рования может быть распространена не только на 

поршни двигателей внутреннего сгорания, но и на 

другие штампованные поковки из алюминиевых 

сплавов.

Работа выполнена в рамках государственного задания 

на науку ФГАОУ ВО «Сибирский федеральный 

университет», номер проекта FSRZ-2020-0013.
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Аннотация: В программе конечно-элементного моделирования QForm выполнено сравнительное исследование горячей ради-

ально-сдвиговой прокатки (РСП) заготовок из сверхупругого сплава сиcтемы Ti–Zr–Nb и серийного сплава ВТ6. Для каждого 

сплава исследована прокатка по 48 вариантам режимов с варьированием угла подачи и коэффициента вытяжки на 4 уровнях и 

начальной температуры процесса на 3 уровнях. Реология сплава Ti–Zr–Nb при горячей деформации определена эксперимен-

тально методом горячей осадки и импортирована в программу QForm. Выявлено наличие максимумов на кривых течения в 

начальной стадии деформации, которые отсутствуют у сплава ВТ6. Результаты моделирования представлены в виде полей ко-

эффициента жесткости, интенсивности скорости деформации и степени накопленной деформации в сечении максимального 

обжатия в зависимости от режима прокатки. Общие закономерности поведения сплавов Ti–Zr–Nb и ВТ6 при РСП имеют сход-

ный характер. С повышением угла подачи и коэффициента вытяжки градиентность исследуемых полей снижается, а усилие и 

момент прокатки увеличиваются. Температура в начале прокатки не оказывает особого влияния на картину деформации, но 

существенно влияет на усилие и момент. При этом выявлена бóльшая склонность экспериментального сплава к локализации 

деформирующих усилий в приконтактной зоне и повышению градиента параметров напряженно-деформированного состояния 

по сечению заготовки. Исследование формы и глубины утяжки торцев прокатанной заготовки показало, что у сплава Ti–Zr–

Nb глубина утяжки больше на 3,5–9,6 %. Показано, что для прокатки опытного сплава требуются усилия и момент прокатки в 

1,6–2,4 раза выше, чем для серийного сплава. 

Ключевые слова: конечно-элементное моделирование, радиально-сдвиговая прокатка, сверхупругий сплав, реологические 

зависимости, угол подачи, коэффициент вытяжки, поле коэффициента жесткости напряженного состояния, интенсивности 

скорости деформации, накопленная степень деформации, утяжка, усилие прокатки, момент прокатки.
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Введение

Активное развитие металловедения для ме-

дицины приводит к созданию новых материалов, 

которые требуют разработки технологий их обра-

ботки для получения качественных полуфабрика-

тов, позволяющих изготавливать изделия с повы-

шенным комплексом функциональных свойств. 

К таким материалам нового поколения, исследо-

ваниям которых уделяется особое внимание в по-

следнее десятилетие, относятся сплавы с памятью 
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Abstract: A comparative simulation of hot radial shear rolling (RSR) of billets made of a superelastic Ti–Zr–Nb and a commercial VT6 alloy 

was performed using the QForm finite element modeling program. Rolling in 48 modes with a variable feed angle and elongation ratio at 4 levels 

and initial rolling temperature at 3 levels was investigated for each alloy. The Ti–Zr–Nb alloy rheology during hot deformation was determined 

experimentally by hot upset forging and imported into the QForm program. The presence of maxima on the flow curves at the initial stage of 

deformation, which are absent in the VT6 alloy, is revealed. Simulation results are presented in the form of fields of the stiffness coefficient, 

strain rate intensity, cumulative strain degree in the maximum reduction section depending on the rolling mode. General regularities of the 

Ti–Zr–Nb and VT6 behavior in RSR are similar. The gradient of the fields studied decreases, and the roll pressure and torque increase with 

an increase in the feed angle and elongation ratio. The initial rolling temperature does not significantly affect the deformation pattern, but 

it significantly affects the roll pressure and torque. At the same time, the experimental alloy demonstrated the greater tendency to localize 

deforming forces in the near-contact zone and to increase the gradient of stress-strain state parameters over the billet section. The study of 

the tightening shape and depth of rolled billet ends showed that the Ti–Zr–Nb alloy has a 3.5–9.6 % greater tightening depth. It is shown that 

experimental alloy rolling requires 1.6–2.4 times higher roll pressure and torque as compared to the commercial alloy.
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формы (СПФ) на основе системы Ti—Zr—Nb [1—3]. 

Благодаря сочетанию высокой биомеханической 

совместимости, которая обеспечена низкомодуль-

ным и сверхупругим механическим поведением, 

с общей биохимической совместимостью основ-

ных компонентов эти СПФ являются наиболее 

перспективными материалами для изготовления 

костных имплантатов, функционирующих под 

нагрузкой [1, 4].



34

Известия вузов. Цветная металлургия • 6 • 2020

Izvestiya Vuzov. Tsvetnaya Metallurgiya • 6 • 2020 

С помощью методов термомеханической об-

работки (ТМО) можно прецизионно управлять 

структурно-фазовым состоянием этих сплавов, 

достигая повышения общего комплекса статиче-

ских и циклических функциональных свойств 

[4—6]. В частности, было показано [7], что СПФ 

состава Ti—Zr—Nb со смешанной динамически 

полигонизованной и динамически рекристалли-

зованной структурой β-фазы, сформированной 

при высокотемпературной ТМО, демонстрирует 

повышенную в 1,5 раза и более функциональ-

ную усталостную долговечность по сравнению со 

структурой, полученной в результате статических 

процессов в ходе низкотемпературной ТМО.

Таким образом, разработка технологий полу-

чения полуфабрикатов, пригодных для изготов-

ления костных имплантатов, из этих сплавов ме-

тодами горячей деформации является актуальной 

задачей. Подбор схем и режимов такой техноло-

гии наиболее эффективно можно осуществить с 

помощью сочетания физического и математичес-

кого моделирования процессов ТМО. Физичес-

кое моделирование позволяет получать реоло-

гические модели поведения нового материала в 

различных температурно-скоростных условиях, 

а математическое моделирование весьма эффек-

тивно использует эти модели для изучения осо-

бенностей пластической деформации с приме-

нением конкретного метода обработки металла 

давлением [8, 9].

Процессы винтовой прокатки имеют широ-

чайший спектр технологических применений 

благодаря возможности эффективного и доступ-

ного управления деформационным воздействием 

на прокатываемый металл от его разрыхления до 

интенсивного уплотнения [10, 11]. Наибольшее 

промышленное развитие получил процесс винто-

вой прошивки, где используется его разрыхляю-

щая способность. Он лежит в основе большинства 

традиционных [10] и современных технологий [12] 

производства бесшовных стальных труб и полых 

изделий специального назначения [13]. 

Радиально-сдвиговая прокатка (РСП) отно-

сится к числу относительно новых версий винто-

вой прокатки и является ее частным случаем для 

деформации сплошных заготовок с интенсивном 

уплотнением и высоким уровнем сдвиговых де-

формаций. Метод РСП позволяет деформировать 

длинномерные объемы, достигая значений нако-

пленной степени деформации 8—12 и более [14]. 

При этом интенсивно измельчается структура ме-

талла и повышаются его свойства, в ряде случаев 

до рекордных уровней [15, 16]. На сегодня это один 

из наиболее перспективных и доступных способов 

интенсивной пластической деформации для ши-

рокого индустриального производства структури-

рованных прутков из сплавов титана [17], магния 

[18] и алюминия [19, 20]. Имеется положительный 

опыт прокатки сплавов системы Ti—Zr—Nb для 

медицинского применения [7, 21].

Способ РСП эффективен в решении нестан-

дартных производственных задач, таких как со-

здание бережливого производства круглого со-

ртового проката из высоколегированных сплавов 

малыми и сверхмалыми партиями [16], утилиза-

ция и повторное использование отработанных 

деталей машиностроения [22] и др. Траекторное 

управление процессом РСП позволяет получать 

естественно-слоистое, псевдокомпозиционное 

строение материала [15, 23].

Процесс РСП отличается весьма сложным ис-

течением металла в очаге деформации по гелико-

идальным траекториям, пульсирующим, переходя-

щим в знакопеременное изменением параметров 

напряженно-деформированного состояния, свое-

образным характером взаимодействия валков с за-

готовкой, в котором сочетаются элементы непре-

рывности и дискретности, а также рядом других 

особенностей, крайне сложных для теоретическо-

го и экспериментального исследования.

Конечно-элементное моделирование процес-

сов винтовой и радиально-сдвиговой прокатки 

[24—27] расширяет представления об их особенно-

стях. Достижения в разработке и постоянном со-

вершенствовании программ конечно-элементного 

моделирования [28, 29] позволяют существенно 

продвинуться в раскрытии и понимании нетриви-

альных закономерностей РСП.

К числу таких практически не исследованных 

закономерностей относится вопрос о влиянии 

реологических свойств деформируемого металла 

на его формоизменение и параметры напряженно-

деформированного состояния в ходе процесса 

РСП. Этот вопрос наиболее актуален при выборе, 

разработке и обосновании технологий деформа-

ционно-термической обработки перспективных 

материалов типа сверхупругого сплава нового 

поколения Ti—Zr—Nb. При этом продуктивен 

подход, предполагающий изучение прокатки 

нового сплава в сопоставлении с деформацией 

близкого по каким-либо параметрам серийного 

материала.
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Целью настоящей работы являлось сравни-

тельное исследование горячей радиально-сдвиго-

вой прокатки заготовок из сверхупругого сплава 

системы Ti—Zr—Nb и серийного сплава ВТ6 мето-

дом QForm-моделирования.

Методика исследования

Сравнительное исследование проводили путем 

конечно-элементного моделирования РСП двух 

сплавов при различных технологических режи-

мах с использованием программного комплекса 

QForm V9. Процесс моделировали при различных 

углах подачи валков (β), коэффициентах вытяжки 

(μ) и начальных температурах прокатки. Угол по-

дачи варьировали на 4 уровнях: β = 10°, 15°, 20° и 

25°. Коэффициент вытяжки за проход устанавли-

вали также на 4 уровнях: μ = 1,31, 1,78, 2,56 и 4,00, 

что соответствует прокатке исходной заготовки 

диаметром 80 мм до прутка диаметром 70, 60, 50 и 

40 мм (рис. 1). Температуру заготовки перед РСП 

варьировали на 3 уровнях: t0 = 930, 1000 и 1070 °С. 

Всего для каждого сплава исследовалось 48 режи-

мов прокатки.

Значения параметров процесса и модели, не из-

меняемые в условиях настоящей работы, приняты 

следующими: 

— диаметр валков (в сечении наибольшего об-

жатия) — 290 мм;

— угол раскатки валков — 10 град;

— скорость вращения рабочих валков — 

60 об/мин;

— температура инструмента — 70 °С;

— фактор трения между заготовкой и валками 

(по Зибелю) — 1,0.

В программе QForm используются реологиче-

ские зависимости сопротивления деформации (σ) 

материала прокатываемой заготовки от степени (ε) 

и скорости (ε·) деформации, а также ее начальной 

температуры перед РСП (t0). Кривые течения спла-

ва ВТ6 взяты из встроенной библиотеки деформи-

руемых материалов. 

Для определения реологических свойств сверх-

упругого сплава Ti—Zr—Nb состава, мас.%:

Ti ................. Основа

Zr .......................... 28

Nb ...................... 20,7

O .....................  0,09

C .....................  0,01

H ...................  0,003

N .....................  0,01

был поставлен и проведен специальный экспери-

мент. Образцы диаметром 5 мм и высотой 10 мм 

подвергались осадке на испытательном комплек-

се горячей деформации WUMSI. Испытания про-

Рис. 1. Схемы РСП с разными коэффициентами вытяжки: μ = 1,31 (а), 1,781 (б), 2,56 (в) и 4,00 (г)

Fig. 1. Diagrams of radial shear rolling (RSR) with different elongation ratios: μ = 1.31 (а), 1.781 (б), 2.56 (в) and 4.00 (г)

a

в г

б
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водились при температурах t0 = 600, 700, 800, 900 

и 1000 °С со скоростью деформации ε·  = 10, 1,0 и 

0,1 с–1. Построенные реологические зависимо-

сти представлены на рис. 2. Полученные данные в 

табличном виде экспортировали в QForm в каче-

стве термомеханических соотношений связи σ =

= σ(ε, ε·, t0).

Как видно на рис. 2, кривые течения имеют 

выраженный максимум в начальной стадии де-

формирования при температурах 900—1000 °C. 

Такое деформационное поведение титановых 

сплавов обычно связывают с развитием разупроч-

нения вследствие динамической рекристаллиза-

ции. Снижение скорости деформации смещает 

максимум в сторону более высоких степеней де-

формации. В области более низких температур 

600—800 °C максимум практически отсутствует. 

Такое поведение, характерное для сплавов с объ-

емно-центрированной кубической кристалличе-

ской решеткой, объясняется протеканием про-

цессов динамического возврата и полигонизации 

в процессе деформации. Реологические свойства 

сплава ВТ6 выбраны из встроенной библиотеки 

деформируемых материалов QForm. На кривых те-

чения сплава ВТ6 максимум отсутствует.

Результаты и их обсуждение

Исследуемые режимы РСП двух сплавов (всего 

2×48 вариантов) оценивали по полям параметров 

напряженно-деформированного состояния в по-

перечном сечении технологического пережима. 

Сравнивали поля коэффициента жесткости на-

пряженного состояния, интенсивности скоростей 

деформации и накопленной деформации. Кроме 

того, изучали искривление торцевых частей про-

ката (торцевую утяжку).

Коэффициент жесткости 
напряженного состояния

Коэффициент жесткости напряженного состо-

яния представляет собой отношение среднего нор-

мального напряжения к интенсивности напряже-

ний в рассматриваемой точке деформируемого 

тела (σn /σ). Характерный вид его распределения, 

а также его зависимость от угла подачи и коэффи-

циента вытяжки для двух сплавов представлены 

на рис. 3. 

Приконтактная зона деформируемой заготовки 

для обоих сплавов находится под действием от-

рицательного среднего напряжения сжатия, пре-

Рис. 2. Экспериментальные зависимости (кривые течения) сопротивления деформации сверхупругого сплава 

Ti–Zr–Nb от температуры, степени и скорости деформации

а – t0 = 600 °С, б – 700 °С, в – 800 °С, г – 900 °С и д – 1000 °С

1 – ε· = 0,1 с–1, 2 – 1,0 с–1 и 3 – 10 с–1

Fig. 2. Experimental dependences (flow curves) of superelastic Ti–Zr–Nb alloy strain resistance on temperature, 

strain ratio and strain rate

а – t0 = 600 °С, б – 700 °С, в – 800 °С, г – 900 °С and д – 1000 °С

1 – ε· = 0,1 с–1, 2 – 1,0 с–1 and 3 – 10 с–1
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вышающего в 1,6—1,8 раза интенсивность напря-

жений. В центральной части заготовки среднее 

напряжение положительно и имеет существен-

но более низкий уровень абсолютных значений. 

С увеличением угла подачи и коэффициента вы-

тяжки за проход область с положительным (растя-

гивающим) средним напряжением сокращается, 

что способствует улучшению деформируемости 

заготовок. Поля на рис. 3 показывают, что экспе-

риментальный сплав проявляет бóльшую склон-

ность к локализации сжимающих напряжений 

от валков в приконтактной зоне, ограничивая их 

распространение в центр. Одна из причин этого 

явления — наличие экстремума в реологических 

кривых течения сплава Ti—Zr—Nb. 

Начальная температура прокатки не оказывает 

существенного влияния на рассматриваемые поля.

Интенсивность скорости деформации

Присущие РСП картины распределения интен-

сивности скорости деформации в зависимости от 

угла подачи и коэффициента вытяжки для иссле-

дуемых сплавов представлены на рис. 4.

Сравнение полей скорости деформации обоих 

сплавов показало, что основная отличительная 

особенность образца Ti—Zr—Nb относительно 

ВТ6 состоит в большей склонности к локализации 

деформации в периферийных слоях. Это разли-

чие усиливается с ростом коэффициента вытяжки 

и особенно отчетливо наблюдается в режимах с 

μ = 2,56 и 4,00.

Накопленная степень деформации

Распределение накопленной степени деформа-

ции по поперечному сечению соответствует кар-

тине интенсивности скоростей деформации и но-

сит выраженный градиентный характер (рис. 5), 

который свойствен процессу РСП. Максимальное 

значение ε достигает 8—12 ед. и наблюдается в пе-

риферийных слоях заготовки, а центральные ее 

слои деформируются при минимальных ε, которые 

не превышают 2,4—3,8. Повышение накопленной 

Рис. 3. Поля коэффициента жесткости напряженного состояния при РСП сплавов Ti–Zr–Nb (а) и ВТ6 (б) 

в зависимости от угла подачи и коэффициента вытяжки при t0 = 930 °С

Fig. 3. Stiffness coefficient fields of Ti–Zr–Nb (а) and VT6 (б) alloys stress state during RSR depending on feed angle 

and elongation ratio at t0 = 930 °С

a б
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степени деформации от центра к периферии проис-

ходит в зависимости, близкой к экспоненциальной.

Увеличение угла подачи повышает равномер-

ность деформации (см. рис. 5), снижая максималь-

ное значение ε во внешних слоях и повышая его в 

центральных.

Сплав Ti—Zr—Nb за счет более высокой склон-

ности к локализации деформации в приконтакт-

Рис. 5. Поверхности максимальных (верхняя) и минимальных (нижняя) значений накопленной деформации 

при РСП сплава Ti–Zr–Nb

а – t0 = 930 °C, б – 1000 °C и в – 1070 °C

Fig. 5. Surfaces of maximum (upper) and minimum (lower) cumulative strain values of Ti–Zr–Nb alloy during RSR

а – t0 = 930 °C, б – 1000 °C and в – 1070 °C

Рис. 4. Поля интенсивности скорости деформации при РСП сплавов Ti–Zr–Nb (а) и ВТ6 (б) в зависимости от угла 

подачи и коэффициента вытяжки при t0 = 930 °С

Fig. 4. Strain rate intensity fields of Ti–Zr–Nb (а) and VT6 (б) alloys during RSR depending on feed angle and elongation 

ratio at t0 = 930°С

a

a в

б

б
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ной области имеет бóльшую степень накопленной 

деформации (рис. 6).

Утяжки концевых участков

Внешним проявлением и косвенным свиде-

телем неравномерности распределения параме-

тров напряженно-деформированного состоя-

ния металла могут служить величина и форма 

депланации торцевых поверхностей заготовки 

(утяжки). На рис. 7 показаны продольные разре-

зы концевых участков заготовок после прокатки 

при различных углах подачи и коэффициентах 

Рис. 6. Поверхности максимальных значений накопленной деформации в периферийной зоне заготовки при РСП 

сплава Ti–Zr–Nb (верхняя) и сплава ВТ6 (нижняя)

а – t0 = 930 °C, б – 1000 °C и в – 1070 °C

Fig. 6. Surfaces of maximum cumulative strain values in the Ti–Zr–Nb alloy (upper) and VT6 alloy (lower) billet peripheral 

zone during RSR

а – t0 = 930 °C, б – 1000 °C and в – 1070 °C

Рис. 7. Торцевые утяжки при прокатке заготовок из сплава Ti–Zr–Nb (а) и ВТ6 (б) в зависимости от угла подачи 

и коэффициента вытяжки при t0 = 930 °С

Fig. 7. End tightening when rolling billets of Ti–Zr–Nb (а) and VT6 (б) alloys depending on feed angle and elongation ratio 

at t0 = 930 °С

a

a в

б

б
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вытяжки. Видно, что глубина утяжки умень-

шается с увеличением угла подачи, что являет-

ся свидетельством повышения равномерности 

распределения параметров напряженно-дефор-

мированного состояния по сечению заготовки. 

Повышенная склонность опытного сплава к 

локализации пластической деформации зако-

номерно проявляется в образовании более глу-

бокой утяжки по сравнению со сплавом ВТ6 при 

всех исследованных режимах прокатки. Увели-

чение глубины утяжки составляет 3,5—9,6 % в 

зависимости от режима. 

Усилие и момент прокатки

Усилие металла на валок и момент прокатки 

(т.е. момент, необходимый для его вращения в хо-

де процесса) возрастают с уменьшением темпера-

туры практически пропорционально увеличению 

сопротивления деформации. Наиболее нагру-

женные режимы зафиксированы при начальной 

температуре 930 °С. Из данных рис. 8 видно, что 

момент прокатки в большей степени зависит от 

угла подачи, чем усилие прокатки. Это связа-

но с тем, что угол подачи увеличивает ширину 

контактной поверхности металла с валками (см. 

рис. 3 и 4). В свою очередь, усилие прокатки прак-

тически прямо пропорционально ширине кон-

такта, а момент прокатки пропорционален ей во 

второй степени. 

Согласно данным рис. 8 уровень силовых пара-

метров, требуемый для прокатки сплава Ti—Zr—

Nb, превышает соответствующие значения для 

сплава ВТ6. Это обстоятельство необходимо учи-

тывать в процессе практической реализации тех-

нологии.

Заключение

Сравнительное QForm-моделирование 48 ва-

риантов горячей радиально-сдвиговой прокатки 

опытного сплава Ti—Zr—Nb и серийного ВТ6 по-

зволило выявить отличительные особенности в 

прокатке сверхупругого материала. Его модели-

рование выполнялось с привлечением реологичес-

ких кривых, полученных в результате специаль-

но поставленного эксперимента. Осадка образцов 

Ti—Zr—Nb на испытательном комплексе горячей 

деформации WUMSI показала, что кривые тече-

ния имеют выраженный максимум в начальной 

стадии деформирования при температурах 900—

1000 °С. 

Такая особенность реологии эксперименталь-

ного сплава проявляется в его большей склонно-

сти к локализации деформирующего воздействия 

валков вблизи контактной поверхности и увели-

чении неравномерности деформации по сечению 

заготовки. Также уменьшается развитие области 

интенсивности скорости деформации с высокими 

Рис. 8. Зависимости усилия металла на валок (а) и момента прокатки (б) от угла подачи и коэффициента вытяжки 

при t0 = 930 °C

Fig. 8. Dependence of metal roll pressure (а) and roll torque (б) on feed angle and elongation ratio 

at t0 = 930 °C
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значениями и области отрицательных значений 

средних сжимающих напряжений (коэффициента 

жесткости напряженного состояния). Как след-

ствие, на 3,5—9,6 % увеличивается глубина утяж-

ки, образующаяся на концах проката. Для прокат-

ки опытного сплава требуются усилия и момент 

прокатки в 1,6—2,4 раза больше, чем для серийно-

го сплава ВТ6.
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Аннотация: Предложен вариант реологической модели горячей деформации – закона гиперболического синуса, учитывающий в 

отличие от стандартного не только скорость деформации и температуру процесса, но и степень деформации. Входящие в закон 

гиперболического синуса константы материала заменены полиноминальными функциями степени деформации, для расчета 

коэффициентов которых разработана соответствующая методика. Показано применение предложенной реологической модели 

для алюминий-литиевых сплавов пониженной плотности марки 1424 системы Al–Mg–Li–Zn и В-1461 системы Al–Cu–Li–Zn, 

для которых методом физического моделирования на установке Gleeble-3800 экспериментально определены кривые течения в 

диапазонах температур 400–480 °С и скоростей деформации 1–60 с–1 до степени деформации 0,6. Исследовалось также влияние 

исходного состояния материала – образцы отбирались как от слитка, так и от горячекатаных плит. Определены константы рео-

логической модели горячего деформирования, включающей параметр Зинера–Холломона и закон гиперболического синуса для 

всего диапазона напряжений и деформаций. После аппроксимации зависимостей параметров данной модели от истинных де-

формаций полиноминальным законом 4-го порядка создана реологическая модель, описывающая поведение сплава в исследуе-

мом температурно-скоростном диапазоне. Установлены особенности изменения параметров закона гиперболического синуса от 

степени деформации. Показано, что параметры для литого материала выше, чем для катаного. Сравнение стандартной и пред-

ложенной моделей показало, что использование стандартной модели во всем интервале деформаций приводит к завышенным 

значениям напряжений течения (до 12 %).
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Development of hot deformation rheological model as exemplified 
by 1424 and V-1461 aluminum-lithium alloys

F.V. Grechnikov, Ya.A. Erisov, S.V. Surudin, V.A. Razzhivin

Samara National Research University named after acad. S.P. Koroleva (SNRU), Samara, Russia

Samara Federal Center of Russian Academy of Science, Samara, Russia

Received 23.04.2020, revised 30.06.2020, accepted for publication 03.07.2020

Abstract: The article proposes a variant of the rheological model of hot deformation – the law of hyperbolic sine, which, in contrast to the stan-

dard one, takes into account not only the strain rate and process temperature, but also the strain ratio. Material constants included in the law of 

hyperbolic sine are replaced by polynomial functions of the strain ratio with coefficients calculated using the corresponding method developed. 
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The paper describes applications of the rheological model proposed in low-density aluminum-lithium alloys 1424 of the Al–Mg–Li–Zn system 

and V-1461 of the Al–Cu–Li–Zn system, for which flow curves in the temperature range 400–480 °C and strain rate range 1–60 s–1 up to 

a strain ratio of 0.6 are defined by physical simulation at the Gleeble 3800 unit. The influence of the initial material state was also investigat-

ed – samples were taken from both the ingot and hot-rolled plates. Constants were determined for the rheological model of hot deformation 

including the Zener–Hollomon parameter and the law of hyperbolic sine for the entire range of stresses and strains. After approximating the 

dependences of the model parameters on true strains with a 4th degree polynomial law, a rheological model was created that describes the 

alloy behavior in the temperature-rate range under study. The features of changes in hyperbolic sine law parameters depending on the strain 

ratio were established. It was shown that, in general, parameters for the cast material are higher than for the rolled one. A comparison between 

the standard and proposed models showed that the use of the standard model over the entire strain interval leads to too high flow stress values 

(up to 12 %).

Keywords: rheological model, physical modeling, 1424 alloy, V-1461 alloy, flow stresses, hot deformation, strain ratio, strain rate, temperature, 

Zener–Holomon parameter.
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Введение

Развитие авиационной и ракетно-космической 

техники неразрывно связано с задачей снижения 

массы летальных аппаратов, одним из решений 

которой является использование алюминий-ли-

тиевых сплавов пониженной плотности [1—6]. 

Первое поколение этих материалов не нашло ши-

рокого применения из-за низких характеристик 

пластичности и технологичности при изготовле-

нии полуфабрикатов и деталей. Данные недостат-

ки устранены в новых сплавах систем Al—Mg—Li, 

Al—Cu—Li и Al—Mg—Cu—Li, которые отличаются 

от первого поколения пониженным содержанием 

лития и дополнительным легированием Sc, Zn, 

Mn, Ag [4—6].

Алюминий-литиевые сплавы с пониженной 

плотностью марок 1424 (2,54 г/см3) системы Al—

Mg—Li—Zn и В-1461 (2,63 г/см3) системы Al—Cu—

Li—Zn, характеризующиеся повышенными значе-

ниями вязкости разрушения и трещиностойкости 

по сравнению с ранее разработанными аналогами 

1420 и 1460, рассматриваются в качестве альтер-

нативы сплавам 1163-Т и В95очТ2 соответственно 

[6—8].

Практически все публикации, посвященные 

сплавам 1424 и В-1461, связаны с разработкой ре-

жимов их термомеханической обработки и упроч-

няющей термической обработки, направленных 

на получение регламентированной структуры, 

обеспечивающей уменьшение анизотропии меха-

нических свойств и повышение их стабильности 

[6—14]. При этом такой важный вопрос, как влия-

ние температурно-скоростных режимов на сопро-

тивление деформации сплавов 1424 и В-1461, мало 

изучен [15]. 

Наиболее часто для описания зависимости 

между напряжениями течения (σ), скоростью де-

формации (ε·) и абсолютной температурой (Т) ис-

пользуются реологические модели [16—19], каждая 

из которых применима к определенному интерва-

лу изменения σ:

  (1)

  (2)

  (3)

где α, β, А и n — константы материала; Q — энер-

гия активации процесса горячей деформации; R =

= 8,31 Дж·моль–1·К–1 — газовая постоянная. 

Степенной (1) и экспоненциальный (2) зако-

ны применимы для низких (ασ < 0,8) и высоких 
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(ασ > 0,8) напряжений соответственно. Закон ги-

перболического синуса (3) может быть использо-

ван в широком диапазоне скоростей и температур 

деформации. 

Напряжения течения по закону гиперболиче-

ского синуса определяются выражением [19]

  (4)

где Z — параметр Зинера—Холломона, описываю-

щий совместное влияние температуры и скорости 

деформации на пластическое течение металличе-

ских материалов:

  (5)

Чем ниже параметр Z (маленькие скорости 

деформации и/или большие температуры), тем 

меньше напряжения течения, и наоборот.

Таким образом, для построения модели пла-

стического течения материала необходимо на ос-

новании кривых деформирования определить 

энергию активации Q, фактор α и показатель n.

Реологические модели (1)—(3) не учитывают 

степень деформации, что может быть критичес-

ким для некоторых процессов обработки металлов 

давлением и ряда обрабатываемых материалов, в 

частности алюминий-литиевых сплавов, у кото-

рых напряжения течения быстро увеличиваются, 

достигая максимального значения, а затем плавно 

уменьшаются с ростом степени деформации, т.е. 

скорость разупрочнения превышает скорость де-

формационного упрочнения. Падение напряже-

ний обычно обусловлено протеканием процессов 

динамического возврата и динамической рекри-

сталлизации [10, 14, 17—20].

В связи с этим цель настоящей работы состоя-

ла в разработке реологической модели горячей 

деформации алюминий-литиевых сплавов марок 

1424 и В-1461, учитывающей не только скорость 

деформации и температуру процесса, но и степень 

деформации.

Методика исследований

Заменим входящие в закон гиперболического 

синуса (4) константы материала α, β, А и n соответ-

ствующими функциями от степени деформации. 

В этом случае получим следующую реологиче-

скую модель, учитывающую степень деформации:

  

(6)

где f(ε) — функции параметров модели гиперболи-

ческого синуса от степени деформации.

Для того чтобы оценить вид f(ε), необходимо 

во всей области определения кривой деформи-

рования с заданным шагом для каждой степени 

деформации рассчитать параметры модели ги-

перболического синуса, а затем методом регрес-

сионного анализа вычислить параметры зависи-

мости f(ε).

Методика определения параметров реологичес-

кой модели, учитывающей температуру, ско-

рость и степень деформации, имеет следующий 

вид.

1. Определение по кривым сопротивления де-

формации значений напряжений течения при 

конкретных скорости и степени деформации, а 

также температуры.

2. Определение параметров модели гиперболи-

ческого синуса при конкретной степени деформа-

ции.

2.1. Определение параметров степенного (1) и 

экспоненциального (2) законов n′ и β по тангенсу 

угла наклона прямых lnε·  – lnσ и lnε·  – σ, используя 

уравнения

  (7)

  (8)

2.2. Определение параметра α по формуле

α ≈ β/n, (9)

где в первом приближении n ≈ n′.
2.3. Уточнение значения показателя n, исходя 

из тангенса угла наклона прямой lnε·  – ln[sh(ασ)], 

по уравнению

  (10)
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2.4. Определение погрешности расчета пара-

метра n: 

  (11)

2.5. Если погрешность Δ превышает требуемую 

точность расчетов, то возврат к п. 2.2.

2.6. Определение энергии активации Q, исходя 

из тангенса угла наклона прямой ln[sh(ασ)] – 1/T, 

по уравнению

  (12)

2.7. Уточнение значения n, исходя из тангенса уг-

ла наклона прямой lnZ – ln[sh(ασ)], по уравнению

lnZ = lnA + nln[sh(ασ)]. (13)

2.8. Определение погрешности расчета параме-

тра n по уравнению (11).

2.9. Если погрешность Δ превышает требуемую 

точность расчетов, то возврат к п. 2.2.

2.10. Определение параметра A по точке пересе-

чения зависимости lnZ – ln[sh(ασ)] с осью ординат 

по формуле

lnZ = lnA + nln[sh(ασ)]. (14)

3. Переход к следующему значению степени де-

формации — возврат к п. 2.

Предложенные модель (6) и методика опре-

деления ее параметров реализована на примере 

алюминий-литиевых сплавов 1424 (состав, мас.%: 

5,1 Mg, 1,7 Li, 0,5 Zn, 0,06 Zr и 0,07 Sc) и В-1461 (2,8 Cu, 

1,7 Li, 0,5 Zn, 0,09 Zr и 0,06 Sc).

Физическое моделирование процесса горя-

чей деформации осуществляли путем одноосного 

сжатия цилиндрических образцов высотой 15 мм 

и диаметром 10 мм на установке Gleeble-3800. Для 

проведения испытаний на одноосное сжатие при 

высоких скоростях деформации применяли мо-

дуль Hydrawedge. 

Исследования проводились на образцах, ото-

бранных от слитка и горячекатаной плиты из 

сплава В-1461. Плиты толщиной 55 мм получены 

из слитков сечением 300 ×1100 мм с использова-

нием продольно-поперечной горячей прокатки 

и поставлены в состаренном состоянии. Нагрев 

под закалку осуществлялся при температуре 

530 °С с последующим охлаждением в холодной 

воде и правкой растяжением с остаточной степе-

нью деформации 2,8 %. Старение производилось 

по трехступенчатому режиму. Так же исследова-

лись образцы из сплава 1424, которые были вы-

резаны из плит толщиной 20 мм, полученных из 

слитков сечением 300 ×1100 мм продольно-попе-

речной горячей прокаткой с одного нагрева. По-

сле прокатки осуществлялась закалка с 500 °С с 

охлаждением на воздухе, а затем — правка растя-

жением с остаточной степенью деформации 2 % 

[21, 22].

Диапазон скоростей деформации (ε·  = 1÷
÷60 с–1) при испытании подбирался таким об-

разом, чтобы перекрыть все процессы обработ-

ки давлением, применяемые при изготовлении 

полуфабрикатов из алюминий-литиевых сплавов 

В-1461 и 1424 [23—29]. Исходя из анализа работ 

[30, 31] были подобраны температурные условия 

деформирования — 400÷480 °С, соответствую-

щие процессам горячей деформации сплавов 

1424 и В-1461.

При физическом моделировании образцы на-

гревались прямым пропусканием тока до тем-

пературы испытания со скоростью 5 °C/с и вы-

держивались при ней 5 мин для выравнивания 

температуры по сечению и длине образца, а так-

же для растворения упрочняющих фаз, выделив-

шихся при старении. Логарифмическая степень 

деформации составляла 0,6. После окончания 

испытания следовало ускоренное охлаждение 

водой.

Для определения параметров разработанной 

реологической модели (6) кривые сопротивления 

деформации, полученные при физическом моде-

лировании, были разбиты на интервалы по сте-

пени деформации с шагом 0,05. Параметры реоло-

гической модели гиперболического синуса были 

рассчитаны для каждой степени деформации, ис-

пользуя указанную выше методику.

Результаты 
и их обсуждение

Зависимость параметров модели гиперболи-

ческого синуса от степени деформации показана 

на рисунке. Для обоих сплавов независимо от ис-

ходного состояния характерно снижение энергии 

активации Q и параметра А с ростом степени де-

формации. Фактор α ведет себя противополож-

ным образом — увеличивается с ростом величи-

ны ε. При этом для сплава 1424 данные параметры 

практически не изменяются до степени деформа-

ции 0,3—0,4, при достижении которой происходит 

их резкое увеличение (α) или уменьшение (A, Q), 
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что очевидно объясняется началом интенсивного 

разупрочнения вследствие протекания процессов 

возврата и рекристаллизации. Это подтверждается 

и тем, что у сплава 1424 параметр n при ε  0,3÷0,4 

начинает резко уменьшаться, а для сплава В-1461 

он увеличивается во всем интервале деформаций, 

но для литых образцов не так интенсивно, особен-

но при ε > 0,3÷0,4. 

В целом значения параметров модели гипербо-

лического синуса литого материала в большинстве 

случаев превышают соответствующие значения 

катаного материала.

Зависимость параметров реологической модели 

гиперболического синуса от степени деформации 

аппроксимировалась полиноминальным законом 

4-го порядка, который был выбран, исходя из ми-

нимизации погрешности расчетов и повышения 

коэффициента детерминации R2. Во всех случаях 

величина достоверности аппроксимации R2 нахо-

дилась в диапазоне 0,914—0,99, что говорит об ее 

высокой точности. 

Тогда модель (6) примет следующий вид:

  
(15)

Используя предложенную выше методику, 

определены параметры реологической модели 

гиперболического синуса для сплавов В-1461 

и 1424 в зависимости от степени деформации 

(табл. 1).

Для сравнения в табл. 2 приведены параме-

тры закона гиперболического синуса (4), не учи-

тывающего степень деформации. Они рассчита-

ны для пиковых напряжений, возникающих при 

Зависимость параметров реологической модели гиперболического синуса от степени деформации

1 – сплав В-1461 (литые образцы); 2 – сплав В-1461 (катаные образцы); 3 – сплав 1424 (катаные образцы)

Dependence of hyperbolic sine rheological model parameters on strain ratio

1 – V-1461 alloy (cast samples); 2 – V-1461 alloy (rolled samples); 3 –1424 alloy (rolled samples)
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Таблица 1. Коэффициенты полиноминальных 
функций, описывающих зависимость параметров 
реологической модели гиперболического синуса 
от степени деформации

Table 1. Coefficients of polynomial functions describing 

the dependence of hyperbolic sine rheological model 

parameters on strain ratio

Q = f1(ε), 

кДж/моль

lnA = f2(ε) 

[с–1]
n = f3(ε)

α = f4(ε), 

МПа–1

Сплав В-1461 (литые образцы)

B0 = 146,3 C0 = 21,18 D0 = 3,285 E0 = 0,026

B1 = 82,27 C1 = 9,8 D1 = –3,45 E1 = 0,04

B2 = 517,4 C2 = –61,03 D2 = 30,93 E2 = –0,279

B3 = 804,7 C3 = 73,20 D3 = –75,18 E3 = 0,671

В4 = –380,4 С4 = –19,93 D4 = 56,21 Е4 = –0,493

Сплав В-1461 (катаные образцы)

B0 = 155,6 C0 = 20,76 D0 = 3,407 E0 = 0,024

B1 = –392,2 C1 = –31,26 D1 = –3,612 E1 = 0,019

B2 = 1644 C2 = 108 D2 = 20,78 E2 = –0,107

B3 = –3087 C3 = –200,4 D3 = –40,17 E3 = 0,293

В4 = 2101 С4 = 137,9 D4 = 28,93 Е4 = –0,237

Сплав 1424 (катаные образцы)

В0 = 111,3 С0 = 16,23 D0 = 3,033 Е0 = 0,012

В1 = –224 С1 = –44,81 D1 = –14,98 Е1 = 0,179

В2 = 1237 С2 = 271,8 D2 = 100,7 Е2 = –1,237

В3 = –2631 С3 = –623,2 D3 = –244,5 Е3 = 3,129

В4 = 1739 С4 = 443 D4 = 186,3 Е4 = –2,435

Таблица 2. Параметры реологической модели 
гиперболического синуса, учитывающей только 
скорость деформации и температуру

Table 2. Parameters of hyperbolic sine rheological model 

taking into account strain rate and temperature only

Сплав
lnА 

[с–1]

α, 

МПа–1 n
Q, 

кДж/моль

В-1461 

(литые образцы)
19,45 0,025 3,19 133,71

В-1461 

(катаные образцы)
17,67 0,026 3,28 124,49

1424 

(катаные образцы)
14,02 0,023 1,96 101,04

осадке образцов. Использование данной модели 

на всем интервале деформаций приводит к за-

вышенным значениям напряжения течения 

(до 12 %).

Заключение

В ходе экспериментального изучения деформа-

ционного поведения алюминий-литиевых спла-

вов В-1461 и 1424 в условиях горячей деформации 

в диапазоне температур 400—480 °С и скоростей 

деформации 1—60 с–1 определены константы ре-

ологической модели горячего деформирования, 

включающей параметр Зинера—Холломона и за-

кон гиперболического синуса для всего диапазона 

напряжений и деформаций. 

После аппроксимации зависимостей параме-

тров данной модели от истинных деформаций 

полиноминальным законом 4-го порядка создана 

реологическая модель, достаточно точно описы-

вающая поведение сплава в исследуемом темпера-

турно-скоростном диапазоне при степени истин-

ной деформации до 0,6 включительно.

Работа выполнена в рамках госзадания 

по проекту FSSS-2020-0016.
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Аннотация: Титановые сплавы используют в медицинских целях уже более 60 лет: при изготовлении искусственных сердеч-

ных клапанов, стентов кровеносных сосудов, эндопротезов костей и суставов (плечевых, коленных, тазобедренных, локте-

вых), для реконструкции ушных раковин, в лицевой хирургии, а также в качестве зубных имплантатов. В материалах первого 

поколения (таких как технически чистый титан или сплавы типа ВТ6) матрица состояла из фазы α-Ti или смеси α-Ti и β-Ti. 

К сожалению, имплантаты из материалов первого поколения требуют замены уже через 10–15 лет эксплуатации. Это про-

исходит из-за деградации имплантатов и потери контакта с костью. В последнее время на смену этим материалам пришли 

β-Ti-сплавы. Материалы второго поколения позволяют исключить вредное влияние ионов алюминия и ванадия, выде-

ляющихся при постепенной коррозии имплантата, а их модуль упругости ближе к значениям для живой кости, чем у α- и 

α + β-сплавов. К важным направлениям развития β-Ti-сплавов относится повышение их механической прочности, усталост-

ной прочности, коррозионной стойкости и биосовместимости. Возникают и развиваются новые методы получения и термо-

механической обработки титановых сплавов, такие как аддитивные технологии или интенсивная пластическая деформация. 

Весьма успешно идет замена дорогих компонентов (таких как тантал, цирконий или ниобий) на более дешевые (например, 

хром и марганец). В результате характеристики титановых имплантатов постепенно все больше приближаются к свойствам че-

ловеческой кости, а срок их службы неуклонно возрастает . В связи с этим в настоящей работе проведен сравнительный анализ 

сплавов на основе β-титана для медицинских применений.

Ключевые слова: титановые сплавы, β-титан, эндопротезы, имплантаты, микрострутура, биосовместимость.
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Abstract: Titanium alloys have been used for medical purposes for over 60 years. They are used in the manufacture of artificial heart valves, 

stents of blood vessels, endoprostheses of bones and joints (shoulder, knee, hip, elbow), for auricle reconstruction, in facial surgery, and also 

as dental implants. In first-generation materials (such as commercially pure titanium or VT6 alloys), the matrix consisted of the α-Ti phase 

or α-Ti and β-Ti mixture. Unfortunately, implants made of first-generation materials require replacement after 10–15 years of usage. This is 

due to the degradation of implants and loss of contact with the bone. Recently, these materials have been replaced by β-Ti alloys. These sec-

ond-generation materials make it possible to exclude the harmful effect of aluminum and vanadium ions released during the gradual implant 

corrosion, and their elastic modulus is closer to the values for living bone than those for α and α+β alloys. Important areas in the development 

of β-Ti alloys include increasing their mechanical strength, fatigue strength, corrosion resistance and biocompatibility. New methods for the 

production and thermo-mechanical processing of titanium alloys arise and develop such as additive technologies or severe plastic deformation. 

Expensive alloying elements (such as tantalum, zirconium or niobium) are quite successfully replaced with cheaper ones (for example, chro-

mium and manganese). As a result, the properties of titanium implants are gradually getting closer to that of the human bone, and their service 

life is steadily increasing. Therefore, this paper describes a comparative analysis conducted in relation to β-titanium-based alloys for medical 

applications.

Keywords: titanium alloys, β-titanium, endoprostheses, implants, microstructure, biocompatibility.
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Введение

Материалы для реконструкции различных эле-

ментов человеческого организма в каком-то смыс-

ле известны с античных времен. Однако их широ-

кое применение в медицине началось после Вто-

рой мировой войны. Они позволяют существенно 

улучшить качество и продолжительность жизни 

все более стареющего населения мира. В насто-

ящее время их используют при изготовлении ис-

кусственных сердечных клапанов, стентов крове-

носных сосудов, эндопротезов костей и суставов 

(плечевых, коленных, тазобедренных, локтевых), 

для реконструкции ушных раковин, в лицевой хи-

рургии, а также в качестве зубных имплантатов. 

К числу особенно востребованных можно отнести 

эндопротезы для замены позвонков, коленных и 

тазобедренных суставов. 

Известно, что развитие дегенеративных забо-

леваний, таких как артрит, приводит к ухудше-

нию механических свойств костей и суставов из-за 

чрезмерной нагрузки, а также из-за отсутствия или 

ухудшения обычных биологических процессов 

самовосстановления, сопровождаясь невыносимой 
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болью и снижением или потерей функции суставов. 

Не менее 90 % населения в возрасте старше 40 лет 

так или иначе страдают от подобных дегенератив-

ных патологических изменений опорно-двигатель-

ного аппарата, а количество пожилых людей с дан-

ной патологией резко выросло в последние годы. 

Искусственные биоматериалы позволяют в 

значительной степени расширить возможности 

терапии таких патологических состояний, как 

остеопороз, остеоартрит и травмы. Еще одну груп-

пу пациентов, у которых хирургическая замена 

имплантатами различных элементов скелета яв-

ляется высоковостребованной задачей, составля-

ют онкологические больные с патологией костной 

ткани, развившейся как следствие первичных но-

вообразований или метастазов.

Выбор биоматериалов, как и конструкция изде-

лий из них, прежде всего зависят от области меди-

цинского применения разрабатываемого изделия 

и индивидуальных особенностей пациента. Раз-

работка новых материалов — это междисципли-

нарная задача. Она, как правило, требует сотруд-

ничества между материаловедами, инженерами, 

конструкторами биомедицинских изделий, специ-

алистами в области биоинженерии и клеточных 

технологий, а также клинической медицины. Для 

того чтобы медицинский имплантат служил долго 

и не вызывал отторжения [1—3], он должен обла-

дать целым рядом важных характеристик, таких 

как требуемые механические свойства, биосовме-

стимость [4], высокая устойчивость к коррозии и 

истиранию [5], а также способностью интегриро-

ваться в ткани организма человека или животного 

и не вызывать аллергических реакций [6].

Цель настоящей работы состояла в сравнитель-

ном анализе сплавов для медицинских примене-

ний на основе β-титана.

Преимущества титановых сплавов

В настоящее время для разработки хирургиче-

ских имплантатов из металлических сплавов ис-

пользуют хромоникелевую нержавеющую сталь 

(316LSS или 1Х18Н10Т), сплавы кобальта с хромом, 

а также титан и его сплавы [7—14]. Было, однако, 

обнаружено, что такие элементы, как никель, ко-

бальт и хром, постепенно выделяются из имплан-

татов, изготовленных из нержавеющей стали и 

сплавов кобальта с хромом, за счет коррозии в жид-

костях человеческого организма, оказывая на него 

токсическое влияние [15]. 

Кроме того, как хромоникелевая нержавею-

щая сталь, так и сплавы хром—кобальт обладают 

намного более высоким модулем упругости по 

сравнению с костью (см. рисунок). Это приводит 

к неудовлетворительной передаче механических 

напряжений от протеза на кость и, как следствие, 

к резорбции кости и отделению имплантата от ко-

стей скелета после нескольких лет эксплуатации. 

Немалой проблемой является и усталостное разру-

шение (например, у протезов тазобедренного су-

става, которые в процессе эксплуатации в течение 

многих лет претерпевают многочисленные циклы 

нагрузки и разгрузки) [16]. 

В настоящее время наилучшими материала-

ми для протезирования в клинической практике 

признаны сплавы на основе титана. Это связа-

но с уникальной комбинацией свойств титана и 

его сплавов, таких как высокая прочность, низ-

кая плотность (а значит, и высокая удельная 

прочность), хорошая коррозионная стойкость, 

инертность к биологическому окружению (т.е. к 

окружающим имплантат тканям), повышенная 

биосовместимость, низкий модуль упругости и 

высокая способность соединяться с костями и 

другими тканями [7—14, 17, 18]. Так, например, 

модуль упругости титановых сплавов находится в 

интервале от 110 до 55 ГПа, в то время как у хромо-

никелевых нержавеющих сталей он равен 210 ГПа, 

Модуль упругости биомедицинских сплавов 

в сравнении с натуральный костью

Elastic modulus of biomedical alloys in comparison 

with the natural bone
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а у хром-кобальтого сплава — 240 ГПа (см. рису-

нок). Иными словами, это очень привлекательное 

свойство титановых сплавов.

Первые попытки использовать титан для изго-

товления протезов костей были сделаны в конце 

1930-х годов. Тогда было обнаружено, что титан 

подходит для замены бедренных костей у кошек 

наряду с другими материалами, такими как нер-

жавеющая сталь или виталлий (сплав кобальта, 

хрома и молибдена). Сейчас для изготовления им-

плантатов чаще всего используют титан коммер-

ческой чистоты и сплав ВТ6 (называемый также 

Ti—6Al—4V ELI или Ti64). Хотя сплав ВТ6 перво-

начально был разработан для применения в авиа-

ции, его высокая коррозионная стойкость и биосо-

вместимость позволили ему занять важное место и 

в биомедицинской промышленности. 

Кроме изготовления имплантатов сплавы ти-

тана широко используют и для других медицин-

ских изделий, таких как инвалидные коляски и 

съемные протезы конечностей. Широта спектра 

применения титановых сплавов в медицине поис-

тине удивительна. Среди них зубные имплантаты 

и эндопротезы для лицевой хирургии, тазобедрен-

ных суставов, коленей, плечевых суставов, позво-

ночника, локтевых суставов и запястий, элементы 

остеосинтеза для фиксации костей (штифты, вин-

ты, пластины), корпуса для водителей сердечного 

ритма и искусственные сердечные клапаны, хи-

рургические инструменты и детали высокоско-

ростных центрифуг для сепарации компонентов 

крови [19—21]. 

Хотя технически чистый титан и его сплавы 

типа ВТ6 приобрели превосходную репутацию за 

счет своей высокой коррозионной стойкости и био-

совместимости, долгосрочная эксплуатация им-

плантатов и протезов из этих материалов вызывает 

определенные опасения из-за постепенного высво-

бождения ионов алюминия и ванадия. Так, было 

обнаружено, что высвобождение ионов алюминия 

и ванадия из сплава ВТ6 может стать причиной 

долгосрочных проблем со здоровьем, стимулируя 

развитие, например, болезни Альцгеймера, невро-

патии и остеомаляции (системное заболевание, 

связанное с размягчением костей из-за недостаточ-

ной минерализации костной ткани) [22].

Кроме того, ванадий весьма токсичен как в 

элементном состоянии, так и в виде оксида V2O5, 

который присутствует на поверхности изделий из 

сплава ВТ6 [23, 24]. Следует учесть, что титан обла-

дает невысокой сдвиговой прочностью, что делает 

его не слишком желательным для изготовления 

винтов, пластинок и других подобных фиксиру-

ющих деталей для остеосинтеза. Кроме того, ти-

тановые изделия быстро изнашиваются, если они 

трутся друг о друга или о другие металлические де-

тали [25]. Эксплуатация титановых сплавов с вы-

соким коэффициентом трения может приводить к 

образованию продуктов износа (мелких металли-

ческих частиц или опилок), которые, в свою оче-

редь, вызывают воспалительную реакцию, боль и 

расшатывание имплантатов из-за остеолиза [26]. 

Перечисленные недостатки биомедицинских 

материалов первого поколения привели к тому, 

что срок службы изготовленных из них импланта-

тов был ограничен 10—15 годами. 

Это обстоятельство подтолкнуло разработ-

чиков подобных материалов к созданию новых 

сплавов для протезов, которые бы были ближе 

по свойствам к человеческой кости. В результате 

были созданы новые сплавы на основе β-титана 

с низким модулем упругости, которые содержат 

только совместимые с человеческим организмом 

легирующие добавки и обладают модулем упруго-

сти, близким к таковому кости. 

Фазовый состав 
титановых сплавов

Механические свойства материала, а также его 

износо- и коррозионная стойкость в значитель-

ной степени определяются его микроструктурой. 

В этом смысле титановые сплавы очень привле-

кательны, поскольку, изменяя состав этого мате-

риала и условия термомеханической обработки, 

можно получить широкий спектр различных ми-

кроструктур. Титан имеет две аллотропные мо-

дификации: при низких температурах существу-

ет α-титан с плотноупакованной гексагональной 

структурой, а выше 883 °С — β-титан с объем-

но-центрированной кубической структурой. 

Температура α—β-превращения в титановых 

сплавах зависит от природы легирующих элемен-

тов. Те из них, которые стабилизируют α-титан 

(алюминий, кислород, азот и т.д.), называются 

«α-стабилизаторами». Добавление этих элемен-

тов к титану увеличивает температуру β-транзуса 

(т.е. температуру перехода из α+β-области фазовой 

диаграммы в β-область). Элементы, которые ста-

билизируют β-фазу, называют «β-стабилизатора-

ми» (это ванадий, молибден, ниобий, железо, хром 

и т.д.). Их добавки к титану, наоборот, понижают 
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температуру β-транзуса. При достаточно быстром 

охлаждении β-фаза может оставаться метаста-

бильной при комнатной температуре и существо-

вать в сплавах неограниченно длительное время. 

В соответствии с содержанием различных фаз 

сплавы титана разделяют на 3 основных класса: 

α, α+β и β. Кроме α- и β-фаз в титане существует 

ω-фаза высокого давления, которая может возни-

кать в качестве метастабильной уже при неболь-

ших [27—29] деформациях титановых сплавов и 

тоже оставаться в качестве метастабильной при 

атмосферном давлении и температуре, близкой к 

комнатной. Особенно ярко формирование ω-фазы 

проявляется при больших сдвиговых деформаци-

ях и высоком давлении [30—33].

Переход от α- и α+β- 
к β-титановым сплавам

Сплав ВТ6 по-прежнему остается наиболее 

широко используемым титановым биомедицинс-

ким материалом. Как правило, он поставляет-

ся в отожженном α+β-состоянии. К сожалению, 

α+β-титановые сплавы, обладая высоким моду-

лем упругости, часто приводят к резорбции кости, 

контактирующей с протезом, что дестабилизирует 

область консолидации имплантата, ухудшая его 

фиксацию к кости. Поэтому большое внимание 

привлекают однофазные сплавы с низким модулем 

упругости и β-микроструктурой, которые получа-

ют быстрым охлаждением от высоких температур. 

Было теоретически предсказано, что неодим, 

цирконий, молибден и тантал являются наибо-

лее подходящими легирующими элементами, при 

добавлении которых понижается модуль упру-

гости β-титана без потери прочности сплава [34, 

35]. Также было показано, что небольшие добавки 

этих металлов к титану уменьшают модуль упру-

гости. Если же увеличивать концентрацию этих 

легирующих элементов, то модуль упругости будет 

возрастать из-за образования ω-фазы и выделения 

частиц α-фазы при старении [36, 37]. Важнейшим 

свойством указанных элементов является их низ-

кая токсичность, что делает их более привлека-

тельными для изготовления имплантатов [38]. 

Основываясь на этих соображениях, метал-

ловеды разработали целый ряд биомедицинских 

титановых сплавов, содержащих титан, ниобий, 

тантал и цирконий. Среди них были основательно 

изучены такие сплавы, как Ti—29Nb—13Ta—4,6Zr 

и Ti—35Nb—7Zr—5Ta [39—41].

Особенности поведения 
многокомпонентных сплавов β-титана

Метастабильные сплавы β-титана, разработан-

ные в последнее время, включают Ti—Mo—6Zr—2Fe 

(TMZF), Ti—15Mo—5Zr—Al, Ti—15Mo—3Nb—3O, 

TIMETAL 21SRx и Ti—13Nb—13Zr [42—45]. Кроме 

ниобия, тантала и циркония в качестве легирую-

щих элементов биосовместимых титановых спла-

вов стали применять молибден, олово и гафний 

[46]. Не так давно для снижения стоимости меди-

цинских Ti-сплавов стали использовать и такие 

недорогие легирующие элементы, как хром и мар-

ганец [46]. 

В настоящее время продолжаются интенсив-

ные исследования β-титановых сплавов, которые 

позволят разобраться во влиянии легирующих 

элементов, параметров механической обработки 

и режимов термической обработки на фазовые 

превращения, формирование микроструктуры, 

величину модуля упругости и деформационное 

поведение этих материалов. Оптимальный хими-

ческий состав титановых сплавов подбирают не 

только экспериментально, но и с помощью теоре-

тических исследований с использованием, напри-

мер, метода молекулярных орбиталей [46, 47] или 

первопринципных расчетов [48]. Так, сплав Ti—

29Nb—13Ta—4,6Zr, обычно называемый TNTZ, 

был разработан с помощью метода дизайна спла-

вов по концентрации d-электронов [47]. Основной 

целью всех этих исследований было создание био-

медицинских сплавов с требуемыми механически-

ми свойствами, способных к длительной эксплуа-

тации в качестве имплантатов и протезов костей. 

Впоследствии были разработаны β-титановые 

сплавы с низким и переменным модулем Юнга, 

такие как Ti—12Cr и Ti—11Cr—0,2О. Они использу-

ются, в частности, при изготовлении стержней для 

фиксации элементов позвоночника [49, 50]. β-тита-

новые сплавы с низким модулем Юнга и большим 

содержанием циркония, такие как Ti—30Zr—7Mo 

[51], Ti—30Zr—5Cr [52] и Ti—30Zr—3Cr—3Mo [52], 

были созданы для изготовления удаляемых им-

плантатов. Титановые сплавы с содержанием цир-

кония выше 25 мас.% препятствуют образованию 

фосфата кальция на поверхности [53]. Это озна-

чает, что адгезия таких сплавов к кости невелика, 

что облегчает удаление временных титановых им-

плантатов после того, как они обеспечат срастание 

костей и необходимость в них исчезнет (например, 

для фиксации обломков костей лицевого скелета). 
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Для использования в качестве временных им-

плантатов применяют также другие сплавы ти-

тана с цирконием, например Ti—Zr—Nb [54], Ti—

Zr—Nb—Ta [55] и Ti—Zr—Al—V [56]. Модуль Юнга 

β-титановых сплавов Ti—30Zr—7Mo, Ti—30Zr—5Cr 

и Ti—30Zr—3Cr—3Mo можно изменять в широких 

пределах. Эти материалы в основном востребова-

ны в качестве стержней для проведения хирурги-

ческих операций на позвоночнике.

Перечисленые выше β-титановые сплавы с низ-

ким модулем Юнга, имеющие применение в меди-

цине (не считая Ti—Cr-сплавов), содержат боль-

шое количество дорогих легирующих элементов, 

таких как ниобий, тантал, молибден и цирконий. 

Поэтому возникла необходимость в создании ти-

тановых сплавов с низким модулем Юнга и деше-

выми легирующими добавками. В соответствии с 

этими требованиями были созданы сплавы Ti—

Mn [57], Ti—Mn—Fe [58], Ti—Mn—Mo [59] и Ti—

Mn—Al [60]. К подобным недорогим материалам 

относятся и Ti—10Cr—Al [61], Ti—Cr—Al [62], Ti—

Sn—Cr [63], Ti—Cr—Sn—Zr [64, 65] и Ti—12Cr [66], 

которые содержат высокие концентрации дешевых 

элементов, таких как марганец, хром и олово. Не-

давно был разработан метод получения градиент-

ных имплантатов с переменной концентрацией 

хрома (и варьируемыми механическими свойства-

ми) методами аддитивных технологий (послойно-

го лазерного наплавления) [67]. 

На базе многокомпонентных сплавов Ti—Nb—

Ta—Zr—Mo и Co—Cr—Mo были разработаны вы-

сокоэнтропийные1 биосовместимые материалы 

[68]. Они позволяют преодолеть ограничение 

классических металлических биоматериалов в од-

новременном повышении механической твердо-

сти и биосовместимости. Эти составы показывают 

более высокую биосовместимость по сравнению 

с титаном коммерческой частоты и пригодны для 

применения в качестве ортопедических имплан-

татов с разнообразными функциями [68].

Обычно β-титановые сплавы подвергают отжи-

гу в β-области для образования твердого раствора 

на основе β-фазы, а затем — старению для распада 

метастабильных фаз и достижения высокой проч-

ности. Правильная термическая обработка позво-

ляет получать целый ряд разнообразных структур 

в β-титановых сплавах, в частности, весьма при-

влекательна по свойствам равноосная (в отличие 

от ламеллярной) зеренная структура. Было обна-

ружено, что она обладает наилучшей комбинацией 

механических свойств в α+β-сплавах. 

Важно отметить, что термомеханическая обра-

ботка биомедицинских титановых сплавов долгое 

время не привлекала внимание исследователей. 

Первая работа по влиянию термомеханической 

обработки на формирование равноосной структу-

ры в сплаве Ti—13Nb—13Zr была выполнена только 

в 2001 г. [69]. В ней авторами также было исследо-

вано образование равноосной зеренной структуры 

в двух других β-титановых сплавах Ti—13Nb—20Zr 

и Ti—20Nb—20Zr. Выбор подходящего «окна» для 

их термической обработки позволил получить 

мелкие равноосные зерна, в то время как в спла-

ве Ti—13Nb—13Zr в таких же условиях возникает 

смесь крупных равноосных и удлиненных зерен. 

Присутствие ниобия в этих сплавах позволило об-

рабатывать их при невысоких температурах, что, 

в свою очередь, привело к формированию струк-

туры из мелких равноосных зерен [69, 70]. Кон-

центрации легирующих элементов были при этом 

выбраны так, чтобы они не превышали 20 мас.%, 

поскольку дальнейшее их увеличение может при-

вести к образованию ω-фазы, что повышает проч-

ность и модуль упругости сплава.

Модуль упругости β-титановых сплавов за-

висит от количества β-фазы, присутствующей в 

микроструктуре. Старение β-титановых сплавов 

приводит к увеличению твердости и модуля упру-

гости из-за выделения мелких частиц α-фазы, од-

нако их наличие не всегда приводит к росту этих 

показателей, которые зависят как от происхожде-

ния α-фазы, так и от других параметров микро-

структуры. Так, например, старение сплава Ti—

34Nb—9Zr—8Ta (TNZT) приводит к понижению 

прочности и модуля упругости. Это объяснялось 

растворением упорядоченной В2-фазы [22]. После 

гомогенизации фаза В2 обладает более высокой 

твердостью, чем после старения. 

В отличие от TNZT в сплаве Ti—29Nb—13Ta—

4,6Zr как прочность, так и модуль упругости воз-

растают при старении. Это происходит из-за вы-

деления мелких частиц α-фазы из ω-фазы в β-ма-

трице. Интересно отметить, что в случае сплава 

Ti—15—Mo прочность падает, а модуль упругости 

растет [22], причем понижение прочности связано 

с тем, что в этом материале отсутствуют наноме-

тровые частицы выделений ω-фазы при старении, 

1 Высокоэнтропийными называют многокомпонентные 

сплавы без главного компонента, в которых концентра-

ции различных металлов сравнимы между собой.
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а рост модуля упругости объясняется большой 

объемной долей мелких частиц α-фазы. 

Интересные возможности для модификации 

микроструктуры β-титановых сплавов открыва-

ют явления так называемого смачивания границ 

зерен прослойками второй твердой фазы [71—74]. 

В сплавах на основе титана это явление наблюда-

ется, как правило, в двухфазной α+β-области фа-

зовой диаграммы [71, 75—79]. При высокой темпе-

ратуре α-фаза практически полностью смачивает 

все границы зерен в β-фазе, образуя так называе-

мые оторочки, а при понижении температуры доля 

границ в β-фазе, полностью смоченных прослой-

ками α-фазы, постепенно понижается [75—79].

Усталостная прочность

Модуль Юнга у β-титановых сплавов, как пра-

вило, достигает минимальных значений, если они 

содержат только β-фазу. Этого можно добиться, 

отжигая сплав в области β-твердого раствора с по-

следующим быстрым охлаждением от температу-

ры, лежащей выше превращения в β-фазу (она еще 

называется «температурой β-транзуса»). Стати-

ческая прочность на растяжение и динамическая 

(усталостная) прочность β-титановых сплавов с 

низким модулем Юнга и однофазной β-структу-

рой, как правило, невелики. Поэтому возникает 

потребность в их увеличении при сохранении низ-

ких значений модуля Юнга и достаточной пла-

стичности. 

Статическую прочность β-титановых сплавов, 

отожженных выше линии транзуса, можно улуч-

шить с помощью процессов холодной деформа-

ции, к которым относятся, в частности, интенсив-

ная холодная прокатка [80], ковка [81], обжатие [81] 

и интенсивная пластическая деформация (ИПД), 

включая кручение под высоким давлением (КВД) 

[82]. Эти виды обработки не увеличивают модуль 

Юнга и позволяют сохранить хорошую пластич-

ность. Однако с помощью методов интенсивной 

холодной механической обработки не удается 

улучшить усталостную прочность без увеличе-

ния модуля Юнга [83]. Поэтому, чтобы улучшить 

динамическую (усталостную) прочность β-тита-

новых сплавов для медицинского применения 

(типа TNTZ), необходимо ввести в β-матрицу до-

статочное количество вторичных фаз, таких как α 
и ω. Выделения частиц этих фаз можно достичь с 

помощью подходящей термической или термоме-

ханической обработки, а также путем добавочного 

старения сразу после холодной механической об-

работки [84]. Можно также добавлять в сплав ке-

рамические частицы диборида титана или оксида 

иттрия [85], хотя это увеличивает модуль Юнга.

С другой стороны, можно добиться упрочнения 

твердого раствора, используя легкие, недорогие и 

безвредные междоузельные легирущие элементы, 

такие как кислород. Легирование кислородом мо-

жет увеличить как усталостную прочность, так и 

прочность на растяжение сплава TNTZ. Макси-

мального количества циклов усталостного нагру-

жения до разрушения сплава TNTZ, легирован-

ного кислородом, можно достичь в интервале его 

концентраций от 0,16 до 0,7 мас.% [86]. Усталостная 

прочность сплава TNTZ возрастает с увеличением 

концентрации кислорода, так как происходит об-

разование мартенситной фазы, вызванное дефор-

мацией, причем толщина мартенситных пластин 

уменьшается с ростом концентрации кислорода: 

Концентрация кислорода, мас.% .........0,1   0,5  0,7

Толщина мартенситных пластин, нм .... 240   90   30 

Таким образом, добавка кислорода приводит к 

упрочнению материала за счет измельчения зерен 

и твердорастворного упрочнения. В свою очередь, 

это влечет за собой рост усталостной прочности 

сплава TNTZ. Более того, наблюдается оптималь-

ный баланс между прочностью на растяжение и 

удлинением даже при высокой концентрации кис-

лорода 0,7 мас.% [87, 88]:

Концентрация 

кислорода, мас.% ....... 0 (ВТ6*)   0,1   0,3    0,5     0,7

Модуль Юнга, ГПа .......... 105     58     63     68      75

Максимальная прочность 

на растяжение, МПа .........950   300   720   930   1050

Максимальное 

удлинение, %......................15      26     12     14      18

* Приведено для сравнения.

Биосовместимость сплавов 
на основе β-титана in vitro

Активность человеческих остеобластов, кото-

рые культивировали на сплаве TNTZ, была изуче-

на для его разных состояний [89]:

— после отжига в однофазной β-области 

(TNTZST);
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— после дополнительного старения, которое 

следовало за отжигом в однофазной облас-

ти, когда сплав имеет крупнозеренную 

структуру (TNTZAT);

— после дополнительной обработки с помощью 

кручения под высоким давлением (КВД), 

которое приводит к измельчению зерен 

(TNTZAHPT). 

Количество человеческих остеобластов, прикре-

пившихся к сплавам TNTZST, TNTZAT, TNTZAHPT 

и ВТ6 после 6 ч инкубации при температуре 24 °С, 

приведено ниже [89]: 

Подложка ....TNTZST   TNTZAT   TNTZAHPT   ВТ6

Количество 

клеток ............ 10500        10900            17500        11000

Видно, что среди изученных подложек коли-

чество прикрепившихся человеческих остеобла-

стов было наибольшим для сплава TNTZAHPT. 

Статистически значимой разницы в количестве 

прикрепившихся клеток на остальных подложках 

не наблюдалось. 

Также была изучена жизнеспособность клеток 

на подложках из β-титановых сплавов Ti—12Cr 

и Ti—Mn с низкими модулями Юнга [90]. Ни-

же приведены значения плотности живых кле-

ток МС3Е3-Е1 (их количество на 1 мм2), которые 

культивировались на этих подложках в течение 

86400 с [90]: 

Подложка .....Нерж. сталь 316L   ВТ6      TNTZ   Ti—12Cr

Количество 

клеток/мм2........... 110±10       140±20   170±30   190±10

Выше всех плотность прикрепившихся клеток 

на подложке Ti—12Cr. Она существенно превыша-

ла показатели нержавеющей стали и сплава ВТ6, 

будучи сходной с аналогичной характеристикой 

сплава TNTZ.

Далее была исследована цитотоксичность на 

подложках из титана технической чистоты, спла-

ва Ti—(6÷18)Mn, технически чистого марганца и 

сплава ВТ6. В качестве контроля использовали 

подложку из полистирола (PS). Клетки MC3T3-E1 

инкубировали 24 ч. После подсчета отношения 

живых клеток на поверхности тестируемых ма-

териалов к контролю не было обнаружено суще-

ственных различий в цитотоксичности между об-

разцами Ti—(6÷18)Mn и другими сплавами [91]: 

PS ........................................................... 1,21

Техн. чистый титан .............................. 0,94

Ti—6Mn ................................................. 0,80

Ti—9Mn ................................................. 0,83

Ti—13Mn ............................................... 0,88

Ti—18Mn ............................................... 0,80

Техн. чистый марганец .........................0,75

ВТ6 .......................................................... 1,0

Таким образом, значения цитотоксичности 

сплавов Ti—(6÷18)Mn сравнимы с таковыми для 

титана и сплава ВТ6 (хотя для обр. Ti—18мас.%Mn 

они ниже величин для технически чистого тита-

на и сплава ВТ6). Значение цитотоксичности для 

сплава технически чистого марганца было на-

много меньше, чем у технически чистого титана и 

сплава ВТ6. 

Биосовместимость in vivo

Испытания in vivo эндопротеза головки бедрен-

ной кости, изготовленной из сплава TNTZ, были 

проведены на овцах породы суффолк [92]. Этот 

эндотпротез был имплантирован животному с 

помощью запрессовки в остаток бедренной кости. 

К сожалению, подопытное животное умерло спу-

стя 3 года после имплантации из-за травматиче-

ского кровотечения и кишечной непроходимости. 

Эндопротез был извлечен при вскрытии живот-

ного и разрезан, чтобы изучить его состав и опре-

делить содержание металлических элементов в 

кости, окружающей протез. Была также измерена 

концентрация легирующих элементов титанового 

сплава в печени и почках, а также в мягких тканях 

животного.

Рентгеновские изображения протеза в бедрен-

ной кости, а также бедренной кости, разрезанной 

вокруг середины протеза, показали, что протез 

был конгруэнтен и хорошо зафиксирован в кости, 

т.е. эндопротезирование былo успешным. Была из-

мерена концентрация металлических элементов 

в печени и почках, а также в костной ткани, фор-

мирующей вертлужную впадину и кортикальный 

слой дистальной части бедренной кости. Если не 

считать титана и циркония, содержавшихся в кор-

ме подопытного животного, никаких других по-

сторонних металлических элементов в печени и 

почках овцы не обнаружено. Ниобий и тантал при-

сутствовали во внутренней области кортикально-



60

Известия вузов. Цветная металлургия • 6 • 2020

Izvestiya Vuzov. Tsvetnaya Metallurgiya • 6 • 2020 

го слоя бедренной кости. Предполагается, что вы-

деление ионов металлов происходило в основном в 

области контакта кости подопытного животного с 

протезом. 

Таким образом, протезирование эксперимен-

тальным изделием не привело к накоплению в 

печени и почках содержавшихся в нем металли-

ческих элементов, оставив структуру этих органов 

без изменений. Результаты этих опытов in vivo до-

казали биосовместимость стержня, изготовленно-

го из сплава TNTZ с низким модулем Юнга. Бо-

лее того, превосходная совместимость была также 

продемонстрирована в опытах по имплантации 

японским белым кроликам интрамедуллярных 

стержней и пластин для фиксации обломков ко-

стей на модели перелома берцовой кости [93].

Ниже приведены данные об относительной 

площади контакта с костью сплава Ti—12Mn и тех-

нически чистого титана спустя 12, 52 и 98 недель 

после их имплантации в мыщелки бедренной ко-

сти японских белых кроликов [94]: 

Продолжительность, недели ........... 12       52       98

Ti—12Mn, % ....................................... 11       28       30

Техн. чистый титан, %.......................12       33       31

Видно, что во всех трех случаях величина кон-

такта с костью сплава Ti—12Mn была близка к зна-

чению для технически чистого титана. Следует, 

однако, отметить небольшое количество раство-

ренных ионов марганца в поверхностном слое им-

плантатов из сплава Ti—12Mn в области контакта 

с костью. Полученные данные позволили доказать 

in vivo биосовместимость недорогих β-сплавов ти-

тана с марганцем в концентрации менее 12 мас.%.

Заключение 

Разработка титановых сплавов, воспроизво-

дящих свойства живой ткани, относится к числу 

наиболее интересных и востребованных задач со-

временной науки и здравоохранения.

Титановые сплавы медицинского назначения 

на основе β-Ti все чаще приходят на смену спла-

вам первого поколения на основе α-Ti или смеси 

α+β-фаз, таким как технически чистый титан или 

сплавы типа ВТ6. Имплантаты из материалов пер-

вого поколения порой требуют замены уже через 

10—15 лет эксплуатации, и из них постепенно по-

ступают в организм ионы алюминия или ванадия. 

У β-титановых сплавов модуль упругости ниже, 

чем у α- и α+β-сплавов, и он по этому показателю 

ближе к живой кости. 

Создание новых β-титановых сплавов позво-

ляет повысить механическую прочность, уста-

лостную прочность, коррозионную стойкость и 

биосовместимость имплантатов. Возникают и раз-

виваются новые методы получения и термомеха-

нической обработки титановых сплавов, такие как 

аддитивные технологии или интенсивная пласти-

ческая деформация. 

Дорогие компоненты сплавов β-титана, такие 

как тантал, цирконий или ниобий, шаг за шагом 

заменяют на все более дешевые (например, хром 

и марганец). В результате срок службы титановых 

имплантатов неуклонно возрастает, а их характе-

ристики постепенно все больше приближаются к 

свойствам человеческой кости. 
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Аннотация: Изучено влияние электромеханической поверхностной обработки (ЭМО), безабразивной ультразвуковой финишной 

обработки (БУФО), а также их комплексного воздействия с последующим старением на циклическую долговечность и измене-

ние микротвердости поверхности титанового сплава. Образцы для исследований изготавливались из прутков сплава переходно-

го типа ВТ22 после стандартной термомеханической обработки. Процесс ЭМО проводился путем обкатки поверхности образца 

роликом и пропусканием между ними тока большой плотности. В результате осуществлялась поверхностная электротермоме-

ханическая обработка с локальным быстрым нагревом и охлаждением поверхности. Технология БУФО заключалась в ударной 

обработке бойком ультразвукового излучателя по обрабатываемой поверхности. При этом установлено повышение в 1,8 раза 

циклической долговечности при нагружении изгибом (с амплитудой напряжений 0,5σв) с вращением для образцов после БУФО 

по сравнению с необработанным исходным состоянием, сопровождающееся незначительным ростом микротвердости (до 16 %). 

Применение ЭМО снижает микротвердость почти на 20 %, а долговечность на 70 %. Комплексная обработка ЭМО + БУФО не-

существенно влияет на микротвердость, но по отношению к ЭМО на 40 % повышает долговечность. Старение при температуре 

450 °С в течение 5 ч увеличивает микротвердость после ЭМО на 30–40 % с одновременным ростом долговечности в 2 раза. Ста-

рение образов, подвергнутых ЭМО + БУФО, практически не выявило повышения микротвердости, но увеличило долговечность 

почти в 3 раза (по сравнению с ЭМО). Анализ фрактографии поверхности разрушения показал, что снижение долговечности при 

обработке ЭМО связано с сокращением стадии зарождения трещин, что практически исключает этот этап накопления усталост-

ных повреждений из общей долговечности образца.

Ключевые слова: электромеханическая обработка (ЭМО), безабразивная ультразвуковая финишная обработка (БУФО), старе-

ние, циклическая долговечность, микротвердость, усталостное повреждение.
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Abstract: The study covers the influence of electromechanical surface treatment (EMT), non-abrasive ultrasonic finishing (NAUF), their 

complex influence with subsequent aging on the fatigue life and surface microhardness changes. Samples for research were made of VT22 
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Введение

Титановые сплавы, обладая высокими прочно-

стью, трещиностойкостью, коррозионной стойко-

стью, сопротивлением усталости и пр., относятся 

к одним из наиболее эффективных конструкцион-

ных материалов для авиа-, судо-, машиностроения 

и других отраслей промышленности [1—4]. Одна-

ко склонность к схватыванию и задирам, а также 

высокий коэффициент трения [5, 6] существенно 

ограничивают возможности их применения для 

деталей, подверженных интенсивному износу [5, 6].

Одним из подходов к обеспечению триботех-

нических характеристик деталей из широко ис-

пользуемых титановых сплавов является фор-

мирование на их поверхности высокопрочных 

износостойких слоев.

В настоящее время проблема поверхностно-

го упрочнения титановых сплавов решается за 

счет нанесения покрытий [7—9], поверхностного 

легирования, химического насыщения [10, 11], 

лазерного упрочнения [12, 13], ультразвуковой 

обработки [14], упрочнения интенсивной термо-

пластической деформацией [15—18] и т.д. При 

этом создание на поверхности детали покрытия 

или слоя, насыщенного высокопрочными сое-

динениями с повышенной твердостью, сопро-

вождается его охрупчиванием, формированием 

неблагоприятных остаточных напряжений, на-

transition alloy rods after standard thermomechanical treatment. EMT was carried out by sample surface rolling with a roller and applying a 

high density current between them. As a result, surface thermomechanical treatment was carried out with the local fast surface heating and 

cooling. NAUF were implemented by shock treatment with an ultrasonic emitter striking on the treated surface. This revealed 1.8 times higher 

fatigue life when loading by rotational bending (with amplitude of 0.5σв) for samples after NAUF in comparison with the untreated initial state 

together with a slight increase in microhardness (up to 16 %). EMT reduces microhardness and fatigue life by almost 20 % and 70 %, respective-

ly. EMT + NAUF complex processing has an insignificant effect on microhardness, but it increases fatigue life by 40 % with respect to EMT. 

Aging at 450 °C for 5 hours increases microhardness after EMT by 30–40 % with a simultaneous increase in fatigue life by 2 times. The aging of 

samples subjected to EMT + NAUF revealed virtually no increase in microhardness, but increased fatigue life by almost 3 times (as compared 

to EMT). According to fractography results, the reduction in fatigue life after EMT is associated with a reduction in the crack initiation stage, 

which virtually excludes this stage of fatigue damage accumulation from the overall sample fatigue life.

Keywords: electromechanical treatment (EMT), non-abrasive ultrasonic finishing (NAUF), aging, fatigue life, microhardness, fatigue 

damage.
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водороживанием, растрескиванием, отслоением 

[6, 14] и, как следствие, снижением усталостной 

(и статической) прочности, а также стойкости к 

неабразивному, кавитационному, эрозионному 

видам износа [11]. Возникает непростая техноло-

гическая задача по обеспечению заданного уров-

ня усталостной прочности с одновременным по-

вышением твердости поверхностного слоя.

Одним из подходов к формированию комплек-

са свойств титановых сплавов по износостойко-

сти, усталостной и контактной прочности являют-

ся комбинированные технологии, объединяющие 

несколько операций и приводящие к получению 

повышенных характеристик поверхности (не до-

стижимых каждым из методов в отдельности) [12, 

13, 16—18].

В работе авторов [17] исследуются процес-

сы упрочнения поверхностного слоя титановых 

псевдо-α-сплавов интенсивным термодеформа-

ционным воздействием при электромеханичес-

кой обработке (ЭМО). Высокие скорости нагрева 

(до 105—106 град/с) и охлаждения (104—105 град/с) 

металла с его одновременной локальной пласти-

ческой деформацией в ходе ЭМО способствуют 

образованию упрочненной ультрадисперсной 

структуры с повышенной твердостью. При этом 

управление комплексом свойств изделия обеспе-
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чивается различным расположением, глубиной и 

удельным содержанием упрочненных и неупроч-

ненных элементов структуры и обоснованным 

выбором дополнительных операций для придания 

им требуемых свойств. 

Эксперименты показывают, что ЭМО титано-

вых псевдо-α-сплавов позволяет увеличить ми-

кротвердость поверхностного слоя в 1,5 и более раз 

[17]. С другой стороны, для деталей, работающих 

при циклических нагрузках, в зависимости от ус-

ловий нагружения, структурного состояния, вели-

чины и знака остаточных напряжений, геометрии 

поверхности и других факторов может наблю-

даться снижение усталостной долговечности. Так, 

при упрочнении путем ЭМО в атмосфере воздуха 

для титанового псевдо-α-сплава было отмечено 

снижение ограниченного предела выносливости. 

Комплексная обработка с последующим ультраз-

вуковым ударным упрочнением поверхности спо-

собствовала восстановлению усталостной проч-

ности до значений, превышающих долговечность 

исходных неупрочненных образцов. 

Отмеченные особенности актуальны также для 

титановых сплавов переходного типа (α+β), несмо-

тря на существенные отличия в механизмах фор-

мирования структуры α- и α+β-сплавов при их 

поверхностном упрочнении [13, 18]. При этом за-

кономерности изменения структуры и свойств при 

локальной термомеханической обработке поверх-

ностных слоев, сопряженные с высокоскоростны-

ми нагревом и охлаждением металла, а также воз-

можности применения такого рода воздействий 

для поверхностного упрочнения данного класса 

сплавов практически не изучены.

Цель настоящей работы заключалась в уста-

новлении взаимосвязи циклической долговеч-

ности образцов и механизмов усталостного раз-

рушения со структурно-фазовыми изменениями 

и остаточными напряжениями в поверхностном 

слое металла при комбинированной поверхност-

ной обработке, включающей ЭМО, безабразивную 

ультразвуковую финишную обработку (БУФО) и 

старение переходных титановых сплавов.

Методика экспериментов 

В качестве исследуемого материала использо-

вался титановый α+β-сплав ВТ22. Образцы для 

испытаний изготавливались из прутка диаметром 

20 мм в состоянии поставки — после горячей про-

катки и термообработки по схеме:

— нагрев до 820 °С, выдержка τ = 1 ч, охлажде-

ние с печью до 750 °С, τ = 3 ч, охлаждение на 

воздухе; 

— нагрев до 600 °С, τ = 4 ч, охлаждение на воз-

духе.

Исходные свойства сплава были следующими:

— предел прочности σв = 1150 МПа;

— предел текучести σ0,2 = 1060 МПа;

— относительное остаточное удлинение δ = 21 %;

— относительное остаточное сужение ψ = 63 %.

Циклическому нагружению подвергались 

гладкие образцы круглого сечения типа I 

(ГОСТ 25.502-79) диаметром d = 7,5 мм на машине 

НУ-3000 для усталостных испытаний при изгибе с 

вращением. Частота нагружения составляла 50 Гц, 

цикл — симметричный.

Испытывались 6 серий образцов, отличающих-

ся способом упрочнения поверхностного слоя:

1 — исходное состояние (после шлифования, 

без упрочнения);

2 — упрочнение поверхности ЭМО;

3 — применение БУФО [19];

4 — комбинированная обработка поверхности, 

состоящая в последовательном проведении 

операций ЭМО и БУФО;

5 — старение упрочненных в ходе ЭМО образ-

цов в атмосфере воздуха при температуре 

450 °С в течение 5 ч с последующим охлаж-

дением на воздухе;

6 — старение упрочненных ЭМО + БУФО об-

разцов по тем же режимам, что и для обр. 5. 

Упрочнение поверхности с использованием 

ЭМО проводилось при следующих параметрах [17]:

— плотность тока j = 400 А/мм2;

— скорость обработки V = 0,6 м/мин;

— подача S = 0,2÷0,4 мм/об;

— деформирующее усилие F = 600÷1200 Н;

— электрод-инструмент — конические ролики 

из твердого сплава ВК6С ∅ 60 мм, углом за-

точки 5° и ленточкой контакта 0,5—0,7 мм. 

Процесс БУФО проводился по режиму [19]:

— частота колебаний излучателя 22 кГц;

— скорость обработки V = 4,71 м/мин;

— подача S = 0,07 мм/об; 

— деформирующее усилие F = 100 Н.

Измерения микротвердости поверхностного 

слоя исследуемых образцов осуществлялись на 

микротвердомере ПМТ-3М при нагрузке на ин-

дентор 0,5 Н и времени выдержки 10 с. Использо-

вался программно-аппаратный комплекс, вклю-

чающий микротвердомер, оптический микро-
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скоп, компьютер и программное обеспечение 

ВидеоТест-Структура, позволяющее проводить 

статистическую обработку результатов. Значе-

ния микротвердости получали как среднее из не 

менее 10 случайных измерений после каждого 

вида упрочнения. Окисленный слой удаляли на 

глубину 5—10 мкм. Микро- и макроструктуру 

выявляли после механического шлифования 

шлифбумагой с уменьшающейся зернистостью и 

последующим травлением составом 2,5%HNO3—

2,5%HF—95%H2O.

Микроструктурные исследования проводили 

на оптическом микроскопе Метам ЛВ-32, а фракто-

графический анализ усталостного разрушения — 

визуально и с использованием бинокулярного 

микроскопа. 

Результаты экспериментов

Структура и микротвердость 
поверхностного слоя образцов 
из сплава ВТ22 после различных видов 
упрочняющих обработок

Макро- и микроструктуры поверхностного 

слоя сплава ВТ22 после ЭМО приведены на рис. 1. 

Параметры макроструктуры соответствуют 3-му 

баллу согласно инструкции 1054-76 [20]. Форма 

β-зерен вытянута вдоль направления прокатки 

(рис. 1, а), что характерно для значительных дефор-

маций в β-области. Оторочка из α-фазы истончена 

и практически не видна на шлифе, что происходит 

при повышенных скоростях охлаждения. Размер 

β-зерна вдоль направления прокатки достигает 

значений более 500 мкм.

В плоскости шлифа наблюдается сложный 

узор, особенности которого зависят от ориентации 

отдельных фрагментов структуры, имеющей раз-

личную морфологию в соседних микроучастках. 

Например, пластины α-фазы, параллельные на-

правлению прокатки, вытягиваются в этом на-

правлении, а перпендикулярные к нему — дефор-

мируются, искривляются, приобретая сложную 

конфигурацию (рис. 1, б). Микроструктура соот-

ветствует 8-му баллу инструкции [20].

В таблице приведены абсолютные значения 

микротвердости (HV ) поверхности образцов спла-

ва ВТ22 после поверхностного упрочнения ЭМО, 

БУФО и старения в различных сочетаниях, ее от-

носительное изменение по сравнению с исходным 

состоянием (HV/HVисх) и величина стандартного 

отклонения. 

Как видно, после ЭМО микротвердость по 

сравнению с исходным состоянием поверхности 

образца снижается на 16—20 %. Процесс БУФО 

приводит к незначительному увеличению HV по-

верхности как для исходного металла (16 %), так и 

для упрочненного ЭМО слоя (3—5 %). Микротвер-

дость поверхности после комбинированной обра-

ботки ЭМО + БУФО остается ниже исходной.

Старение образцов, предварительно упроч-

ненных по схемам ЭМО (сер. 5) и ЭМО + БУФО 

(сер. 6), существенно повышает микротвердость 

обработанного поверхностного слоя (до 35—40 %). 

Рис. 1. Макро- (а) и микроструктура (б) поверхностного слоя сплава ВТ22 после ЭМО

Fig. 1. Macro- (а) and microstructure (б) of VT22 alloy surface layer

a б
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При этом старение образцов в исходном состоянии 

и подвергнутых БУФО практически не влияет на 

их микротвердость. 

Долговечность при различных состояниях 
поверхностного слоя образцов

На рис. 2 приведены кривая усталости образцов 

из сплава ВТ22 в исходном состоянии (испытано 

10 образцов при различных уровнях амплитуды 

напряжений), а также значения долговечности об-

разцов после различных обработок (сер. 2—6) при 

максимальных напряжениях цикла 600 МПа. Для 

данного уровня напряжений циклическая долго-

вечность исходных образцов (сер. 1) составляет 

55·103 циклов, что соответствует границе мало- и 

многоцикловой усталости [21] и характеризуется 

накоплением как чисто усталостных, так и мало-

цикловых повреждений. 

В таблице приведены результаты испытаний 

образцов после различных поверхностных обра-

боток — среднее (для 3 образцов) число циклов до 

разрушения (Nр) и относительное изменение дол-

говечности (Np/Np исх). Наибольший рост долго-

вечности наблюдается для образцов, упрочненных 

БУФО (сер. 3), число циклов до разрушения кото-

рых возросло в 1,8 раза по сравнению с исходны-

ми. После ЭМО (сер. 2) долговечность снизилась 

почти в 3 раза. При этом комбинированное упроч-

нение образцов по схеме ЭМО + БУФО (сер. 4) со-

провождалось увеличением разрушающего числа 

циклов в 4,8 и 1,4 раза по сравнению с упрочнени-

ем ЭМО и с исходным состоянием соответственно.

Старение образцов, предварительно обрабо-

танных ЭМО (сер. 5), привело к повышению дол-

говечности в 2,3 раза относительно образцов без 

старения (после ЭМО, сер. 2), при этом число ци-

клов до разрушения остается на 30 % ниже дол-

говечности исходных (неупрочненных) образцов. 

Комбинированная обработка ЭМО + БУФО + ста-

рение (сер. 6) также существенно повышает долго-

вечность образцов (более чем в 3 раза в сравнении 

с ЭМО), при этом среднее значение разрушающе-

го числа циклов для них соответствует исходному 

уровню (сер. 1).

Рис. 2. Результаты усталостных испытаний 

упрочненных образцов сплава ВТ22

1 – исходное состояние; 2 – ЭМО; 3 – БУФО; 4 – ЭМО + БУФО; 

5 – ЭМО + старение; 6 – ЭМО + БУФО + старение

Fig. 2. Fatigue tests results for hardened samples made 

of VT22 alloy

1 – initial state; 2 – EMT; 3 – NAUF; 4 – EMT + NAUF; 

5 – EMT + aging; 6 – EMT + NAUF + aging

Абсолютные и относительные значения результатов испытаний образцов после поверхностных обработок 
и их комбинаций

Absolute and relative values obtained in the tests of samples after surface treatments and their combinations

Серия 

обр.

Вид обработки 

поверхности

Микротвердость HV, МПа

HV/HVисх

Число циклов 

до разрушения Nр·10–3 Nр/Nр исх

Среднее Станд. откл.

1 Исходное 4187 318 1,0 55 1,0

2 ЭМО 3408 329 0,81 16,8 0,31

3 БУФО 4842 270 1,16 101 1,83

4 ЭМО + БУФО 3496 486 0,84 77 1,4

5 ЭМО + старение 5698 420 1,36 38,8 0,7

6 ЭМО + БУФО + старение 5656 583 1,35 56,6 1,03
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Фрактография усталостного разрушения 
образцов

Влияние различных способов поверхностного 

упрочнения на механизмы усталостного разруше-

ния исследовалось на основе сравнительного ана-

лиза фрактографических картин излома образцов 

(рис. 3). 

В исходном состоянии (сер. 1) разрушение ме-

талла характеризуется единичным поверхност-

ным очагом зарождения усталостной трещины 

(рис. 3, а, метка 1), стабильным ее ростом вглубь 

образца (показано стрелками) перпендикулярно 

направлению действующих сил и дорыва образца 

с образованием «губ» среза (штриховая линия раз-

дела). Плоскость дорыва образца наклонена к его 

Рис. 3. Макрорельеф усталостного разрушения образцов из сплава ВТ22 при амплитуде напряжений 600 МПа 

после упрочняющих обработок

а – исходное состояние; б – БУФО; в – ЭМО; г – ЭМО + старение; д – ЭМО + БУФО; е – ЭМО + БУФО + старение

Круглая метка – очаг разрушения с указанием генеральной (1) и второстепенных (2, 3) трещин; треугольная – зона долома; 

стрелка – направление роста трещины; штрих – граница зоны долома

Fig. 3. Fatigue failure macrorelief of VT22 samples at stress amplitude of 600 MPa after hardening treatments

а – initial state; б – NAUF; в – EMT; г – EMT + aging; д – EMT + NAUF; е – EMT + NAUF + aging 

Round mark is a fracture nucleus indicating general (1) and minor (2, 3) cracks; triangle area is a break zone; arrow is a crack growth direction; 

dash is a break zone boundary
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продольной оси примерно под 45° и на рис. 3 отде-

лена штриховой линией. Вид излома эксцентриче-

ский (см. рис. 3, а). Похожая картина характерна 

и для поверхности разрушения образцов (сер. 3), 

упрочненных с помощью БУФО (рис. 3, б). 

Отличительной особенностью излома образ-

цов, упрочненных ЭМО (сер. 2), является мно-

гоочаговый характер зарождения усталостных 

трещин по всему периметру сечения (см. рис. 3, 

в). На изломе видны 3 макротрещины различной 

длины. Генеральная трещина (на рис. 3, в — слева, 

с фокусом трещины в очаге 1) охватывает основ-

ную площадь излома. Две трещины меньшей дли-

ны находятся в левой нижней четверти сечения 

образца (метки 2 и 3) и совпадают с зоной дорыва. 

При дорыве металл над трещинами в зоне «губ» 

среза разрушается по плоскостям, параллель-

ным продольной оси образца, образуя зубчатую, 

рваную границу излома в зоне дорыва. При этом 

сохраняется эксцентрический вид усталостного 

излома.

Многоочаговый характер зарождения уста-

лостных трещин наблюдается также и при разру-

шении образцов, упрочненных по схеме ЭМО +

+ БУФО (сер. 4). Видно, что трещины зародились в 

двух очагах (см. зоны 1 и 2 на рис. 3, г), и при их по-

следующем объединении по двум несовпадающим 

плоскостям произошел скол с образованием греб-

ня. Число центров зарождения трещин снизилось 

(по сравнению с ЭМО), в зоне дорыва оформлены 

«губы» среза.

Старение, проведенное после ЭМО (сер. 5), 

не привело к заметному изменению вида излома 

(рис. 3, д). Сохраняется эксцентрический вид раз-

рушения. Двухочаговый характер зарождения тре-

щин в области их слияния формирует на изломе 

гребень. Особенностью излома является четко 

выраженный приповерхностный поясок хрупкого 

излома толщиной 200—300 мкм. 

После совместной обработки ЭМО + БУФО +

+ старение (сер. 6) существенных изменений в 

картинах излома (рис. 3, е) по сравнению с ЭМО 

+ БУФО не обнаруживается. Отличительной 

особенностью разрушения таких образцов явля-

ется пониженная пластичность на стадии доры-

ва. Более четко выражен приповерхностный поя-

сок. Соединение ответных поверхностей излома 

разрушенных образцов осуществляется практи-

чески без зазоров, в то время как для несоста-

ренных образцов соединение без зазоров осуще-

ствить не удалось.

Обсуждение результатов 
экспериментов

Результаты испытаний свидетельствуют о су-

щественном влиянии проведенных поверхност-

ных упрочняющих обработок на циклическую 

долговечность, микротвердость и механизм уста-

лостного разрушения образцов из титанового 

сплава ВТ22. 

Упрочнение поверхности методом БУФО при-

водит к заметному росту долговечности, но слабо 

влияет на микротвердость. Увеличение долговеч-

ности после БУФО происходит за счет стабилиза-

ции в ультрадисперсном состоянии механически 

нестабильных фаз и границ их раздела, получен-

ных на предыдущих этапах [22], формирования 

в поверхностном слое вихревой наноструктуры, 

диспергизации плоскостей базисного строения 

[23], выглаживания поверхности и создания в по-

верхностном слое сжимающих остаточных на-

пряжений [14, 24]. При этом фрактографический 

анализ не выявил существенных отличий в кар-

тинах поверхностей разрушения для упрочненных 

БУФО и неупрочненных образцов (см. рис. 3, а, б). 

После ЭМО сплава ВТ22 наблюдается сниже-

ние как твердости, так и долговечности образцов, 

что связано с процессом закалки при высокоско-

ростной термической обработке с фиксацией не-

стабильной β-фазы, накоплением поверхностных 

повреждений, насыщением металла кислородом и 

азотом, а также формированием в поверхностном 

слое растягивающих остаточных напряжений при 

локальном нагреве [17]. 

Для оценки закономерностей распределения 

остаточных напряжений в данной работе исполь-

зовались результаты компьютерного моделиро-

вания рассматриваемых процессов, приведенные 

в [25]. На основе численного решения связанной 

задачи механики [25] показано, что термосиловое 

воздействие при ЭМО титанового сплава сопро-

вождается формированием в поверхностном слое 

металла растягивающих остаточных напряжений 

(рис. 4, кр. 1 и 3).

Смена знака напряжений на сжимающие про-

исходит в приповерхностной области на глубине h, 

превышающей глубину упрочненного слоя h0 

(h/h0 = 1, см. рис. 4). 

Последующая обработка поверхностной пла-

стической деформацией приводит к снижению 

уровня растягивающих остаточных напряжений. 

При этом область действия сжимающих напряже-



72

Известия вузов. Цветная металлургия • 6 • 2020

Izvestiya Vuzov. Tsvetnaya Metallurgiya • 6 • 2020 

ний смещается ближе к поверхности, и их макси-

мум располагается вблизи границы упрочненного 

и неупрочненного металла (см. рис. 4, кр. 2, 4).

Механические свойства поверхностного слоя 

при ЭМО зависят от сочетания целого ряда па-

раметров — уровней температур и деформаций, 

а также их градиентов и скоростей изменения. 

Снижение микротвердости при ЭМО может сви-

детельствовать о скоростной закалке поверхност-

ного слоя, приводящей к увеличению количест-

венного содержания β-фазы и недостаточной сте-

пени деформационного упрочнения. Падение 

долговечности может быть связано с образовани-

ем поверхностных микротрещин уже на стадии 

первого цикла растяжения [26]. При этом период 

зарождения трещины практически исключается 

из общей долговечности образца. Кроме этого, для 

образцов, подвергнутых ЭМО, наблюдается смена 

характера излома на многоочаговый (см. рис. 3, в) 

в условиях распределенного трещинообразования, 

способствующего раннему зарождению несколь-

ких поверхностных макротрещин. 

При комбинированной обработке ЭМО + БУФО 

эффекты от двух технологий накладываются, 

проявляясь как в особенностях трансформации 

структуры поверхностного слоя, так и в изменении 

картины остаточных напряжений. Это приводит к 

некоторому повышению микротвердости поверх-

ности с одновременным ростом долговечности об-

разцов (по сравнению с ЭМО) и образованию мно-

гоочагового излома на стадии зарождения трещин 

(см. рис. 3, г).

Отметим, что указанные особенности измене-

ния свойств в ходе ЭМО во многом не соответству-

ют закономерностям, установленным ранее для 

титановых псевдо-α-сплавов, для которых наблю-

далось повышение микротвердости и снижение 

долговечности после такой обработки [17], а также 

для образцов из нормализованных сталей, когда 

повышение микротвердости при ЭМО сопрово-

ждается ростом долговечности. 

Изотермическое старение, проведенное после 

ЭМО и ЭМО + БУФО для образцов сер. 5 и 6, обе-

спечивает дисперсность, однородность распада 

и равномерность распределения неравновесных, 

неоднородных по химическому составу ультра-

дисперсных фаз, полученных при ЭМО и БУФО в 

результате интенсивных термических и силовых 

воздействий. Упрочнение в этом случае достига-

ется за счет выпадения мелкодисперсной α′-фазы 

при (β—α′)-превращении метастабильной β-фазы, 

образовании мелкодисперсной и высокопрочной 

ω-фазы [12, 22, 23], а также положительного эф-

фекта от ультразвуковой обработки [19].

После комбинированных воздействий ЭМО +

+ старение и ЭМО + БУФО + старение микротвер-

дость повышается в 1,6—1,7 раза. Долговечность 

упрочненных образцов также возрастает до значе-

ний, сопоставимых с долговечностью образцов в 

исходном состоянии. 

На повышенное сопротивление росту усталост-

ных трещин поверхностного упрочненного слоя 

указывают и результаты фрактографического ана-

лиза поверхности излома. Так, на изломе образцов, 

подвергнутых ЭМО + старение и ЭМО + БУФО +

Рис. 4. Усредненные окружные остаточные 

напряжения в поверхностном слое цилиндрического 

образца титанового сплава типа ВТ22 при различных 

вариантах комбинированного термосилового 

воздействия

1 – ЭМО с минимальным усилием (50 Н); 

2 – ЭМО (50 H) + поверхностная пластическая деформация; 

3 – ЭМО (250 Н), 4 – ЭМО (250 Н) + поверхностная 

пластическая деформация

Fig. 4. Averaged tangential residual stresses in the surface 

layer of a VT22 titanium alloy cylindrical sample at different 

options of combined thermal force effects

1 – EMT with minimum force (50 N); 

2 – EMT (50 H) + surface plastic deformation; 

3 – EMT (250 N), 4 – EMT (250 N) + surface plastic deformation
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+ старение, наблюдается приповерхностный поя-

сок толщиной 200—300 мкм, структура которого 

значительно отличается от строения остальной 

части поверхности излома. При этом по ручь-

истому узору усталостного излома (см. рис. 3, д, 

е) можно отследить тормозящее влияние поверх-

ностного слоя на траекториях развития трещин: 

наблюдается заглубление трещины внутрь основ-

ного металла. 

Выводы

1. Установлено, что поверхностное упрочне-

ние (включая электромеханическую обработку, 

старение, ультразвуковую ударную обработку и 

их комбинации) титанового сплава переходного 

типа ВТ22 в состоянии объемного стандартного 

двойного отжига сопровождается существенны-

ми изменениями микротвердости поверхности, 

циклической долговечности образцов, а также ме-

ханизмов усталостного разрушения.

2. Показано, что структурно-фазовые пре-

вращения, протекающие в результате ЭМО в по-

верхностном слое образцов исследуемого класса 

сплавов, вызывают снижение микротвердости по-

верхности (на 20 %) и падение циклической дол-

говечности при нагружении изгибом с вращением 

с максимальными напряжениями σmax = 0,52σв 

(в 3 раза). На усталостном изломе образцов после 

ЭМО отмечается многоочаговый характер разру-

шения, что свидетельствует о снижении сопро-

тивления зарождению трещин усталости в обра-

ботанной поверхности.

3. Процесс БУФО за счет интенсивной пласти-

ческой деформации обеспечивает дополнитель-

ную стабилизацию в дисперсном состоянии ме-

ханически нестабильных фаз и границ их раздела. 

Ультразвуковая финишная обработка приводит к 

выглаживанию поверхности, залечиванию при-

поверхностных дефектов и позволяет корректи-

ровать напряженно-деформированное состояние 

обрабатываемого металла. Это оказывает положи-

тельное влияние как на микротвердость упроч-

ненной поверхности (повышение на 3—16 %), так 

и на циклическую долговечность образцов после 

БУФО (рост в 2—4 раза). 

4. Изотермическое старение образцов, подвер-

гнутых ЭМО, сопровождается формированием 

более равновесной, однородной структуры с рав-

номерным распределением упрочняющих частиц, 

а также снижением интенсивности остаточных 

напряжений. Как следствие, микротвердость по-

верхности предварительно упрочненных ЭМО и 

ЭМО + БУФО образцов повышается в 1,6—1,7 раза, 

а циклическая долговечность — в 2 раза. Упроч-

ненный поверхностный слой играет роль барьера 

распространению усталостных трещин, очаги раз-

рушения смещаются в подповерхностные слои ос-

новного металла.

5. На основе проведенных исследований выра-

ботаны рекомендации по поверхностной упрочня-

ющей обработке данного сплава для достижения 

нужного комплекса служебных свойств. В частно-

сти, для повышения долговечности без изменения 

поверхностной твердости деталей целесообразно 

использовать БУФО (см. таблицу, сер. 3). В то же 

время для формирования повышенной микро-

твердости поверхностных слоев без снижения дол-

говечности требуется применение комбинирован-

ного упрочнения, включающего ЭМО + БУФО +

+ старение (см. таблицу, сер. 6). При этом необ-

ходимо учесть, что выбор оптимальных режимов 

такого комбинированного воздействия требует до-

полнительных исследований.
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Аннотация: Исследованы особенности формирования микроструктуры сплава Al–2,5%Fe–1,5%Mn в зависимости от скорости 

охлаждения при литье и в процессе лазерного плавления. Анализ микроструктуры в литом состоянии показал, что с повы-

шением скорости охлаждения при кристаллизации от 0,5 до 940 К/с первичная кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) практически 

полностью подавляется, увеличивается объем неравновесной эвтектики до 43 %. Микроструктура сплава Al–2,5%Fe–1,5%Mn 

после лазерного плавления характеризуется наличием кристаллов алюминиевой матрицы дендритного типа со средним разме-

ром ячейки 0,56 мкм, окруженных железомарганцовистой фазой эвтектического происхождения со средним размером пластин 

0,28 мкм. Первичная кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) полностью подавлена. Формирование такой микроструктуры происхо-

дит при скоростях охлаждения от 1,1·104 до 2,5·104 К/с, что соответствует скоростям охлаждения, реализуемым в аддитивных 

технологиях. На границе между треком и основным металлом, а также на границе повторного переплава выявлены области, со-

стоящие из первичных кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), сформированных по механизму эпитаксиального роста. Чем меньше размер 

эвтектических пластин и дендритной ячейки, находящихся в эпитаксиальном слое, тем дисперснее первичные кристаллы в зоне 

переплава. Сплав Al–2,5%Fe–1,5%Mn после лазерного плавления имеет высокую твердость при комнатной температуре (93 HV) 

и хорошую термическую стабильность после нагрева до 300 °С (твердость незначительно снижается до 85 HV), а его расчетный 

предел текучести составляет 227 МПа. В совокупности с высокими показателями дисперсности формируемой микрострукту-

ры, технологичности при лазерном плавлении, твердости при комнатной температуре и расчетного предела текучести сплав 

Al–2,5%Fe–1,5%Mn является перспективным для использования в аддитивных технологиях.

Ключевые слова: сплав системы Al–Fe–Mn, аддитивные технологии, скорость охлаждения, лазерное плавление, микрострук-

тура, твердость.
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Abstract: The paper studies specific features of the Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy microstructure formation depending on the cooling rate 

during casting and laser melting. As-cast microstructure analysis showed that with an increase in the cooling rate during crystallization from 
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0.5 to 940 K/s, the primary crystallization of the Al6(Mn,Fe) phase is almost completely suppressed with the non-equilibrium eutectic volume 

increasing to 43 %. The Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy microstructure after laser melting features by the presence of dendritic-type aluminum 

matrix crystals with an average cell size of 0.56 μm surrounded by an iron-manganese phase of eutectic origin with an average plate size of 

0.28 μm. The primary crystallization of the Al6(Mn,Fe) phase is completely suppressed. Such a microstructure is formed at cooling rates of 

1.1·104 to 2.5·104 K/s, which corresponds to the cooling rates implemented in additive technologies. Regions consisting of Al6(Mn,Fe) phase 

primary crystals formed by the epitaxial growth mechanism were revealed at the boundary between the track and the base metal and at the 

remelting boundary. The smaller the eutectic plates and dendritic cell located in the epitaxial layer, the more disperse the primary crystals 

in the remelting zone. The Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy after laser melting has high hardness at room temperature (93 HV) and good thermal 

stability after heating up to 300 °C (hardness slightly decreases to 85 HV), and its calculated yield strength is 227 MPa. Combined with the 

ultra-fine microstructure formed, high processibility during laser melting, hardness at room temperature, and high calculated yield strength, 

Al–2.5%Fe–1.5%Mn is a promising alloy for use in additive technologies.

Keywords: Al–Fe–Mn alloy, additive technologies, cooling rate, laser melting, microstructure, hardness.
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Введение

Аддитивные технологии стремительно разви-

ваются благодаря ряду преимуществ перед тра-

диционными методами изготовления деталей из 

металлических материалов. Их использование в 

промышленном масштабе позволяет изготавли-

вать изделия сложной геометрической формы, 

близкой к их конечной конфигурации, из много-

компонентных сплавов, состав которых ориен-

тирован на обеспечение высоких механических и 

эксплуатационных характеристик. Большое чис-

ло работ посвящено исследованию новых компо-

зиций на основе алюминия систем Al—Mg [1, 2], 

Al—Cu—Mg [3, 4] и Al—Zn [5, 6], отличающихся 

более высоким уровнем механических свойств по 

сравнению со сплавом AlSi10Mg — самым распро-

страненным на сегодняшний день для примене-

ния в аддитивных технологиях [7, 8]. Основными 

недостатками этих материалов являются высокая 

склонность к образованию кристаллизационных 

трещин из-за широкого эффективного интервала 

кристаллизации и неоднородная структура. 

Обзор современной научно-технической лите-

ратуры показывает общую тенденцию на созда-

ние алюминиевых сплавов, содержащих большое 

количество переходных металлов, во много раз 

превышающее их предельную растворимость в 

алюминии. Связано это с тем, что добавки пере-

ходных металлов (Mn, Fe, Cr, Ti, Zr, Sc, V) малора-

створимы в алюминии, образуют интерметаллид-

ные фазы, отличающиеся высокой термической 

стабильностью благодаря низкому коэффициен-

ту диффузии (10–14—10–12 см2/с при температуре 

500 °С [9, 10]) по сравнению с классическими леги-

рующими элементами Si, Zn, Mg и Cu.

Такая специфика переходных металлов позво-

ляет в определенных условиях получить алюмини-

евые сплавы с уникальным комплексом свойств: 

хорошей свариваемостью, высокими прочностью 

и термической стабильностью [10—12]. В частно-

сти, высокие скорости охлаждения при кристал-

лизации (104—106 К/с), реализуемые в аддитивных 

технологиях, позволяют достичь высокого уровня 

механических свойств при комнатной и повышен-

ной температурах за счет формирования ультра-

дисперсной структуры и сверхперсыщенного твер-

дого раствора на основе алюминия. 

Наиболее перспективными добавками пере-

ходных металлов являются Fe, Mn, Cr, Ni и Co, 
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что видно из примеров недавно разработанных 

алюминиевых сплавов составов, мас.%1: Al—(3÷
÷12)Fe—(0,1÷3)V—(0,1÷3)Si—(1÷6)Cu [13]; Al—(5÷
÷6)Cu—(2,5÷3,5)Mg—(0,5÷1,25)Mn—(0÷5)Ti—

(0 ÷3)B —(0 ÷ 0,15)V—(0 ÷ 0,15)Zr—(0 ÷ 0,25)Si—

(0÷0,25)Fe—(0÷0,5)Cr—(0÷1)Ni [14]; Al—(3÷4,5)Si—

(0,7÷1,5)Mg—(0,5÷1)Mn—(0÷0,5)Fe—(0÷0,1)Cu—

(0÷0,5)Ti—(0÷0,2)B—(0÷1,5)Ni [15]. Российскими 

учеными разработаны сплавы на основе систем 

Al—12Si—Ni—Fe [16] и Al—(2,5÷9,5)Ni—2,5Fe [17] 

для аддитивных технологий, отличающиеся высо-

кими прочностью и термической стабильностью 

при температурах 300—350 °С. 

Основным недостатком легирования пере-

ходными металлами в больших концентрациях 

алюминиевых сплавов, предназначенных для 

аддитивных технологий, является возможность 

образования в структуре грубых первичных кри-

сталлов интерметаллидных фаз из-за неравно-

мерных условий охлаждения. Поэтому контроль 

условий охлаждения в процессе «выращивания» 

изделий из алюминиевых сплавов, легирован-

ных переходными металлами, с применением 

аддитивных технологий является важнейшей 

задачей.

В настоящей работе изучен сплав на основе си-

стемы Al—Fe—Mn, которая является перспектив-

ной для разработки высокопрочных термически 

стабильных алюминиевых сплавов для аддитив-

ных технологий благодаря интерметаллидным 

фазам Al3Fe и Al6Mn [10]. Исследовано формиро-

вание в нем структуры в зависимости от скорости 

охлаждения при кристаллизации в процессах ли-

тья и лазерного плавления и разработаны реко-

мендации по режимам лазерного плавления этого 

сплава для его дальнейшего использования в ад-

дитивных технологиях.

Методика проведения 
экспериментов

Сплав состава Al—2,5Fe—1,5Mn выплавляли из 

чистого алюминия (марки А99) и лигатур Al—10Fe 

и Al—10Mn в электрической печи Nabertherm S3. 

Для обеспечения различной скорости охлаждения 

(vохл) при кристаллизации слитки были различ-

ного сечения. Слитки ∅ 6 мм получали литьем в 

медную толстостенную изложницу (vохл = 940 К/с), 

∅ 14 мм — литьем в стальную изложницу (vохл =

= 26 К/с) и ∅ 100 мм — литьем в графитовую из-

ложницу (vохл = 0,5 К/с). Скорость охлаждения 

контролировали с помощью хромель-алюмелевой 

термопары, закрепленной на половине высоты из-

ложницы. Эксперимент проводили с одинаковой 

частотой съемки, равной 1 кГц, для всех скоростей 

охлаждения. Температура расплава перед залив-

кой составляла 700 °С.

Лазерное плавление осуществляли на образцах 

толщиной 2 мм. Плавление поверхности образ-

цов в виде одиночных треков проводили на им-

пульсно-периодической установке МУЛ-1-М-200, 

оснащенной Nd—YAG-волоконным лазером с 

длиной волны излучения 1064 нм при следующих 

параметрах: мощность лазера — 34,6 Вт, скорость 

сканирования — 1 мм/с, длительность импульса — 

12 мс, перекрытие — 0,2 мм.

Рентгенофазовый анализ (РФА) литых спла-

вов выполняли на дифрактометре Brucker Advan-

ce D8 в характеристическом излучении CuKα (λ =

= 0,154051 нм) с шагом съемки 2θ = 0,05°. Ми-

кроструктурный анализ и рентгеноспектраль-

ный микроанализ (РСМА) сплавов в литом со-

стоянии и после лазерного плавления проводи-

ли с использованием сканирующего электрон-

ного микроскопа TESCAN VEGA 3LMH с при-

ставкой XMAX-80 в режиме отраженных элект-

ронов. Пробы готовили с помощью установки 

Struers-Labopol-5. Полированную поверхность 

дополнительно подвергали анодной полировке в 

30 %-ном спиртовом растворе HClO4 (температу-

ра электролита не превышала 5 °C) при напряже-

нии 25 В. 

Методом дифференциальной сканирующей 

калориметрии (ДСК) определяли температуру 

солидуса сплавов с использованием калориметра 

Setaram Labsys в атмосфере аргона при скорости 

нагрева 0,667 K/с.

Микротвердость после лазерного плавления 

измеряли на полированных и травленых раство-

ром Келлера (5HCl—5HNO3—3HF) образцах по ме-

тоду Виккерса, используя микротвердомер Wolpert 

с нагрузкой 500 г и временем выдержки 10 с. Для 

каждого образца рассчитывали среднее (по 10 от-

печаткам) значение микротвердости. Предел теку-

чести определяли путем расчета напряжения Оро-

вана (напряжения, необходимого для реализации 

механизма образования дислокационных петель 

вокруг эвтектических включений) с учетом равно-

1 Здесь и далее имеются в виду мас.%, если не указано 

иное.
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мерности распределения эвтектических включе-

ний по формуле [18]

где G — модуль сдвига, МПа; b — вектор Бюргерса, м; 

ν — коэффициент Пуассона, м/м; m — средний диа-

метр включения, м; λ — расстояние между центрами 

включений, м; r0  1,5b, соответственно, L = λ – m — 

расстояние между поверхностями включений.

С использованием программного обеспечения 

Thermo-Сalc были построены политермические 

сечения системы Al—Fe—Mn и проведен расчет 

изменения массовой доли твердых фаз в сплаве 

Al—2,5Fe—1,5Mn по кривой Шайля. 

Результаты и их обсуждение

Марганец и железо со стороны алюминия об-

разуют диаграмму состояния эвтектического ти-

па. На рис. 1, а приведен политермический разрез 

системы Al—2,5Fe—(0÷10)Mn. При содержании 

в сплаве от 0,3 до 1,8 % марганца и 2,5 % железа в 

равновесном состоянии присутствуют фазы (Al), 

Al3Fe и Al6Mn. Из результатов расчета фазового 

состава сплавов, находящихся в тройной области 

диаграммы состояния, видно, что с увеличением 

содержания марганца до 1,5 % объемная доля ин-

терметаллидной фазы Al6Mn достигает 16,3 об.% 

(см. таблицу). Таким образом, повышенное содер-

жание интерметаллидных фаз в сплаве позволяет 

получить более высокие свойства после обработки 

лазерным лучом. 

Значения эффективного интервала кристал-

лизации (ЭИК) сплава Al—2,5Fe—1,5Mn, рассчи-

танного с помощью программы Thermo-Calc (см. 

рис. 1, б) как разница между температурой об-

разования 65 % доли твердых фаз и температу-

рой солидуса [19], также приведены в таблице. 

Видно, что сплав имеет узкий ЭИК, что должно 

Расчетные значения количества фаз, температур образования 65 % твердых фаз, неравновесного солидуса 
и ЭИК (Thermo-Calc)

Calculated values of phase quantity, 65 % solid phase formation temperatures, nonequilibrium solidus and effective 

crystallization intervals (Thermo-Calc)

Сплав
Содержание, об.%

t65 %, °С tн.с, °С ЭИК
Al3Fe Al6Mn (Al)

Al–2,5Fe–0,5Mn 2,3 11,1 86,6 656 653 3

Al–2,5Fe–1,5Mn 2,5 16,3 81,2 656 654 2

Рис. 1. Политермический разрез систем Al–2,5Fe–(0÷10)Mn (а) и расчет изменения массовой доли твердых фаз 

в сплаве Al–2,5Fe–1,5Mn (б)

Fig. 1. Polythermal section of Al–2.5Fe–(0÷10)Mn systems (а) and calculation of changes in solid phase mass fraction 

in Al–2.5Fe–1.5Mn alloy (б)
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обеспечивать его высокие литейные свойства и 

хорошую свариваемость, позволив минимизи-

ровать количество дефектов при лазерном плав-

лении.

Методом ДСК установлено, что эксперимен-

тальная температура солидуса сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn равна 655 °С, что значительно выше, чем у 

классического для аддитивных технологий сплава 

AlSi10Mg (tн.с = 557 °С [20]), а это может обеспечить 

высокую термическую стабильность.

На рис. 2 приведены микроструктуры сплава 

Al—2,5Fe—1,5Mn, полученные при разных скоро-

стях охлаждения в интервале кристаллизации. 

Появление локальных пиков на рис. 2, в связано 

с относительно небольшим масштабом (количе-

ство данных за 0,1 с) по сравнению с графиками на 

рис. 2, а, б. 

Фазовый состав и карта распределения ле-

гирующих элементов для исследуемого сплава 

представлены на рис. 3 и 4. Практически любая 

кристаллизация сплавов в лабораторных или про-

мышленных условиях является неравновесной, 

что определяется отклонением среднего состава 

и объемных долей твердых фаз от теоретически 

Рис. 2. Типичные микроструктуры сплава Al–2,5Fe–1,5Mn, полученные при скоростях охлаждения 0,5 К/с (а), 

26 К/с (б) и 940 К/с (в)

Fig. 2. Typical Al–2.5Fe–1.5Mn alloy microstructures obtained at cooling rates 0.5 K/s (а), 26 K/s (б) and 940 K/s (в)

a

в

б
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рассчитанных значений. В образце, закристалли-

зованном при малой скорости охлаждения 0,5 К/с 

(рис. 2, а), структура близка к равновесному со-

стоянию. Основными структурными составляю-

щими являются крупные первичные кристаллы 

фазы Al6(Mn,Fe), занимающие 35 % объема, твер-

дый раствор на основе алюминия (Al) и фаза Al3Fe 

эвтектического происхождения, средняя толщина 

пластин которой равна 2,7±0,1 мкм. 

С увеличением скорости охлаждения до 26 К/с 

кристаллизация происходит в более неравновес-

ных условиях, что приводит к увеличению нерав-

новесной доли эвтектической фазы Al3(Fe,Mn), 

расположенной по границам алюминиевого твер-

дого раствора, до 15 %. Средний размер пластин 

эвтектической фазы составляет 1,5±0,1 мкм, а 

межпластинчатое расстояние — 2,3 мкм. Размер 

дендритной ячейки (Al) достигает 12,6±1,1 мкм. 

Размер первичных кристаллов уменьшается с 210 

до 54 мкм (см. рис. 2, б). 

Методом РСМА установлено, что в фазе Al6Mn 

частично растворено железо, а в Al3Fe — марганец 

(рис. 4). 

С повышением скорости охлаждения до 940 К/с 

микроструктура значительно меняется (см. рис. 2, в): 

средний размер дендритных ячеек (Al) снижа-

ется до 1,8±0,1 мкм, объемная доля неравновес-

ной эвтектики возрастает до 43 %, средний раз-

Рис. 3. Дифрактограмма сплава Al–2,5Fe–1,5Mn 

в литом состоянии (vохл = 26 К/с)

Fig. 3. As-cast Al–2.5Fe–1.5Mn alloy XRD pattern 

(vcool = 26 K/s)

Рис. 4. Микроструктура и карты распределения легирующих элементов, полученные в характеристическом 

рентгеновском излучении AlKα, MnKα и FeKα методом РСМА (vохл = 26 К/с)

Fig. 4. Microstructure and distribution maps of alloying elements obtained at characteristic X-ray radiation AlKα, MnKα 

and FeKα by EDX (vcool = 26 K/s)
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мер эвтектических пластин сокращается до 0,3±

±0,01 мкм, а межпластинчатое расстояние — до 

0,4±0,02 мкм. При такой скорости охлаждения 

происходит практически полное подавление пер-

вичной кристаллизации фазы Al6(Mn,Fe): ее объем-

ная доля уменьшается до 3,5 %. 

Таким образом, марганец входит в состав эвтек-

тической фазы Al3(Fe,Mn) и может растворяться в 

алюминиевом твердом растворе.

По динамике изменения микроструктуры спла-

ва Al—2,5Fe—1,5Mn, полученного в разных усло-

виях кристаллизации, видно, что с увеличением 

скорости охлаждения до 940 К/с первичная кри-

сталлизация практически полностью подавля-

ется, происходит переход к дендритной кристал-

лизации с образованием большой объемной доли 

эвтектической фазы.

На втором этапе исследования поверхность ли-

тых образцов, закристаллизованных с разной ско-

ростью охлаждения, подвергали лазерному плав-

лению. Микроструктуры одиночных треков после 

такой обработки приведены на рис. 5.

Микроструктура трека, наплавленного на по-

верхность образца с исходной структурой, полу-

ченной при vохл = 0,5 К/с, отличалась дисперсным 

строением с преимущественно дендритной фор-

мой кристаллов алюминиевого твердого раствора, 

окруженных частицами железомарганцовистой 

фазы, которая образовалась при эвтектической 

кристаллизации (рис. 5, а). На границе между тре-

ком и основным (литым) металлом, где в качестве 

подложки был алюминиевый твердый раствор, 

в треке сформирована дендритная структура, за 

исключением области, где в зоне лазерного плав-

ления находились первичные кристаллы фазы 

Al6(Mn,Fe).

Лазерное воздействие на материал, приводящее 

к плавлению малой области, занимает десятые 

доли секунды. За короткий промежуток нагрева 

проходит частичное оплавление фазы Al6(Mn,Fe) 

(предполагаемая граница оплавления отмечена 

черной штриховой линией) с последующей бы-

строй кристаллизацией в виде дисперсных частиц. 

Характер расположения закристаллизованных час-

тиц указывает на их склонность к эпитаксиаль-

ному росту в присутствии подложки в виде нерас-

плавленной фазы (см. рис. 5, а, обл. 1). Такая же 

область эпитаксиального роста шириной 1,9 мкм 

формируется на границе 2-го и 3-го импульсов 

(см. рис. 5, а, обл. 3). Ее появление может быть 

обусловлено тем, что железомарганцовистая фаза 

кристаллизуется из расплава на эвтектических ча-

стицах этой же фазы, находящихся в нижнем не-

расплавленном слое. По мере удаления от границы 

плавления структура меняется на дендритную (см. 

рис. 5, а, обл. 4). На границе с основным металлом 

средний размер дендритов матрицы равен 0,68 ±

± 0,08 мкм, в центральной области — 0,56 ± 0,05 мкм.

На основе зависимости дендритного параме-

тра от скорости охлаждения при кристаллизации 

были оценены скорости охлаждения, реализу-

емые при лазерном плавлении. По результатам 

расчетов можно утверждать, что значения vохл 

меняются от 1,1·104 К/с на границе с основным ме-

таллом до 2,5·104 К/с в центральной области, что 

соответствует реализуемым в аддитивных техно-

логиях скоростям охлаждения при кристаллиза-

ции [21—25].

Микроструктура трека, наплавленного на по-

верхность образца с исходной структурой, полу-

ченной при vохл = 26 К/с, приведена на рис. 5, б. 

Она характеризуется дисперсным строением с 

преимущественно дендритной формой кристал-

лов алюминиевого твердого раствора, окруженных 

частицами железомарганцовистой фазы, которая 

образовалась по эвтектической реакции. 

На границе между треком и основным метал-

лом переплаву подвергались первичные кристал-

лы фазы Al6(Mn, Fe) и эвтектические частицы фа-

зы Al3(Fe, Mn) (см. рис. 5, б, обл. 1). В этих местах 

в структуре трека также выявляются частицы ука-

занных фаз, но они меньшего размера, что свиде-

тельствует об эпитаксиальном характере кристал-

лизации. Как и в предыдущем треке (см. рис. 5, а), 

на границе двух импульсов образуется тонкая про-

слойка из первичных кристаллов железомарганцо-

вистой фазы, образованной в результате эпитакси-

ального роста. Ее средняя ширина равна 2 мкм, а 

размер первичных кристаллов не превышает 1 мкм 

(см. рис. 5, б, обл. 2).

На рис. 5, в приведена микроструктура трека, 

наплавленного на поверхность образца с исходной 

структурой, полученной при vохл = 940 К/с. Здесь 

кристаллизация переплавленного лазером участ-

ка началась на твердой подложке, состоящей из 

кристаллов дендритного типа. Расположенная по 

границам дендритных ячеек эвтектическая фа-

за Al3(Fe, Mn), температура плавления которой 

меньше, чем алюминиевого твердого раствора, 

оплавилась. При затвердевании происходит пер-

вичная кристаллизация этой фазы, что видно по 

отличиям в микроструктуре (см. рис. 5, в, обл. 2). 
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Рис. 5. Микроструктура профилей одиночных треков после лазерного плавления сплава Al–2,5Fe–1,5Mn 

с различными типами исходной литой структуры, полученной при vохл = 0,5 К/с (а), 26 К/с (б) и 940 К/с (в)

Fig. 5. Profile microstructure of single tracks after Al–2.5Fe–1.5Mn alloy laser melting with different types of initial cast 

structure obtained at vcool = 0.5 K/s (а), 26 K/s (б) and 940 K/s (в)

Размеры первичных кристаллов не превышают 

4 мкм, а ширина области их эпитаксиального 

роста больше, чем между импульсами, и состав-

ляет 9,5 мкм. Это может быть связано с тем, что 

исходный размер эвтектических пластин, под-

вергаемых переплаву, в нижнем слое больше, 

чем в структуре трека. Микроструктура вдали от 

границы с основным металлом также имеет ден-

дритное строение со средним размером ячейки 

0,65±0,06 мкм.

Из анализа микроструктуры треков, получен-

ных при лазерном плавлении (с учетом близости 

скорости охлаждения), можно сделать вывод о 

том, что подобная структура будет формироваться 

в сплаве при использовании его в виде порошка в 

аддитивных технологиях, в частности при селек-

тивном лазерном плавлении. На границе треков 

и слоев в таком изделии следует ожидать форми-

рования узких областей, состоящих из первичных 

кристаллов железомарганцовистой фазы в резуль-

тате их эпитаксиального роста. В целом структура 

всех треков, полученных в ходе лазерного плавле-

ния, характеризуется отсутствием кристаллизаци-

онных трещин, что объясняется узким ЭИК спла-

ва Al—2,5Fe—1,5Mn.

В литом состоянии твердость исследуемого 

сплава с увеличением скорости охлаждения при 

кристаллизации меняется от 37 до 67 HV, что 

может быть обусловлено высокой дисперсно-

стью фазы Al3(Fe,Mn) и реализацией механизма 

a

в

б
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Рис. 6. Зависимость твердости от скорости охлаждения 

сплава Al–2,5Fe–1,5Mn

Fig. 6. Dependence of hardness on Al–2.5Fe–1.5Mn alloy 

cooling rate

твердорастворного упрочнения благодаря повы-

шению концентрации марганца в (Al). Форми-

рование ультрадисперсной микроструктуры в 

результате лазерного плавления приводит к су-

щественному росту твердости сплава до 93 HV 

(рис. 6).

Отжиг при температурах 100, 200 и 300 °С в 

течение 1 ч привел к незначительному падению 

твердости до 91±2, 86±1 и 85±1 HV соответствен-

но. Повышение температуры отжига до 400 °С 

вызвало большее падение твердости — до 64 HV. 

Высокая термическая стабильность сплава Al—

2,5Fe—1,5Mn после лазерного плавления может 

быть связана со стабильностью интерметаллидной 

Fe—Mn-фазы эвтектического происхождения за 

счет низкого коэффициента диффузии марганца и 

железа в алюминиевом твердом растворе [10].

Расчетным методом был определен предел те-

кучести сплава Al—2,5Fe—1,5Mn со структурой, 

полученной при лазерном плавлении. При рас-

чете учитывали равномерное распределение ча-

стиц второй фазы эвтектического происхожде-

ния, средний размер которых принимали равным 

0,28 мкм, а среднее расстояние между ними — 

0,56 мкм, что соответствовало среднему размеру 

дендритной ячейки. Вычисленное значение пре-

дела текучести сплава составило 227 МПа.

Таким образом, можно заключить, что сово-

купность высоких показателей сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn, таких как дисперсность формируемой при 

лазерном плавлении структуры, твердость при 

комнатной и повышенной температурах и расчет-

ный предел текучести, делают его перспективным 

для использования в аддитивных технологиях.

Выводы

1. Исследованы особенности формирования 

микроструктуры в сплаве на основе алюминия, 

легированном Fe и Mn, в зависимости от скоро-

сти охлаждения при литье и в процессе лазерного 

плавления.

2. Показано, что в литом состоянии микро-

структура сплава Al—2,5Fe—1,5Mn, полученно-

го при скорости охлаждения 0,5 К/с, состоит из 

крупных первичных кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), 

твердого раствора на основе алюминия (Al) и фа-

зы Al3Fe эвтектического происхождения. Увели-

чение скорости охлаждения до 26 К/с приводит к 

формированию (Al) в виде дендритов со средним 

размером ячейки 12,6 мкм и увеличению неравно-

весной доли эвтектической фазы Al3(Fe, Mn), рас-

положенной по границам алюминиевого твердого 

раствора, до 15 %. С повышением скорости охлаж-

дения до 940 К/с первичная кристаллизация фазы 

Al6(Mn, Fe) практически полностью подавляется, 

средний размер дендритных ячеек (Al) уменьша-

ется до 1,8 мкм, а объемная доля неравновесной 

эвтектики возрастает до 43 %.

3. Анализ микроструктуры сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn после лазерного плавления показал, что во 

всем объеме формируются кристаллы алюминие-

вой матрицы дендритного типа со средним разме-

ром ячейки 0,56 мкм, окруженные железомарган-

цовистой фазой эвтектического происхождения со 

средним размером пластин 0,28 мкм. Первичная 

кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) полностью по-

давлена. Установлено, что формирование такой 

структуры происходит при скоростях охлаждения 

(1,1÷2,5)·104 К/с.

4. На границе между треком и основным ме-

таллом, а также на границе повторного перепла-

ва выявлены области, состоящие из первичных 

кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), сформированных 

по механизму эпитаксиального роста. Чем мень-

ше размер эвтектических пластин и дендритной 

ячейки, находящихся в эпитаксиальном слое, 

тем дисперснее первичные кристаллы в зоне пе-

реплава.

5. Показано, что после лазерного плавления 

сплав Al—2,5Fe—1,5Mn имеет высокую твердость, 

равную 93 HV. Его микроструктура характери-

зуется хорошей термической стабильностью, что 

подтверждается сохранением высокой твердости 

(85 HV) при нагреве до 300 °С. А расчетный предел 

текучести этого сплава составляет 227 МПа.
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СИНТЕЗ ИНТЕРМЕТАЛЛИДНОГО СПЛАВА 
НА ОСНОВЕ СИСТЕМЫ Cu–Ti–Al. СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫЙ АНАЛИЗ 

И ЭЛЕКТРОФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА
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Аннотация: Методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) реакционной смеси системы Cu–Ti–Al 

впервые получен интерметаллидный сплав на основе фазы Гейслера – Cu2TiAl. Изучены режимы фронтального горения ших-

товых составов системы и процессы формирования фаз при синтезе. Полученные продукты исследовались методами рентгено-

фазового анализа (РФА), включая высокотемпературную дифрактометрию со ступенчатым нагревом до 900 К, сканирующей 

электронной микроскопии (СЭМ) и дифференциально-термического анализа, изучались физические свойства. Кроме того,  

для полученного сплава были проведены электрофизические и магнитные измерения. Результаты РФА и СЭМ с использовани-

ем энергодисперсионного анализа показали, что содержание фазы Гейслера в синтезированном продукте составляет не менее 

82 %. В составе продукта также присутствуют алюминиды меди (Cu9Al4) и титана (Ti3Al2). Проведено измерение температур-

ной зависимости удельного электросопротивления синтезированного продукта для широкого диапазона температур 90–

1000 К, которое при Т = 300 К составило 0,3 мкмОм·м. Выявлены металлический характер проводимости для полученных об-

разцов и аномальное поведение температурной кривой электросопротивления в диапазоне Т = 770÷790 К. Методом термичес-

кого анализа измерена температура плавления синтезированного продукта и обнаружены дополнительные тепловые эффекты 

при Т = 788, 848 и 1248 К, связанные с возможными фазовыми переходами в интерметаллиде Cu2TiAl. Рассмотрен возможный 

механизм фазовых переходов в соответствии с диаграммой фазового равновесия системы Cu–Ti–Al. Результаты магнитных 

измерений показали, что образцы интерметаллида, полученного методом СВС, проявляют слабые ферромагнитные свойства 

с остаточной намагниченностью 0,0069 А·м2/кг. 

Ключевые слова: интерметаллиды, сплав Гейслера, СВС, система Cu–Ti–Al, электросопротивление. 
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Synthesis of Cu–Ti–Al-based intermetallic alloy. Structural phase analysis 
and electrophysical properties
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Abstract: For the first time, an intermetallic alloy based on the Heusler phase – Cu2TiAl – was obtained by self-propagating high-temperature 

synthesis (SHS) in the Cu–Ti–Al reaction mixture. The frontal combustion modes of green mixture compositions and phase formation 

processes during synthesis were studied. The products obtained were studied by X-ray diffraction analysis including high-temperature 

diffractometry with stage heating up to 900 K, scanning electron microscopy, differential thermal analysis (DTA), and some physical properties 
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Введение

Одной из основных задач материаловедения 

являются поиск и создание материалов с новыми 

или более совершенными свойствами в сравне-

нии с традиционно используемыми. Так, сплавы, 

обладающие отличной механической прочностью 

наряду с высокой термо- и электропроводимо-

стью при повышенных температурах, особенно 

востребованы для микроэлектроники и электро-

технической промышленности. Медь в этой связи 

представляется наиболее подходящим металлом 

для создания таких сплавов. Соединения на осно-

ве системы Cu—Ti—Al зарекомендовали себя как 

жаростойкие материалы, имеющие низкую плот-

ность и хорошую обрабатываемость в сочетании с 

небольшой стоимостью [1].

Появление интерметаллида Cu2TiAl (фаза Гей-

слера) в структуре зоны взаимодействия в системе 

Ti—Cu—Al приводит к повышению твердости и 

износостойкости получаемого на поверхности ме-

ди покрытия [2—4], улучшает функциональность 

сплавов с памятью формы [5, 6]. Сплав Cu2TiAl 

также является перспективным материалом для 

электроники в качестве проводящего слоя в псев-

доспиновых клапанах [7].

Традиционным способом получения объем-

ных сплавов Гейслера является дуговая аргоновая 

плавка стехиометрической смеси металлов высо-

кой чистоты, которые в ходе этого процесса долж-

ны переплавляться несколько раз [8, 9]. В работе 

were studied. Also, electrophysical and magnetic measurements were carried out for the obtained alloy. The results of X-ray analysis and 

SEM using energy-dispersive analysis (EDA) showed that the Heusler phase content in the synthesized product is at least 82 %. The product 

also contains copper (Cu9Al4) and titanium (Ti3Al2) aluminides. The temperature dependence of the synthesized product electrical resistivity 

was measured for a wide temperature range of 90–1000 K, which was 0.3 μmm at T = 300 K. The metallic type of the conductivity for the 

samples obtained and the abnormal behavior of the electrical resistance temperature curve in the region of Т = 770÷790 K were revealed. 

Thermal analysis was used to measure the melting point of the synthesized product and to reveal additional heat effects at Т = 788, 848 and 

1248 К associated with possible phase transitions in the Cu2TiAl intermetallic compound. A possible mechanism of phase transitions is 

considered in accordance with the Cu–Ti–Al system phase diagram. Magnetic measurements results showed that intermetallic samples 

obtained by the SHS method feature by weak ferromagnetic properties with residual magnetization of 0.069 A·m2/kg.

Keywords: intermetallics, Heusler alloy, SHS, Cu–Ti–Al system, electrical resistivity. 
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[10] синтез сплавов Гейслера осуществлялся при 

помощи метода механоактивационной обработки 

(МА). Длительность и высокое энергопотребление 

являются существенными недостатками этих ме-

тодов. 

В настоящей работе для получения сплава Гей-

слера на основе системы Cu—Ti—Al использован 

более технологически простой и менее энергоза-

тратный метод самораспространяющегося высо-

котемпературного синтеза (СВС) [11—13], исследо-

ван структурно-фазовый состав интерметаллида и 

рассмотрены его электрофизические свойства. 

Методика эксперимента

Исходные порошки меди (марки ПMC, d ~ 30 мкм), 

титана (ПТМ, d ~ 40 мкм) и алюминия (АСД-4, 

d ~ 6 мкм) тщательно смешивали в течение 10 мин 

в мольном соотношении 2Cu : Ti : Al в фарфоро-

вой ступке до получения однородной массы. Из 

полученной смеси прессовали образцы цилиндри-

ческой формы диаметром 12 мм и высотой 15 мм, 

которые помещали в реакционную печь высотой 

80 мм и диаметром 20 мм, где их нагревали до 

момента инициирования реакции в вакууме 

(1,33 ·10–3 Па). Температуру измеряли вольфрам-

рениевой термопарой ВР-5/20, прокатанной до 

толщины 20 мкм и размещенной на нижнем осно-

вании образца. После инициирования СВС-реак-
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ции (яркое свечение образца) нагрев реакционной 

печи отключали. 

Синтезированный материал исследовали мето-

дами рентгеновской дифрактометрии (дифракто-

метр ДРОН-3М, излучение CuKα c шагом съемки 

0,02°), электронной микроскопии (сканирующий 

электронный микроскоп LEO 1450 VP с системой 

энергодисперсионного анализа INCA 300). Мик-

ротвердость определяли методом Виккерса на 

твердомере ПМТ-3. 

Удельное электросопротивление измеряли 

на образцах прямоугольного сечения размером 

1,2×1,2×15,0 мм стандартным 4-контактным ме-

тодом на постоянном токе [14]. Для снятия воз-

можных остаточных напряжений исследуемые 

образцы перед измерениями подвергались тер-

мообработке в вакууме в течение 30 мин при тем-

пературе 1000 К. Следует отметить, что значения 

электросопротивления образцов, измеренные до 

и после термообработки при комнатной темпера-

туре, совпадали. Все эксперименты проводились 

в вакууме 2·10–3 Па. Скорость изменения темпе-

ратуры в диапазонах 90—740 К и 820—1000 К при 

цикле нагрев/охлаждение составляла 6 К/мин, а в 

интервале 740—820 К — 1,8 К/мин. 

Магнитные характеристики измеряли с помо-

щью вибрационного магнитометра М4500 EG&G. 

Дифференциальный термический анализ (ДТА) 

проводили на термоанализаторе NETZSCH (STA 

449 F1) при Т = 700÷1400 K.

Результаты и их обсуждение

Как показали эксперименты, горение реакци-

онной смеси 2Cu + Ti + Al в ходе самораспростра-

няющегося высокотемпературного синтеза про-

исходило вo фронтальном режиме со скоростью 

~10÷15 мм/с. Визуальные наблюдения и видео-

регистрация процесса показали, что в результате 

нагрева образца СВС-реакция инициировалась в 

верхней его части, что, по-видимому, связано с те-

плопотерями (образец находился на керамической 

подставке). На рис. 1 представлена последователь-

ность видеокадров распространения фронта горе-

ния. Как видно, на начальном этапе присутствует 

искажение фронта горения, который затем посте-

пенно выравнивается и распространяется вдоль 

оси образца сверху вниз. 

На рис. 2 приведена термограмма процесса го-

рения смеси 2Cu + Ti + Al в вакууме. Учитывая, 

что термопара находилась в углублении на ниж-

нем основании образца, а его толщина составляла 

15 мм при высоте нагревательного элемента печи 

80 мм, можно сделать предположение о равномер-

Рис. 1. Видеокадры процесса горения реакционной смеси 2Cu + Ti + Al

Стрелками указано направление распространения фронта горения

Fig. 1. Still frames of 2Cu + Ti + Al reaction mixture combustion process

Arrows indicate burning front distribution directions
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ном прогреве образца до момента инициирования 

реакции. Максимальная температура горения в 

вакууме достигала 1255 K (что меньше температу-

ры плавления меди Tпл = 1356 K). 

Количественный рентгенофазовый анализ (по 

методу Ритвельда) продуктов горения смеси си-

стемы Cu—Ti—Al (рис. 2) показал, что основной 

является фаза Гейслера Cu2TiAl, массовое содер-

жание которой составляет 96,4 %. Период решет-

ки сплава Гейслера, синтезированного методом 

СВС, составил а = 0,6049 нм, что согласуется с 

результатами работ [15—17]. На дифрактограмме 

присутствуют также слабые пики алюминидов ме-

ди Cu9Al4 и титана Ti3Al2. Можно предположить, 

что для гомогенизации состава синтезированно-

го сплава необходимо провести дополнительную 

термообработку. 

На фотографиях микроструктуры продукта го-

рения (рис. 4) отчетливо видны округлые (прак-

тически равноосные) кристаллизованные зерна 

тройной фазы Cu2TiAl, что указывает на равно-

мерный прогрев объема образца и медленное ох-

лаждение после СВС, сопровождающееся процес-

сом рекристалллизации. Энергодисперсионный 

анализ в точках 1 и 2 шлифа и в точках 1, 2, 3 и 4 

излома показал, что полученные значения близ-

ки по химическому составу фазе Гейслера, ат.%: 

50 Cu, 25 Ti и 25 Al. Средний размер зерна составляет 

~20 мкм. Зерна тройной фазы окружены прослойкой 

на основе алюминидов меди и титана, а также недо-

реагировавшей меди (см. рис. 4, б, т. 5 и 6). 

Вследствие остаточной пористости синтезиро-

ванного образца (П ~ 21%) его измеренная плот-

ность составила 5,0 г/см3, что значительно ниже 

ее теорического значения 6,01 г/см3. Средняя ве-

личина микротвердости образца Hμ = составляет 

4980 МПа с увеличением до 7300 МПа внутри зер-

на и падением до 3200 МПа в межзеренных про-

слойках.

Результаты измерений зависимости удельного 

электросопротивления (ρ) синтезированного про-

дукта от температуры в ее диапазоне 90—1000 K 

показали хорошую воспроизводимость для всего 

исследованного интервала (рис. 5). При комнат-

ной температуре (Т = 300 К) значение ρ составило 

0,3 мкмОм·м. Характер поведения кривой указы-

вает на металлический тип проводимости, при 

котором сопротивление растет линейно с увели-

чением температуры. Выход на плато не наблю-

дается, при этом верхний предел измерений тем-

пературы был ограничен 1000 К, так как уже при 

Т = 1300 К соединение Cu2TiAl начинает плавить-

ся (см. результаты ДТА на рис. 7, б и [18]).

В интервале Т = 770÷790 К на температурной 

зависимости электросопротивления наблюдалось 

значительное (более чем в 2 раза) изменение темпе-

ратурного коэффициента сопротивления (ТКС), 

составляющего 0,0042 К–1, по сравнению со зна-

чением 0,002 К–1 в диапазонах Т = 300÷770 и 790÷
1000 К. Это видно по изменению угла наклона кри-

вой температурной зависимости электросопро-

тивления, а как известно, ТКС равен тангенсу 

угла ее наклона. Данная особенность зафикси-

рована для всех исследуемых образцов и име-

ла обратимый характер при цикле нагрев/охлаж-

Рис. 2. Термограмма процесса горения 

смеси 2Cu + Ti + Al в вакууме 

Fig. 2. Temperature profile of 2Cu+Ti+Al mixture 

combustion in vacuum

Рис. 3. Дифрактограмма продукта горения 

реакционной смеси 2Cu + Ti + Al

Fig. 3. XRD pattern of 2Cu+Ti+Al reaction mixture 

combustion product
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дение. Похожее поведение кривых зависимости 

электросопротивления от температуры упоми-

нается в работе, посвященной изучению упоря-

дочения нестехиометрического карбида тита-

на [19]. 

Методом высокотемпературного РФА не уда-

лось обнаружить изменения фазового состава об-

разца интерметаллида на основе Cu2TiAl (рис. 6), 

выявлено только уширение линий в области Т =

= 770÷790 К.

Такие результаты могут быть обусловлены как 

пределом чувствительности РФА (2 об. %), так 

и несовпадением режимов проведения экспери-

ментов ДТА, измерения электросопротивления 

Рис. 4. Микрофотографии шлифа (а) и излома (б) продукта горения реакционной смеси 2Cu + Ti + Al 

и данные энергодисперсионного анализа

Fig. 4. Microphotographs of cross section (a) and fracture surface (b) of combustion product of 2Cu+Ti+Al reaction mixture 

and energy-dispersive analysis data

Рис. 5. Зависимость удельного электросопротивления от температуры продукта горения 

реакционной смеси 2Cu + Ti + Al

Fig. 5. Dependence of specific electrical resistivity on 2Cu+Ti+Al reaction mixture combustion product temperature

Точки Cu, ат.% Ti, ат.% Al, ат.%

1 50 29 21

2 50 28 22

3 75 1 24

4 71 5 24

Точки Cu, ат.% Ti, ат.% Al, ат.%

1 52 26 22

2 52 25 23

3 50 25 25

4 54 24 22

5 87 6 7

6 89 3 8

a б
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и высокотемпературного рентгена. Так, скорость 

изменения температуры для электроизмерений в 

интервале 740—820 К составляла 1,8 К/мин, для 

ДТА — 10 К/мин, а при высокотемпературных 

рентгенофазовых измерениях — 50 К/мин. Из-

вестно, что процессы упорядочения проводятся 

при малых темпах изменения температуры. 

В работе [20] также отмечается необычное по-

Рис. 6. Результаты высокотемпературного рентгенофазового анализа интерметаллидного сплава Cu2TiAl

а – излучение CuKα; угловой интервал съемки 40–80°; экспозиция 2 с; время съемки 1 спектра 33 мин 30 с; скорость нагрева 50 К/мин

б – ступенчатый нагрев порошка Cu2TiAl: 298 К → 723 К → 783 К → 803 К → 873 К → 298 К

Fig. 6. Results of high-temperature X-ray diffraction analysis of Cu2TiAl intermetallic alloy

а – CuKα radiation; 40–80° angular photography interval; 2 s exposition; Spectrum 1 photography time 33 min 30 s; 50 K/min heating rate

б –Cu2TiAl powder stage heating: 298 К → 723 К → 783 К → 803 К → 873 К → 298 К

Рис. 7. Результаты дифференциально-термического анализа продукта горения смеси 2Cu + Ti + Al в диапазонах 

температур 700–950 К (а) и 950–1400 К (б)

Fig. 7. Differential thermal analysis results for 2Cu + Ti + Al mixture combustion product in 700–950 К (а) and 950–1400 К (б) 

temperature ranges

a б
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ведение температурной зависимости электросо-

противления для состава Cu50Ti50–xAlx, где x = 25 

соответствует соединению Cu2TiAl. Это может 

быть объяснено контактным плавлением на меж-

фазных границах и перераспределением и упоря-

дочением структурных составляющих. Согласно 

[21] в интервале Т = 800÷870 К происходит эвтек-

тоидный распад располагающегося по границам 

зерен Cu3Al на Cu и Cu9Al4, что может отражаться 

на изменении температурной зависимости элек-

тросопротивления. Этому распаду соответствуют, 

по всей видимости, слабые эндопики на ДТА-кри-

вой в данном интервале температур (рис. 7, а). Эн-

допик в районе 1248 К (рис. 7, б) вероятнее всего 

относится к реакции L + СuTiAl ↔ α-Ti + Сu2TiAl 

согласно вариантным взаимодействиям в системе 

Cu—Ti—Al [22].

Тем не менее точноe объяснение причин тако-

го поведения электросопротивления в области Т =

= 770÷790 К для синтезированного продукта 

Cu2TiAl требует проведения дополнительных экс-

периментов.

Результаты магнитных измерений показали 

слабую ферронамагниченность синтезированно-

го продукта — наличие петли гистерезиса (рис. 8). 

Максимальное значение остаточной намагничен-

ности (σs) при комнатной температуре состави-

ло 0,0069 А·м2/кг. Величина коэрцитивной силы 

(значение напряженности магнитного поля, не-

обходимое для полного размагничивания ис-

следуемого сплава) составляет Hc = 196 А/м. Для 

выяснения природы ферромагнетизма в синте-

зированном в работе продукте необходимы даль-

нейшие исследования, так как намагниченность 

может быть обусловлена присутствием примесей в 

исходных компонентах.

Заключение

Продемонстрирована возможность получения 

интерметаллидного сплава на основе фазы Гейс-

лера Cu2TiAl методом самораспространяющегося 

высокотемпературного синтеза реакционной сме-

си системы Сu—Ti—Al. 

Исследованы фазовый состав, микрострук-

турные особенности синтезированного продукта, 

включая температурную зависимость электросо-

противления и магнитные свойства. Характер по-

ведения кривой электросопротивления указывает 

на металлический тип проводимости, при кото-

ром сопротивление растет линейно с увеличени-

ем температуры. Выявлено, что синтезированный 

сплав обладает слабой ферронамагниченностью: 

максимальное значение остаточной намагничен-

ности при комнатной температуре (Т = 300 К) со-

ставило 0,0069 А·м2/кг.
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