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В работе исследовано влияние частиц TiB2 на структуру и механические
свойства алюминиевого сплава 1550 до и после деформационной обработки.
Методом СВС синтезированы лигатуры, содержащие частицы TiB2. Для
введения лигатур в расплав и улучшения распределения частиц проводилась
ультразвуковая обработка расплава. Установлено влияние частиц TiB2 на
измельчение зерна сплава 1550 и изменение твёрдости и механических
свойств при растяжении. Установлено, что введение частиц TiB2 в сплав
1550 способствует увеличению показателей прочности и пластичности как
литых, так и прокатанных сплавов по сравнению с исходным сплавом.
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1. Введение

В настоящее время сплавы системы Al-Mg широко используются в авиационной
технике, морском транспорте, изготовлении трубопроводов за счёт высокой корро-
зионной стойкости и хорошей свариваемости традиционными методами [1, 2]. Оте-
чественный деформируемый сплав марки 1550 относится к сплавам системы Al-Mg
и используется в виде листового проката. Наибольшие показатели свойств этого
сплава достигаются за счёт дисперсионного твердения при введении таких элемен-
тов, как цирконий или скандий [3–5]. Основным недостатком данного метода уп-
рочнения является высокая стоимость, которая приводит к значительному удоро-
жанию изделий. Дополнительная деформационная обработка при производстве
проката влияет на формирование особой внутренней структуры сплава, напрямую
воздействуя на изменение механических свойств. Также для увеличения физико-
механических свойств алюминиевых сплавов, кроме дисперсионного твердения и
деформационной обработки, известны такие методы, как модифицирование струк-
туры путем измельчения зерна при кристаллизации расплава и упрочнение метал-
лической матрицы введением неметаллических частиц, волокон [6–9].

Часто при модифицировании структуры в алюминиевый сплав вводится хими-
ческий иннокулятор. За счёт близких параметров кристаллического строения, ин-
нокуляторы способны выступать в качестве центров переохлаждения в расплаве
при его кристаллизации [10]. Наиболее широко используемым модификатором
для сплавов алюминия является диборид титана (TiB2). Модификатор TiB2 вво-
дится «ex-situ» при помощи лигатуры Al-5Ti-1B [10–12] (содержит частицы Al3Ti
и TiB2 в алюминиевой матрице), либо синтезируется «in-situ» при помощи солей
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K2TiF6 и KBF4 [13]. Как показали последние исследования, частицы TiB2 титана
не являются достаточно активными центрами кристаллизации для измельчения
зерна, но их активность зародышеобразования значительно повышается при син-
тезе на поверхности TiB2 двумерного соединения Al3Ti [10]. В работе [13] показа-
но, что оптимальный размер частиц для их использования в качестве иннокулято-
ров в алюминиевых сплавах составляет от 1 до 5 мкм. Дополнительным механиз-
мом выступает дисперсное упрочнение [14], для которого необходимо использо-
вание частиц размером до 500 нм [15–17]. При этом неметаллические наночасти-
цы должны быть равномерно распределены в объёме алюминиевой матрицы и
иметь с ней хорошую связь, которая сохранится во время движения дислокаций.
Эффективным препятствием для движения дислокаций в алюминии может высту-
пать TiB2 благодаря его высокой твёрдости [18]. Перспективным является одно-
временное использование частиц TiB2 как для модифицирования, так и для дис-
персного упрочнения структуры алюминиевых сплавов. Для этого должны быть
использованы лигатуры заданного состава, содержащие частицы TiB2 в достаточ-
ном количестве нано- и микроразмерного диапазона. Так, например, в работе [19]
было показано, что отдельное введение смеси модифицирующих микрочастиц
TiB2 и наночастиц оксида алюминия позволяет модифицировать структуру и
упрочнять алюминиевую матрицу, увеличивая прочность и электропроводность.

Основными целями данной работы стало изготовление лигатур, пригодных
для введения в расплав алюминиевого сплава 1550 при одновременном воздейст-
вии ультразвука с последующей кристаллизацией в кокиле с проведением дефор-
мационной обработки полученных сплавов до состояния листового проката в ци-
линдрических валках при повышенных температурах.

2. Материалы и методика

На первом этапе были синтезированы лигатуры Al-TiB2 из смеси на основе
алюминиевого порошка субмикронных размеров и порошка TiB2 с бимодальным
распределением размеров частиц. При изготовлении лигатур необходимым усло-
вием выступало использование порошка с бимодальными структурами. Для полу-
чения бимодального распределения частиц TiB2 в лигатуре использован метод са-
мораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) [20]. Управляя ос-
новными факторами синтеза, такими, как скорость и температура исходной по-
рошковой системы Al–Ti–B, можно регулировать размер частиц TiB2, форми-
рующихся в процессе горения, и фазовый состав получаемых лигатур. Использо-
вание экзотермической реакции стехиометрического соотношения титана и бора
при изготовлении лигатур делает указанный метод энергоэффективным, так как
не требует подвода дополнительной энергии для инициирования и поддержания
процесса горения. Морфология, дисперсность, химический состав порошковых
материалов, оборудование для получения, методика проведения СВС-эксперимен-
та подробно описана в [19, 21].

В работе после проведения трех экспериментов по синтезу были получены три
смеси с бимодальным распределением частиц по размерам: смесь 1 – 0.1 мкм –
1.9 об. %, 0.9 мкм – 7.5 %; смесь 2 – 0.1 мкм – 1.1 об. %, 2 мкм – 7 %; смесь 3 –
0.1 мкм – 1.9 об. %, 1 мкм – 8.2 %.

Полученные лигатуры вводили в расплав алюминиевого сплава с одновремен-
ным ультразвуковым (УЗ) воздействием. В качестве исходного сплава использо-
ван алюминиевый сплав марки 1550 (91.9−94.68 % Al, 4.8−5.8 % Mg, 0.6 % Mn).
УЗ-обработка необходима для дегазации расплава [22] и улучшения смачиваемо-
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сти поверхности частиц TiB2 [23]. 1 кг сплава 1550 помещали в графитовый ти-
гель, расплавляли в муфельной печи (780 °С) и выдерживали в течение двух ча-
сов. В расплав помещался ультразвуковой волновод и осуществлялось введение
лигатуры с одновременной УЗ-обработкой при температуре расплава 730 °С. УЗ-
обработка осуществлялась с использованием магнитострикционного водоохлаж-
даемого преобразователя (мощность 4.1 кВ и частота 17.6 кГц). После полного
растворения лигатуры УЗ-обработка осуществлялась в течение 2 минут. Получен-
ный расплав выдерживали в печи в течение 30 минут. Литьё расплава в стальной
кокиль осуществлялось при температуре 720 °С. Исходный сплав 1550 был полу-
чен с аналогичными параметрами литья без введения лигатуры. Данные о полу-
ченных сплавах приведены в табл. 1.

Т а б л и ц а  1
Данные о полученных сплавах

Номер
группы

Основа,
сплав

Средний размер,
мкм/содержание,
об. % частиц TiB2

Количество частиц
TiB2 в лигатуре, %

Количество частиц TiB2
в 1 кг сплава, шт.

1 1550 0.1/17, 0.9/83 30 4·1020 ± 6·1010

2 1550 0.1/14, 2/86 30 4·1020 ± 6·1010

3 1550 0.1/18, 1/82 43 4.5·1020 ± 7.3·1010

4 1550 - - -

Из полученных отливок сплавов групп 1, 2, 3, 4 (табл. 1) вырезали призматиче-
ские заготовки – слябы, размерами 11×17×40 мм. Для проведения прокатки исполь-
зовался лабораторный двухвалковый прокатный стан с диаметром валков 80 мм и
скоростью вращения 24 об/мин. Прокатка исследуемых алюминиевых сплавов про-
водилась в состоянии предварительного нагрева заготовок, которые помещались в
муфельную печь, разогретую до 300 °С, на 30 мин. Обработку прокаткой проводили
до толщины слябов с 11 до 2 мм за несколько циклов с промежуточным прогревом
в течение 15 мин при температуре 300 °С. Суммарная деформация сляба составляла
80 %. Каждый цикл разбивался на 7 реверсивных проходов. За один проход прокат-
ки реализовывалось обжатие до 4 %. Количество проходов за цикл выбиралось экс-
периментальным путем исходя из значений температуры слябов при остывании.
Прокатка при низких температурах ведет к появлению дефектов в объеме сляба и
росту магистральной трещины при последующих циклах обработки независимо от
температурных и деформационных режимов.

Металлографический анализ литых сплавов проводили с помощью оптическо-
го микроскопа Olympus GX71. Структуру литых материалов изучали после меха-
нической шлифовки, полировки и травления образцов раствором Келлера (0.5 HF
– 1.8 HCl2 – 2.7 HNO3 – 95 H2O). Средний размер зерен определяли методом се-
кущих по стандарту ASTM 112-13 по результатам не менее 300 измерений для
каждого состояния и выделение границ на оптических изображениях проводили с
использованием программного обеспечения Olympus Stream. Дополнительные ис-
следования микроструктуры и текстуры прокатанных сплавов проводили метода-
ми дифракции обратного рассеяния электронов (EBSD) на электронном микро-
скопе Tescan Vega II LMU, снабженном дополнительным устройством дифракции
обратного рассеяния электронов. Поверхность исследуемых образцов была подго-
товлена методом предварительной механической полировки с последующим ион-
ным травлением на аппарате SEMPrep2. Полученные данные анализировались с
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использованием лицензионного программного обеспечения HKL-Channel 5. Фак-
тографические исследования изломов после испытаний на одноосное растяжение
образцов сплавов в состояниях после отливки и после прокатки проводили на рас-
тровом электронном микроскопе Philips SEM 500 при одинаковых увеличениях.

Измерения твердости по Бринеллю (HB) проведены в соответствии со стан-
дартом ASTM E103 [24] в разных частях широкой стороны призматической от-
ливки. Для эксперимента использовался автоматический твердомер Duramin 500.
Внедрение сферического индентора радиусом 5 мм проводили с усилием 250 кг и
выдержкой 30 с. В экспериментах по одноосному растяжению использовался уни-
версальный электромеханический испытательный стенд Instron 3369 со скоростью
нагружения 0.2 мм/мин. Образцы вырезались из отливок и прокатанных пластин
при помощи электроэрозионной резки и представляли собой плоские лопатки,
длиной и шириной рабочей части 25 и 6 мм, толщиной 2 мм, радиусом скругления
14 мм. Испытания проводились согласно стандарту ASTM E8M:2008 [25].

3. Результаты исследования микроструктуры сплавов

Эффект измельчения зерна сплавов 1550 с добавленными бимодальными суб-
микронными и микронными частицами TiB2 отражен на поляризованных оптиче-
ских микрофотографиях на рис. 1, a–d.

a b

c d

Рис. 1. Поляризованные оптические фотографии исследуемых сплавов: a – группа 4 (ис-
ходный сплав), b – группа 1 (УЗ+смесь 1), c – группа 2 (УЗ+смесь 2), d – группа 3
(УЗ+смесь 3)
Fig. 1. Polarized optical micrographs of the studied alloys: (a) group 4 (initial alloy), (b) group 1
(US+mixture 1), (c) group 2 (US+mixture 2), and (d) group 3 (US+mixture 3)
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На рис. 2 представлены гистограммы распределения зерен по размерам в ис-
следуемых сплавах, полученные при статистической обработке измерений струк-
турных составляющих сплавов. На гистограммах dg – размер зерна, n и N – коли-
чество зерен определенного размера и общее количество измерений. Очевидно,
что исходный сплав без частиц (рис. 1, а) имел грубую и неравномерную дендрит-
ную структуру со средним размером зерна около 155 мкм. В сплаве преобладали
крупные первичные дендриты со сложной формой. На следующих изображениях
видно, что добавление частиц в сплав привело к более равномерному измельче-
нию первичных дендритов и появлению мелких равноосных дендритов в равной
степени в зависимости от состава лигатур. Полученные данные свидетельствуют о
том, что микрочастицы TiB2 различной дисперсности, содержащиеся в лигатурах,
позволили измельчить структуру алюминиевого сплава 1550. Это может свиде-
тельствовать о том, что синтезированные СВС-методом частицы TiB2 выступают
в качестве новых центров кристаллизации при охлаждении расплава [10]. В об-
щем случае, введение лигатур с частицами TiB2 позволило снизить средний раз-
мер зерна до 87, 95 и 101 мкм, соответственно после введения смесей 1, 2, 3.

a b

Рис. 2. Оптическое изображение микроструктуры поверхности прокатанного сплава и
результаты EBSD-анализа поперечного сечения образца: a – прокатанная поверхность,
b – сечения поперек прокатки
Fig. 2. Optical micrograph of the microstructure of a rolled alloy surface and the results of the
EBSD analysis of the sample cross section: (a) rolled surface and (b) a cross-section in the rolling

Пример микроструктуры прокатанных сплавов можно увидеть на рис. 2, где
представлено оптическое изображение поверхности рис. 2, а и электронное изо-
бражение поперечного сечения, полученное с использованием EBSD-анализа
(рис. 2, b) сплава 1550. Прокатка при 300 °С с суммарной степенью пластической
деформации ~ 80 % привела к формированию новой зеренной структуры – отлич-
ной от исходной, со значительной вытяжкой зерен вдоль направления прокатки
RD (рис. 2, а). По результатам оптической микроскопии средний размер зерен в
продольном и поперечном направлениях составляет 150 и 25 мкм соответственно.
На оптических изображениях полированных поверхностей всех прокатанных пла-
стин в межзеренном пространстве отмечены темные выделяющиеся области, от-
личные от матрицы фазы. Предположительно это могли быть фазы выделенных
из матрицы элементов и их интерметаллических соединений в сочетании темпе-
ратурного и деформационного воздействий. Вычисление среднего размера зерен
по результатам оптической микроскопии из-за преобладания полосчатых структур
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и наличия мелких разносных зерен между ними является затруднительным. При-
близительные размеры в продольном и поперечном направлениях составляют 150
и 25 мкм соответственно и мелких зерен около 5 мкм.

Результаты EBSD-анализа сечения прокатанного образца сплава 1550, прохо-
дящего поперек направления проката, с использованием электронного микроско-
па, представлены на рис. 2, b. Структура в сечении выражена бимодальным рас-
пределением зерен, среди которых большую площадь занимают плоские неравно-
осные зерна, вытянутые параллельно плоскости проката с максимальными разме-
рами 42 мкм. Большие зерна характеризуются развитой субзеренной структурой с
преобладанием малоугловых (2−10°) границ, что говорит о значительной дефект-
ности структуры, подверженной большим пластическим деформациям. Кроме
этого видно, что вытянутые зёрна отклоняются относительно направления прока-
та, что связано со смещением границ зёрен из-за взаимодействия с пересекающи-
мися субграницами и может наблюдаться в алюминиевых сплавах, содержащих
5 мас.% магния [28]. Между большими зернами располагаются мелкие равноос-
ные рекристаллизованные зерна со средними размерами 5.9 мкм.

a b c

d e

Рис. 3. Результаты ЭДС-анализа и поэлементное картирование участка поверхности
прокатанного сплава с частицами TiB2, где a – общий вид, b – Al, c – Mg, d – Mn и e – Ti

Fig. 3. Results of the EDS analysis and the element-by-element mapping of the rolled
alloy surface area with TiB2 particles: (a) general view, (b) Al, (c) Mg, (d) Mn, and (e) Ti

На рис. 3, а представлено BSE-изображение фрагмента структуры поверхности
прокатанного образца сплава 1550 с введенными частицами TiB2 после ЭДС-
анализа, показанное на рис. 4, а, и характерные для выделенной поверхности фа-
зы. Из рисунка видно, что сплав представлен тремя характерными фазами, из ко-
торых основными фазами являются: «1» (выделенная квадратом) – характеризует
матричный материал (химический состав Al – 4Mg – 0.6Mn мас.%); «2» (выделен-
ная белыми стрелками) – светлые включения (химический состав Al – 3Mg – 15Ti
– 4 мас.%); «3» (выделенная пунктирными стрелками) – темные включения (хи-
мический состав Al – 56Mg – 5Si – 0.5Fe), по-видимому, входящие в состав ин-



108 А.Б. Ворожцов, В.В. Платов, А.А. Козулин, А.П. Хрусталев, И.П. Мишин, И.А. Жуков

терметалических фаз соединений, в том числе (Fe, Mn)Al6 [28], выделенных из
твердого раствора матрицы.

Очаги присутствия титана в больших количествах, кратно превышающих
имеющийся в составе сплава, которыми являются светлые включения 2 на рис. 5,
являются частицами введенного порошка TiB2, который агломерирован в крупные
частицы размерами до 28 мкм, что можно наблюдать в виде крупных включений
по всей поверхности образца. Однако, в то же время в сплаве фиксируются мик-
роскопические и субмикронные частицы, одиночные распределенные по всему
объему сплава и сгруппированные в тонких продольных полосках, очевидно на
границах, вытянутых вдоль направления прокатки, зерен.

Распределение введенных частиц по всему объему сплава свидетельствует об
эффективном использовании режимов УЗ-обработки расплава перед его кристал-
лизацией. Фаза 3 на рис. 3, а характерна для всех исследуемых материалов, как
для исходного прокатанного сплава, так и для прокатанных сплавов с частицами.

4. Результаты исследования механических свойств

Исследования твёрдости полученных сплавов показали, что введение частиц
TiB2 незначительно влияет на твёрдость сплава 1550. Твёрдость исходного сплава
1550 составила 58±3 HB, а введение частиц TiB2 групп 1 и 2 привело к увеличе-
нию до 65±3 и 64±1 HB соответственно. Введение частиц в сплав группы 3 не
привело к изменению твёрдости, которая составила 60±1 HB. Это может быть свя-
зано с наибольшим содержанием субмикронных частиц (18 об. %) в сплаве груп-
пы 3, по сравнению с группами 1 (17 об. %) и 2 (14 об. %). Возможно, более рав-
номерное распределение субмикронных частиц TiB2 не привело к существенному
изменению твёрдости.

В табл. 2. представлены результаты обработки экспериментальных данных по
одноосному растяжению исследуемых литых сплавов. Из таблицы видно, что зна-
чения условного предела текучести (σ0.2), предела прочности при растяжении (σB)
и относительного удлинения до разрушения (εf) инокулированных сплавов увели-
чивались одновременно по сравнению с показателями основного сплава.

Деформационная обработка прокаткой заготовок, полученных из отливок
сплава 1550, позволяет повысить предел текучести исходного сплава до 332 МПа,
а сплавов с введенными частицами до 328, 334, 337 МПа для лигатур со смесью 1,
2 и 3, соответственно (табл. 3), разница между этими показателями незначитель-
на. Предел прочности у прокатанных сплавов с частицами составляет 365, 369,
367 МПа смесей 1, 2, 3, соответственно и выше, чем у исходного прокатанного
363 МПа (табл. 3). Значения относительного удлинения сплавов с частицами пре-
восходят значения для прокатанного сплава без частиц.

Т а б л и ц а  3

Механические свойства деформированных
прокаткой сплавов на основе 1550

Группа
(см. табл.1) σ0.2, MПa σB, MПa εf, %

4 332±11 363±16 4±0.3
1 (УЗ+смесь 1) 328±13 365±17 7±0.4
2 (УЗ+смесь 2) 334±16 369±19 5.5±0.2
3 (УЗ+смесь 3) 337±12 367±17 5±0.3

Т а б л и ц а  2

Механические свойства
полученных литьем сплавов

Группа
(см. табл.1)

σ0.2,
MПa

σB,
MПa εf, %

4 53 153 11.5
1 74 189 14.6
2 66 187 15.2
3 78 191 17.1
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Особенностью поведения исследуемых материалов при комнатной температу-
ре является нестабильность пластического течения, наблюдаемая в каждом из ис-
следуемых сплавов. Возникновение подобных осцилляций на кривых деформации
алюминий-магниевых сплавов обычно ассоциируется с эффектом Портевена – Ле
Шателье (ПЛШ) и связано с динамическим деформационным старением [26].

5. Фрактография литых и прокатанных сплавов

Микрофотографии типичных поверхностей разрушения литых сплавов после ис-
пытаний на растяжение, полученные в ходе фрактографического анализа изломов,
представлены на рис. 4. При комнатной температуре разрушение литых сплавов
(рис. 4, 5) без деформационной обработки при скорости деформации 0.001 с−1

происходит в основном по вязкому механизму. Контуры поверхностей разруше-
ния рваные в виде нечетких границ из-за рыхлой структуры изломов. Основную
площадь поверхности разрушения занимает волокнистая зона, сформированная
ямками разрушения.

На изломе образцов литых сплавов (рис. 4, a–c) без добавления частиц обна-
ружены зоны со сферическими свободными поверхностями зерен (рис. 4, c), со-
размерные с размерами структурных составляющих, определенными при микро-
структурном анализе. На рис. 4, b недеформированные зерна показаны штрихо-
ванными белыми стрелками, а поры – сплошными белыми стрелками. По виду это
разрушение можно интерпретировать как квазимежкристаллитное, так как на по-
верхностях других зерен еще видны следы вязкого разрушения.

 

a

b c

Рис. 4. Поверхность излома образца из литого алюминиевого сплава группы 4 без добавле-
ния частиц и без обработки УЗ: a – общий вид поверхности разрушения, b – типичный вид
излома, c – отмеченные особенности разрушения
Fig. 4. Fracture surface of the cast aluminum alloy sample of group 4 with no particles added and
without US-treatment: (a) general view of the fracture surface, (b) typical fracture, and (c) distin-
guished fracture features
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Наличие подобных картин со свободными поверхностями зерен на изломах
для литых сплавов является следствием наличия больших дендритов и, как след-
ствие, слабой связью на границе между их ячейками, являющейся основным ис-
точником концентрации напряжений и, следовательно, распространения трещин,
что приводит к образованию межзеренного разрушения под нагрузкой. Наличие
вторичных фаз на поверхностях разрушения не выявлено.

На поверхностях разрушения образцов из литого сплава с добавлением частиц
и воздействием УЗ перед разливкой не зафиксировано присутствие макропор и
усадочных раковин (рис. 5, a–c). В отличие от исходного, в сплаве с добавлением
частиц TiB2 микронного размера было гораздо больше мелких ямочек, указываю-
щих на то, что последние подвергались большей пластической деформации до
разрушения. Таким образом, были получены более высокая прочность и удлине-
ние. Внутри ямок видны микропоры.

 

a

b c

Рис. 5. Поверхность излома образца из литого алюминиевого сплава группы 3 с добавлени-
ем частиц и с обработкой УЗ: a – общий вид поверхности разрушения, b – типичный вид
излома; (c) отмеченные особенности разрушения
Fig. 5. Fracture surface of the cast aluminum alloy sample of group 3 with the addition of parti-
cles and with US-treatment: (a) general view of the fracture surface, (b) typical fracture, and (c)
distinguished fracture features

По-видимому, разрушение инициировано образованием и ростом множества
микропор на границах микродефектов или частиц. На стенках и в основании от-
дельных ямок обнаруживаются множественные образования второй фазы, как на
рис. 5, c, выделенные сплошными стрелками, в виде агломератов частиц размера-
ми до 5 мкм. На рис. 5, c микропоры на дне ямок показаны штрихованными бе-
лыми стрелками, а частицы второй фазы на стенках ямок – сплошными белыми
стрелками. В данном случае для инокулированных материалов разрушение про-
изошло по преобладающему транскристаллитному механизму.
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Схема излома для образцов сплавов после деформационной обработки прокат-
кой, образовавшегося в результате среза в тонком сечении при растяжении, пока-
зана на рис. 6. Большая часть поверхности излома – под углом 45° к толщине об-
разца, т.е. в плоскости действия максимальных касательных напряжений. Этот
тип излома часто называют косым изломом. Поверхности разрушения сплавов по-
сле деформационной обработки прокаткой (рис. 6) не такие рыхлые за счет пре-
обладания деформации сдвига, как в случае со сплавами после литья. Контуры
изломов ровные, разрушение происходит, практически, в ровной плоскости, рас-
положенной под углом к толщине образца.
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Рис. 6. Поверхность излома образца из прокатанного алюминиевого сплава группы 4 без
добавления частиц и без обработки УЗ: a – общий вид поверхности разрушения, b – типич-
ный вид излома; c – схема косого излома плоского стального образца, разрушившегося в
результате среза при растяжении [27]. В этом случае разрушение произошло вдоль направ-
ления действия максимальных касательных напряжений: 1 – образец после испытания на
растяжение; 2 – поверхность излома
Fig. 6. Fracture surface of the rolled aluminum alloy sample of group 4 with no particles added
and without US-treatment: (a) general view of the fracture surface, (b) typical fracture, and (c)
diagram of an oblique fracture of a flat steel sample that failed as a result of the shear in tension
[27]. In this case, the fracture occurred along the action of maximum shear stresses: 1, sample af-
ter tensile test and 2, fracture surface

Фрактографические исследования образцов прокатанных сплавов показали,
что при комнатной температуре основным механизмом разрушения является вяз-
кий транскристаллитный. На поверхности излома видны мелкие округлой формы
и крупные ямки отрыва, меньшие по размерам, чем у сплавов после литья. Ямки
отрыва образуются путем слияния нескольких микропор вдоль границ сплава.
Аналогично исходному сплаву, на дне ямок присутствуют частицы вторых фаз.
Большее количество мелких ямок на поверхности разрушения прокатанных спла-
вов также свидетельствуют о больших величинах пластических деформаций до
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разрушения, чем у исходного прокатанного сплава. Дополнительной характерной
чертой обоих прокатанных сплавов, разрушенных при скоростях деформации
0.001 с−1, необходимо отметить присутствие множественных гладких областей на
поверхности разрушения с мелкими полосами скольжения.

Выводы

Проведено комплексное изучение изменения физико-механических свойств от
технологии изготовления и обработки каждой партии полученных сплавов. Уста-
новлены зависимости увеличения твёрдости, значений пределов текучести и пре-
делов прочности при растяжении от введения упрочняющих частиц, режимов де-
формационной обработки и отжига. Сплавы исходного состава без введения час-
тиц имеют преимущественно крупнокристаллическую дендритную структуру со
средним размером дендритных кластеров 155 мкм. Сплавы, содержащие частицы
TiB2, имеют сформировавшуюся зернистую структуру с меньшими размерами.
Зерна имеют выраженную равноосность со средними размерами 87−101 мкм.
Синтезированные частицы TiB2 при введении в расплав являются эффективным
модификатором литой структуры, позволяющим получать отливки с недендрит-
ной структурой.

Установлено, что введение частиц TiB2 в количестве 4−4.5·1020 шт. позволяет
повысить предел текучести, предел прочности и пластичность сплава с 53 до
78 МПа, с 153 до 191 МПа и с 11.5 до 17.1 % соответственно. Наибольший эффект
измельчения структуры литых сплавов достигается при использовании лигатуры,
содержащей микрочастицы TiB2 размером 1 мкм.

После деформационной обработки сплавы имеют вновь сформированную мел-
козернистую структуру. Между крупными вытянутыми зернами присутствуют
очаги субмикронных равноосных зерен, которые являются интерметалическими
соединениями, сформированными в процессе воздействия температуры и боль-
ших степеней деформации. Частицы TiB2 присутствуют в прокатанных сплавах в
виде крупных агломератов и скоплений субмикронных частиц.

Деформационная обработка позволяет увеличить предел текучести и предел
прочности исходного сплава 1550 до 332 и 363 МПа соответственно с одновремен-
ным снижением пластичности до 4 %. Введение частиц TiB2 (4 − 4.5)·1020 шт./кг
с последующей деформационной обработкой позволило увеличить предел текуче-
сти и предел прочности исходного сплава 1550 до 328 и 365 МПа соответственно.
Пластичность деформированного сплава 1550 с частицами увеличилась до 7 % по
сравнению с деформированным сплавом 1550 без частиц.
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In this work, the special master alloys containing aluminum and TiB2 powder with bimodal
particle size distribution in three mixture compositions are prepared. The master alloys are infused
into the melts using an external ultrasound source. The castings with particles had smaller grain
sizes than the initial castings without particles. It is found that the hardness, yield strength, and
ultimate tensile strength reach higher values with an increase in the relative elongation of the cast
alloys with added particles. A warm rolling mode is employed for the studied alloys to obtain
sheet blanks. It is shown that the staged shrinkage of the billets up to deformation of 80 % with
periodic heating up to 300 °C allows one to obtain defect-free sheet products. The structure of the
rolled sheet-alloys is characterized by the plate-shaped grains elongated along the rolling direction
with pockets of submicron-sized grains in between. The strength properties of the studied rolled
alloys exceeded those of the cast alloys. In the case of the rolled alloys, an increase in the yield
strength, ultimate tensile strength, and ductility is revealed for the alloys with particles as
compared to the ones with no particles added.
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