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ВВЕДЕНИЕ 

 

Актуальность работы 

Алюминиевые борсодержащие материалы (боралюминий), обладают 

уникальным сочетанием свойств: низкая удельная плотность, прочность, 

коррозионная стойкость, хорошая теплопроводность. Это делает их 

незаменимыми в качестве легких конструкционных материалов в атомном 

машиностроении, на аэрокосмических предприятиях, в некоторых областях 

электротехники, приборостроения и электроники. Боралюминиевые 

материалы должны обладать высокими механическими свойствами и 

термической стабильностью [1-7]. 

Вопрос технологии получения таких материалов до сих пор остается 

открытым. Выбор способа их производства обусловлен многими факторами, 

наиболее важными из которых являются упрочение материала[6, 8-20], 

получение заданного распределения армирующего компонента, хорошая 

связь между матрицей и наполнителем, отсутствие химического 

взаимодействия на границе раздела фаз [14, 21-31].С точки зрения 

достижения заданного уровня свойств, цены конечной продукции и 

внедрения в условиях металлургического предприятия, одним из 

перспективных методов получения боралюминия является жидкофазная 

технология. 

Основная часть работы была выполнена в рамках проекта ФЦП 

№14.578.21.0004 «Разработка технологии получения слитков боралюминия, 

предназначенных для получения листового проката радиационно-защитного 

назначения, обеспечивающего прочность (σв) не менее 300 МПа за счет 

наноразмерных фаз вторичного происхождения» (мероприятие 1.3.), заказчик 

Минобрнауки 2014-2016 гг. 
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Цель работы 

Научное обоснование состава бор-содержащих сплавов на основе 

алюминия и разработка технологии получения из них слитков и листового 

проката с высокими прочностными характеристиками. 

Для достижения поставленной цели решались следующие задачи: 

- анализ тройных и четверных диаграмм состояния Al-B-X-Y, где Х, Y - 

легирующие компоненты алюминиевых сплавов; 

- изучение структуры и фазового состава лигатур Al-B промышленного 

производства; 

- выбор перспективных систем легирования для получения сплавов с 

заданным комплексом свойств; 

- разработка технологии плавки и литья новых боралюминиевых 

сплавов и получение экспериментальных слитков в лабораторных условиях и 

последующее изучение структуры, фазового состава и уровня упрочнения 

образцов полученных сплавов; 

- разработка схемы термо-деформационной обработки для получения 

годного проката, исследование микроструктуры и механических свойств 

полученных листов боралюминия; 

 

Научная новизна 

1. С использованием экспериментальных методов и 

термодинамического моделирования (Thermo-Сalc)  изучен фазовый состав 

тройных и четверных систем Al–B–X–Y (где X, Y– Mg, Cu, Si, Mn), включая 

построение изотермических и политермических сечений. Установлено, 

сильное взаимодействие бора с магнием и частичное с марганцем, что 

приводит к снижению содержания этих элементов в алюминиевом твердом 

растворе и требует корректировки количества вводимых элементов по 

сравнению с марочным сплавами. 

2. Обоснованы и практически реализованы режимы плавки и литья 

слитков экспериментальных сплавов. Рекомендовано проводить плавку при 
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температуре около 950 °С в индукционной печи, обеспечивающей 

интенсивное перемешивание расплава за счет электродинамических усилий 

для исключения возможности осаждения тугоплавких частиц боридов. 

Установлено, что распределение боридов в слитках многокомпонентных 

сплавов в значительной мере наследует их распределение в чушках 

промышленной лигатуры Al - 5%B. 

3. Установлено, что бориды алюминия не ухудшают деформационную 

пластичность и механические свойства алюминиевых сплавов, что 

обусловлено их равномерным распределением и компактной морфологией 

основной фазы AlB12.  

4. Обоснована схема термо-деформационной обработки слитков 

боралюминия, включающая гомогенизацию, горячую и холодную 

деформацию с промежуточными отжигами, что позволяет получать 

тонколистовой прокат с высокими механическими свойствами. 

 

Практическая значимость работы 

1. Предложена технология плавки и литья слитков борсодержащего 

материала на основе матричных сплавов Al-4%Cu-2,5%Mg, Al-2%Cu-2%Mn 

и Al-6%Cu. Представленная технология обеспечивает равномерное 

распределение в слитках частиц боридных фаз и позволяющая изготавливать 

из них листы, в том числе толщиной менее 0,3 мм, которые обладают 

высокими механическими свойствами (патент РФ №2618300 от 03.05.2017, 

бюл. №13; патент РФ №2630185 от 05.09.2017, бюл. №25) 

2. Предложены режимы термо-деформационной обработки слитков, 

включающие в себя операции горячей и холодной прокатки с 

промежуточными отжигами, позволяющие получать высокопрочный 

листовой прокат толщиной менее 0,3 мм. (патент РФ №2630185 от 

05.09.2017, бюл. №25, патент РФ №2630186 от 05.09.2017, бюл. №25) 
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Положения выносимые на защиту 

1. Влияние легирующих компонентов на фазовый состав алюминиевых 

борсодержащих сплавов. 

2. Влияние параметров плавки и литья на формирования структуры 

алюминиевых борсодержащих сплавов. 

3. Влияние термо-деформационной обработки на структуру и свойства 

алюминиевых борсодержащих сплавов. 

 

Апробация работы 

Основные материалы работы изложены и обсуждены на следующих 

конференциях: VIII международная научно-практическая конференция 

«Прогрессивные литейные технологии», 16 - 20 ноября 2015 г., Москва, 

НИТУ «МИСиС»; «Состояние и перспективы развития литейных технологий 

и оборудования в цифровую эпоху», 18 мая 2016 г, Москва, МАМИ; 

Вузпромэкспо 14-15 декабря 2016; VI Всероссийская конференция по 

наноматериалам «НАНО 2016» 22-25 ноября 2016 г, Москва, ИМЕТ РАН; 

XIV Российская ежегодная конференция молодых научных сотрудников и 

аспирантов «Физико - химия и технология неорганических материалов», 17-

20 октября 2017 г, Москва, ИМЕТ РАН. 

 

Публикации 

По теме исследования опубликовано 10 работ (в том числе 5 статей в 

рецензируемых журналах из перечня ВАК и 6 статей в международных 

рецензируемых базах) и 3 патента. 

 

Достоверность научных результатов 

Достоверность полученных результатов подтверждается 

использованием современных методик исследования (программа расчёта 

фазовых диаграмм Thermo-Calc) и аттестованных измерительных установок 

и приборов (спектрометр ARL 4460, электронные сканирующие микроскопы 
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JEOL JSM-6480LV и TescanVega 3, оптический микроскоп AxioObserver 

MAT, универсальная испытательная машина Zwick/Roell Z250 и др.). Текст 

диссертации и автореферата проверен на отсутствие плагиата с помощью 

программы "Антиплагиат" (http://antiplagiat.ru). 

 

Личный вклад автора 

Диссертационная работа является законченной научной работой, в 

которой обобщены результаты исследований, полученные лично автором и в 

соавторстве. Автору работы принадлежит основная роль в получении и 

обработке экспериментальных данных, анализе и обобщении результатов. 

Обсуждение и интерпретация полученных результатов проводилась 

совместно с научным руководителем и соавторами публикаций. Основные 

положения и выводы диссертационной работы сформулированы автором. 

 

Структура и объем диссертации 

Диссертационная работа состоит из 5 глав, общих выводов и 3 

приложений. Работа изложена на 116 страницах формата А4, содержит 71 

рисунок, 21 таблицу. Библиографический список включает 122 

наименования. 
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Глава 1 Обзор литературы 

 

В настоящее время известны разные способы получения 

борсодержащих алюминиевых сплавов. К ним относятся твердофазное и 

жидкофазное компактирование порошковых смесей, технологии пропитки 

пористых каркасов из порошков, механическое замешивание наполнителей в 

расплав, газотермическое напыление композиционных смесей и др. [12, 15, 

17, 32-39, 40-66] Наиболее широкое распространение получили жидкофазные 

технологии производства боралюминия. 

 

1.1 Технологии производства боралюминия 

 

За рубежом объём выпускаемой продукции с применением 

боронаполненных материалов достигает уровня многих десятков тысяч тонн 

в год. Некоторые компании-производители боралюминия используют 

технологию замешивания порошковых частиц борсодержащих соединений 

(например, В4С) в жидкий расплав [15,43,44,54,56,58,60,67,68]. Основные 

сложности, возникающие в процессе такого производства - это 

недостаточная смачиваемость порошковых частиц расплавом, кластеризация 

частиц, нежелательное химическое взаимодействие соединений бора с 

алюминием, повышение вязкости расплава. Другие производители 

применяют порошковые технологии, такие как горячее вакуумное 

прессование и прокатка в листы композиционной заготовки [17, 32, 41, 46, 

47, 51- 53, 59, 61, 62, 64- 66, 69-75]. Процесс производства начинается со 

смешивания порошков алюминиевого сплава и частиц борсодержащих 

соединений (например, карбида бора). Затем смесь засыпается в 

алюминиевый контейнер, верхняя крышка которого заваривается. 

Заполненный порошковой смесью контейнер подвергают горячей прокатке. 
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Конечный продукт представляет собой матрицу с борсодержащими 

частицами в обкладке из алюминиевого сплава. 

Известны многочисленные способы получения борсодержащих 

материалов на основе алюминия с использованием методов порошковой 

металлургии. В патенте [76] описан способ получения материала, в котором в 

качестве алюминиевой матрицы используются сплавы разных систем (1xxx, 

3ххх, 6ххх и др.), в качестве борсодержащего наполнителя порошок карбида 

бора (В4С). Данный способ производства материалов включает спекание под 

давлением (с предварительным вакуумированием). Недостатком этого и всех 

способов, связанных с порошковой металлургией, является трудность 

получения крупных заготовок, предназначенных для прокатки. Другим 

недостатком данного способа является то, что предложенные матричные 

сплавы обладают разным сочетание физико-химических свойств, что 

определяет широкий разброс по характеристикам, достигаемым в конечном 

изделии. 

Согласно способу получения борсодержащего материала, описанного в 

патенте [77] промышленную лигатуру алюминий-боррасплавляют до 

температуры 700 - 850°С, затем вводят титан таким образом, чтобы 

сформировать в расплаве  частицы диборида титана (ТiВ2), после чего 

проводят кристаллизацию путем литья. В патентетакже предлагается вводить 

добавки гадолиния и самария. Данный способ позволяет получить в 

материале микроструктуру с дисперсными частицами фазы ТiВ2, которые 

формируются в процессе замешивания в результате фазовых превращений. 

Однако полное протекания этих фазовых превращений требует длительного 

времени, что обуславливает относительно высокую стоимость данного 

технологического процесса. Наличие добавок гадолиния и самария еще 

больше удорожают процесс. 

Известен многокомпонентный сплав на основе алюминия, содержащий 

диборид титана в количестве 0,5-20 масс %, предназначенный для получения 

отливок и раскрытый в патенте [78]. Недостатком данного сплава является 
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то, что он не предназначен для получения деформированных 

полуфабрикатов, в частности листов. 

Также известен способ получения борсодержащего материала, 

разработанныйкомпанией Alcan Aluminum Corporation, который включает 

жидкофазный процесс замешивания борсодержащих частиц соединения В4С 

в жидкий расплав. По данному способу, описанному в патенте [79] в 

кристаллизаторах получают слитки, далее применяется горячая прокатка для 

производства плит и листов. Недостатком данного способа является 

трудность предотвращения кластеризации неметаллических частиц в 

процессе замешивания, что может приводить к формированию негомогенной 

структуры. Существенным недостатком является то, что получаемые данным 

способом листы имеют низкую прочность (σв<100 МПа).[80] 

Несмотря на широкое разнообразие зарубежных производителей, 

производство борсодержащих алюминиевых сплавов является трудной 

задачей, при этом основная сложность заключается в трудоемкости 

достижения равномерности распределения борсодержащей фазы в матрице 

алюминиевого сплава. Равномерное распределение и высокий уровень 

механических свойств достигаются лишь в материалах, полученных 

преимущественно по порошковой технологии, которая отличается невысокой 

производительностью (по сравнению с классическим металлургическим 

производством), что существенно повышает конечную стоимость 

борсодержащего материала. 

В последнее время широкое распространение получают жидкофазные 

технологии производства боралюминия (в частности, в виде слитков, 

предназначенных для изготовления из них листового проката), поскольку 

они зачастую существенно дешевле, технологически проще и обеспечивают 

высокие механические свойства материала за счет сильной связи на границе 

матрица - наполнитель. 

Наиболее близким к жидкофазной технологии является способ 

полученияборсодержащего материала на основе алюминия, который раскрыт 
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в патенте [81]. Этот способ включает приготовлениеалюминиевого расплава, 

содержащего от 0,5 до 0,9% кремния, от 1,3 до 1,9% магния иот 0,2 до 0,4% 

меди, формирование в нем борсодержащих частиц с массовой долей от4 до 

8% при температуре от 850 до 930°C в течение 30-45 мин, литье слитков и их 

гомогенизацию. 

Слитки, полученные по данному способу, предназначены для 

изготовления листов(толщина 2 мм), обладающих следующими 

механическими свойствами: σв>320 МПа,σ0,2>300 МПа и δ>4%. Недостатком 

данного способа является то, что системалегирования алюминиевой 

матрицы, не позволяет получитьв деформированных полуфабрикатах 

прочность выше 350 МПа. Кроме того, слитки,полученные по данному 

способу, не предназначены для изготовления тонколистового проката (менее 

0,3 мм).[82]  

 

1.2 Взаимодействие бора с алюминием 

 

Сложность получения боралюминия жидкофазными методами в 

значительной мере обусловлена особенностями строения диаграммы 

состояния Al - B. Согласно большинству источников [83-91], в этой двойной 

системе, представленной на рисунке 1.1, бор образует с алюминием два 

соединения: AlB2 и AlB12. Плотность и содержание бора в этих соединениях 

приведены в таблице 1.1. Соединение AlB2 образуется в результате 

перитектической реакции из соединения AlB12, температура этого фазового 

перехода по разным данным может составлять величину от 927 до >1400 °С. 

Согласно расчету в программе Thermo-Calc (база данных TCBIN) 

температура перитектической реакции L+AlB12→AlB2 составляет 1030 °С, 

рисунок 1.1. 
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 а б 

а - фрагмент диаграммы состояния Al - B [83]; б – фрагмент диаграммы 

состояния Al – B (расчет в программе Thermo-Calc) 

Рисунок 1.1 - Фрагмент диаграммы состояния Al - B 

 

Таблица 1.1 – Плотность и содержание бора в соединениях AlB12 и AlB2 [83, 

88] 

Характеристика AlB2 AlB12 

Содержание бора, % 44,51 82,78 

Плотность, г/см
3
 3,19 2,55 

 

Особенностью получения алюминиевых сплавов с бором является 

большая разница в температурах плавления алюминия и боридных фаз. 

Борсодержащие частицы не могут быть сформированы кристаллизацией из 

гомогенного алюминиевого расплава (как это обычно происходит в сплавах). 

Это связано с тем, что бор сильно повышает ликвидус алюминиевых сплавов 

(в частности, для сплава Al - 2% B расчетное значение составляет около 1100 

°С). 

Таким образом, строение двойной диаграммы предполагает, что 

именно режим плавки и литья должен в наибольшей степени определять 
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конечную структуру боралюминия, поскольку из-за малой растворимости 

бора в алюминиевом твердом растворе какое-либо влияние термообработки 

на состав боридов представляется маловероятным. 

 

1.3 Перспективные системы легирования 

 

Прочность борсодержащих материалов на основе нелегированного 

алюминия невысока. Для достижения высокого уровня механических свойств 

(прежде всего, прочностных) требуется дополнительное легирование и 

последующая термическая обработка слитков, обеспечивающая выделение 

упрочняющих фаз. 

Алюминиевые сплавы, в которых легирующим компонентом является 

медь можно условно разделить на четыре подгруппы, химический состав 

некоторых представлен в таблице 1.2. К первой относятся сплавы на базе 

системы Al - Cu (без магния и кремния): литейные сплавы типа и 

деформируемые типа 1201. Ко второй – сплавы на базе системы Al - Cu - Mg 

(дуралюмины): как правило, это деформируемые сплавы типа Д16. К третьей 

подгруппе принадлежат деформируемые сплавы на базе системы Al - Cu - 

Mg - Si типа АК8. В отдельную (четвертую) подгруппу следует выделить 

сплавы с никелем: деформируемые типа АК4 - 1 и литейные типа АЛ33. 

Сплавы последних двух подгрупп рассматриваются вместе, поскольку они 

имеют общее назначение (их иногда называют ковочными дуралюминами). 

Общей чертой этих сплавов является то, что основные фазы упрочнители, 

образующиеся при старении, содержат медь. Прежде всего это 

метастабильные модификации фаз Al2Cu (θ’ и θ”) и Al2CuMg (S’ и S”). 
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Таблица 1.2 - Химический состав некоторых литейных и деформируемых 

сплавов на основе системы Al - Cu. 

Марка 
Содержание элементов, % 

Cu, % Mn, % Mg, % Si, % Fe, % Другие 

АМ5 4,5 - 5,3 0,6 - 1 0,05 0,3 0,2 Ti 

1201 5,8 - 6,8 0,2 - 0,4 0,02 0,2 0,3 Ti, Zr, V 

Д16 3,8 - 4,9 0,3 - 0,9 1,2 - 1,8 0,5 0,5 - 

АК8 3,9 - 5 0,4 - 1 0,2 - 0,8 0,5 - 1,2 0,7 - 

АК4 - 1 1,9 - 2,7 0,2 1,2 - 1,8 0,35 0,8 - 1,4 0,8 - 1,4 Ni 

 

Медь распределяется между (Al) и другими фазами. Оптимальной 

концентрацией в классических сплавах типа АМ5 составляет 5%, а 

температура нагрева под закалку 540 °С, что прямо вытекает из двойной 

диаграммы, представленной на рисунке 1.2. При наличии других элементов 

предельная растворимость меди в (Al) снижается. Обычно присутствие в 

структуре медносодержащих фаз кристаллизационного происхождения 

является нежелательным. 

 

 

Рисунок 1.2 - Алюминиевый угол диаграммы Al – Cu [83] 



16 
 

Магний является вторым легирующим компонентом в дуралюминах 

(типа Д16), его максимальная концентрация достигает ~ 2,5%. Магний 

образует с медью фазу Al2CuMg, которая при неравновесной кристаллизации 

выделяется в составе тройной эвтектики ((Al)+Al2Cu+Al2CuMg) при 505 - 507 

°С, что существенно расширяет интервал кристаллизации (по сравнению со 

сплавами типа АМ5). Литейные свойства и без магния низкие, становятся 

совсем плохими. При наличии кремния возможно образование фаз Mg2Si и 

Al6Cu2Mg8Si5, как следует из диаграммы состояния, показанной на рисунке 

1.3, Al - Cu - Mg - Si. Последние могут иметь как эвтектическое, так и 

вторичное происхождение. 

 

 

Рисунок 1.3 - Диаграмма состояния Al – Cu – Mg – Si [83] 

 

Марганец присутствует во многих сплавах в количестве до 1 % и в 

таком количестве может полностью входить при кристаллизации в состав 

(Al). При нагреве под закалку практически весь марганец выделяется из (Al) 

в виде дисперсоидовAl20Cu3Mn2, которые положительно влияют на прочность 

при повышенных температурах. 

Кремний является одним из основных компонентов в деформируемых 

сплавах типа АК8. В эти сплавы его вводят в количестве до ~ 1,5 %, чтобы 
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большая часть при закалке перешла в (Al), а при старении выделилась в 

составе фаз-упрочнителей (в частности, метастабильных модификаций фаз 

Mg2Si и Al6Cu2Mg8Si5). В качестве малой добавки (до 0,3 %) кремний 

присутствует в сплавах типа АК4 - 1, не оказывая значительного влияния на 

фазовый состав. Но в большинстве случаев этот элемент представляет собой 

вредную примесь, предельное содержание которого жестко ограничивают. 

С помощью фазовой диаграммы Al - Cu - Mn можно корректно 

проанализировать фазовый состав жаропрочных сплавов типа АМ5. 

Поскольку влияния марганца весьма существенно, использование только 

двойной диаграммы Al - Cu недостаточно. На рисунке 1.4 представлен 

алюминиевый угол системы Al - Cu - Mn, из которого следует что в 

равновесии с алюминиевым твердым раствором находятся фазы Al2Cu, 

Al6Mn и тройное соединение Т (Al20Cu2Mn3 или Al12CuMn2). В фазе Al2Cu 

растворяется до 0,1% Mn, а в соединении Al6Mn - около 0,2% Cu. 

 

 

Рисунок 1.4 - Алюминиевый угол диаграммы Al - Cu - Mn, 

распределение фазовых областей при различных температурах [83] 
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На рисунке 1.5 изображено изотермическое сечение при 540 °С, 

которое показывает наличие двух фаз ((Al)+Al20Cu2Mn3). Из сечения при 200 

°С следует, что после старения сплав становится трехфазным ((Al) 

+Al20Cu2Mn3 +Al2Cu). Это соответствует образованию вторичных выделений 

Al2Cu. Сплав 1201 и в закаленном, и в состаренном состоянии является 

трехфазным. 

 

 

Рисунок 1.5 - Изотермическое сечение тройной диаграммы Al - Cu - Mn 

при 540 °С [92] 

 

Сплавы типа АМ5 и 1201 гомогенизируют при 530 - 540 °С. Основная 

цель этой операции – полное растворение неравновесной фазы Al2Cu 

эвтектического происхождения, которая присутствует в литых отливках и 

слитках. Закалку проводят с 530 - 540 °С и подвергают старению на 

максимальную прочность при 170 - 180 °С. В случае длительного 

использования при повышенных температурах рекомендуется 

перестаривание по режиму Т7 (250 °С, 10 ч). Сплавы типа АМ5 используют 

также в закаленном состоянии без искусственного старения (Т4), что 

позволяет получить более высокие значения пластичности при снижении 
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прочностных свойств. В структуре гомогенизированных слитков и 

деформируемых полуфабрикатов сплава 1201 всегда присутствуют 

некоторое количество включения фазы Al2Cu эвтектического 

происхождения. 

Система Al - Cu - Mg является основой дуралюминов, которые чаще 

используются в качестве деформируемых сплавов. Ввиду ее важности 

диаграмма состояния достаточно хорошо изучена. Согласно диаграмме, 

изображенной на рисунке 1.6 происходит несколько нон- и моновариантных 

реакций с участием (Al). В равновесии с алюминиевым твердым раствором 

находятся двойные фазы Al2Cu и Al8Mg5 и тройные фазы Al2CuMg (S) и 

Al6CuMg4 (T). Наличие частично квазибинарного разреза Al - S позволяет 

разделить алюминиевый угол диаграммы на две части Al - S - Al2Cu и Al - S - 

Al8Mg5. Состав всех промышленных сплавов попадают в первую. 

Метастабильные модификации фаз Al2Cu (’ и ’’) и Al2CuMg (S’) 

обеспечивают значительный эффект диперсионного твердения при распаде 

пересыщенного (Al), в том числе и при естественном старении. 

 

а       б 

а - поверхность ликвидуса; б - поверхность солидуса 

Рисунок 1.6 - Диаграмма состояния Al - Cu - Mg [83] 
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Изотермический разрез этой тройной диаграммы при 200 °С, 

рассмотренный на рисунке 1.7, показывает, что классические дуралюмины 

попадают в фазовую область (Al)+S+ или (Al)+S. Из этого следует, что в 

процессе старения в дуралюминах обязательно образуются вторичные 

выделения фазы S (или S’) и это отличает их от сплавов типа 1201. 

 

 

Рисунок 1.7 - Изотермический разрез тройной диаграммы Al – Cu - Mg 

при 200 °С [92] 

 

Отличительной чертой дуралюминов является очень узкий диапазон 

допустимых температур нагрева под закалку, перегрев свыше оптимальной 

температуры приводит к пережогу, а недогрев – к неполному растворению 

меди и магния в (Al). 

В литом состоянии всегда присутствует эвтектика, которая образуется 

при ~ 505 °С, именно она определяет температуры гомогенизации и нагрева 

под закалку. 

Низколегированные деформируемые сплавы системы Al - Mg - Si 

называют авиалями. Упрочнение в них достигается за счет образования 

метастабильных фаз ’ и ” (Mg2Si). 
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Концентрация кремния обычно находится в пределах 0,5 - 0,9%. С 

одной стороны, этот диапазон соответствует его пределу растворимости в 

(Al) при совместном введении с магнием, а с другой – обеспечивает 

достаточный эффект дисперсионного упрочнения.  

Обычная концентрация магния такая же, как и кремния, но может 

достигать 1,4%. Этот элемент в закаленном состоянии входит в состав (Al), а 

после старения (а также после гомогенизации) он практически весь 

содержится во вторичных выделениях Mg2Si. В сплавах с медью часть 

магния связана в фазу Al5Cu2Mg8Si6 (Q) как эвтектического, так и вторичного 

происхождения. 

Медь присутствует в составе авиалей в количестве 0,1 - 0,5%. Этот 

элемент вводится для повышения эффекта дисперсионного твердения (за 

счет образования метастабильных модификаций фаз Al2Cu и Q), поэтому при 

нагреве под закалку он должен полностью перейти в (Al). Однако при 

содержании меди ближе к верхнему пределу возможно присутствие в 

структуре небольшого количества фаз эвтектического происхождения. 

Изотермическое сечение четверной диаграммы Al - Cu - Mg - Si при 0,5 

и 1% Si позволяют проследить совместное влияние меди и магния при 

разных температурах. Поскольку в закаленном состоянии все эти три 

элемента должны входить в состав (Al), то допустимые области составов 

можно оценить по сечениям при 550 °С. Именно эта температура является 

оптимальной для гомогенизации и закалки, поскольку она близка к солидусу. 

Превышение этой температуры может привести к пережогу, а при 

пониженных температурах возможен выход из однофазной области. 

В сплавах данного типа основной фазой-упрочнителем является Q, 

выделения которой должны присутствовать после старения. При низких 

температурах (то есть в процессе старения) образованию стабильной фазы Q 

может предшествовать выделение метастабильных модификаций. 
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Максимальная прочность авиалей не превышает 350 - 400 МПа, однако 

они обладают хорошей деформируемостью, в том числе при комнатной 

температуре, а также высокой коррозионной стойкостью. 

Сплавы системы Al - Zn - Mg позволяют добиться наибольшей 

прочности (до 700 - 750 МПа) среди алюминиевых сплавов. Цинк является 

главным компонентом, его количество может достигать ~ 10 %, но типичная 

концентрация составляет 5 - 8%. При кристаллизации часть цинка 

расходуется на образование неравновесных эвтектических фаз Т (Al2Mg3Zn3 - 

Al6CuMg4)и М (MgZn2 - AlCuMg), а после закалки он полностью входит в 

состав (Al). Значительный эффект дисперсионного упрочнения после 

старения обусловлен выделением различных метастабильных фаз (Т’, T”, ŋ’, 

ŋ”), которые характеризуются переменным составом. В сплавах без меди 

часть цинка уже в литом состоянии содержится (вместе с магнием) в (Al), что 

позволяет добиться существенного прироста прочности за счет старения без 

закалки. В сплавах без меди сумма Mg + Zn не превышает 6 - 7%, поскольку 

при большей концентрации возникает опасность коррозионного 

растрескивания. 

Магний вводят в сплавы данной группы в количестве 1 - 3% для 

образования фаз – упрочнителей. При нагреве под закалку неравновесные 

магнийсодержащие фазы эвтектического происхождения полностью 

растворяется в (Al). Механические свойства сплавов в состаренном 

состоянии сильно зависят от концентрации магния, поэтому его диапазон в 

марочных сплавах весьма узок. 

Медь позволяет существенно снизить склонность к коррозионному 

растрескиванию. Ее типичная концентрация составляет 1 - 2% (в наиболее 

легированных ~ 2,6%), что позволяет получить полностью однофазную 

структуру при нагреве под закалку. Медь обычно входит в состав фаз М и Т, 

а также в состав S - фазы (Al2CuMg). Медь сильно снижает равновесный 

солидус, что ограничивает диапазон температур гомогенизации и нагрева под 

закалку. 
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Кремний, связывая магний в фазу Mg2Si, сильно снижает и прочность, 

и пластичность, что связано с уменьшением концентрации Mg в (Al) и 

хрупкостью силицида магния. Концентрация кремния в (Al) незначительна, 

что не позволяет получить дополнительное упрочнения за счет вторичных 

выделений β’ и β” (Mg2Si).  

Согласно сечениям тройной диаграммы цинк и магний полностью 

входят в состав (Al) в широком диапазоне температур и при старении 

образуют фазы-упрочнители Al2Mg3Zn3 (T) и MgZn2 (M). Влияние 

концентрации магния и цинка в пределах марок отражается на количестве 

фаз Т и М. Результаты расчета фазового состава сплава АА7004 показывают, 

что в этом сплаве после закалки следует ожидать присутствия двух Mn - 

содержащих фаз: Al15(FeMn)3Si2 и Al6(Mn,Fe) .Кроме этих дисперсоидов, 

алюминиевая матрица в сплаве АА7004 после старения содержит фазы Т и 

М. При этом основной фазой упрочнителем в состаренном состоянии должна 

быть фаза Т. 

Сплавы на базе Al - Zn - Mg характеризуются средней прочностью и 

хорошей технологичностью. Высокопрочные сплавы на базе Al - Zn - Mg - 

Cu обладают максимальным уровнем прочностных характеристик среди всех 

промышленных алюминиевых сплавов. Вместе с тем у них относительно 

низкий уровень коррозионной стойкости и термостойкости. Упрочнение этих 

сплавов достигается за счет метастабильных модификаций фаз М и Т, 

которые представляют собой изоморфные твердые растворы между MgZn2 и 

AlCuMg для М - фазы, Al2Mg3Zn3 и Al6CuMg для Т - фазы. Высокопрочные 

сплавы очень чувствительны к примесям железа и кремния, в первую очередь 

это касается характеристик вязкости разрушения и сопротивления усталости. 

Требуемый уровень свойств может быть достигнут только при тщательном 

соблюдении режимов всех операций технологической цепочки: от слитка до 

готового термообработанного полуфабриката. При высоких значениях 

предела прочности при растяжении и условного предела текучести они 
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имеют относительно низкий уровень коррозионной стойкости и 

термостойкости [92]. 

 

1.4 Взаимодействие бора с легирующими элементами 

 

Основная проблема получения боралюминия повышенной прочности 

состоит в том, что бор активно взаимодействует со многими элементами. 

Поэтому оптимальные концентрации вводимых элементов могут сильно 

отличаться от составов марочных сплавов, которые сами по себе (т.е. без 

бора) могут обеспечить заданный уровень свойств. 

Исследования, проведенные в работе [93], показали, что в 

боралюминии, содержащем магний, последний активно образует фазу с 

бором уже при вероятных температурах плавки (1000-900 °С) из-за низкой 

энергии Гиббса этого соединения. По этой причине магния в твердом 

растворе алюминия после кристаллизации может почти не остаться, что 

крайне не желательно, так как это делает не возможным дисперсионное 

твердение сплава. Избыточное введение магния в сплав может решить эту 

проблему, так как часть магния пойдет на образование борсодержащей фазы, 

а другая будет оставаться в твердом растворе.  

Теоретические расчеты фазового состава боралюминия, содержащего в 

качестве легирующих элементов медь и марганец, показывают отсутствие 

взаимодействия бора с медью, а марганец, согласно расчетам, может входить 

в соединение с бором. Однако, в работе [93] взаимодействия марганца с 

боридами в экспериментальных образцах боралюминия не наблюдали, что 

связано с высокой энергией Гиббса образования этой фазы. 
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Выводы по 1 главе 

 

1. Алюминиевые борсодержащие материалы обладают уникальным 

сочетанием таких свойств, как низкая удельная плотность, прочность, 

коррозионная стойкость, хорошая теплопроводность, а также способность 

поглощать тепловые нейтроны. Это делает их незаменимыми в качестве 

радиационно-защитных конструкционных материалов в ядерной энергетике. 

2. Жидкофазная технология является одним из перспективных методов 

получения борсодежащих алюминиевых материалов с точки зрения 

достижения заданного уровня свойств, цены конечной продукции и 

внедрения в условиях металлургического предприятия. 

3. Для получения сплавов с высокими механическими 

характеристиками требуется использование высокопрочных 

термостабильных алюминиевых сплавов сложного состава. Перспективными 

системами легирования таких сплавов являются Al - B - Mg - Si, Al - B - Cu, 

Al - B - Cu - Mn, Al - B - Cu - Mg. СистемыAl - B - Zn - Mg и Al - B - Zn - Mg - 

Cuмало перспективны из-за недостаточной термической стабильности и 

коррозионной стойкости, а также из-за выгорания цинка и магния при 

высоких температурах расплава. 

4. В отличие от меди магний способен полностью замещать алюминий 

в фазе AlB2. В результате этого концентрация магния в алюминиевом 

твердом растворе может быть существенно снижена. Для реализации 

возможности дисперсионного твердения боралюминия на основе системы Al 

- Cu - Mg концентрация магния в сплаве должна быть выше, чем в марочных 

сплавах, в то время как концентрация меди не требует значительной 

коррекции. 
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Глава 2 Методики исследований 

 

2.1 Объекты исследований 

 

Первоначальными объектами исследования являлись лигатуры 

промышленного производства Al – 10 % B (поставщик компания ООО 

«Стройбис») и Al – 5% B («KBM Affilips»), состав представлен в таблице 

2.1., которая впоследствии использовалась для производства 

экспериментальных сплавов.  

 

Таблица 2.1 – Химический состав лигатуры Al – 5 % B, производитель «KBM 

Affilips» 

Лигатура 
Содержание элементов, % 

B Fe Si Al 

Al – 5 % B 5,3 - 5,5 0,14 - 0,17 0,06 - 0,09 Остальное 

 

Составы экспериментальных сплавов приведены в таблице 2.2. Сплав 1 

является модельным сплавом, изготовлен для проверки работоспособности 

жидкофазной технологии и оценки микроструктуры. Сплав 2 имеет 

типичный для авиалей химический состав (по Mg, Si, Cu), однако содержание 

магния в нем увеличено до 1,5 % с учетом возможного взаимодействия 

магния с бором [93]. Состав сплавов 3 и 4 типичен для марочного сплава 

1201 по содержанию меди. Сплав 4 содержит 1,5 % Mn – предельное 

количество марганца, которое может содержать алюминиевый твердый 

раствор. Состав сплава 5 типичен для дуралюминов (Д16), содержание 

магния в нем увеличено до 2,5 % также с учетом возможного взаимодействия 

магния с бором. 
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Таблица 2.2 – Состав экспериментальных борсодержащих алюминиевых 

сплавов 

№ 
Содержание элементов, % 

Al Cu Mg Mn Si B 

1 97     3 

2 Ост. 0,3 1,6 - 0,9 2 

3 Ост. 6 - - - 2 

4 Ост. 6 - 1,5 - 2 

5 Ост. 4 2,5 - - 2 

 

2.2 Приготовление сплавов 

 

Для приготовления модельного сплава Al - 3 % B использовали 

следующие шихтовые материалы: 

- первичный алюминий А99 ГОСТ 11069 - 2001 [94]; 

- лигатуру Al – 5 % B в чушке, производитель «KBM Affilips». 

 

Шихтовыми материалами для приготовления боралюминия на основе 

системы Al – Mg - Si были: 

- лигатура Al – 10 % B в чушке, поставщик компания ООО «Стройбис»; 

- А7Е ГОСТ 1583 - 93 [95]; 

- АК12 ГОСТ 1583 - 93 [95]; 

- Al - 50 % Cu ГОСТ Р 53777 - 2010 [96]; 

- Мг90 ГОСТ 804 - 93 [97]; 

- АМг2ГОСТ 4784 – 97 [98]; 

- лигатура Al – 5 % B в чушке, производитель «KBM Affilips»; 

- М1 ГОСТ 859 - 2001 [99] 

В качестве шихтовых материалов для приготовления боралюминия на 

основе системы Al - Cu использовали: 



28 
 

– алюминий А99 ГОСТ 11069 - 74 [94]; 

– медь М1 ГОСТ 859 – 2001 [99]; 

– лигатура Al – 5 % B в чушке, производитель «KBM Affilips». 

Шихтовыми материалами для приготовления боралюминия на основе 

системы Al – Cu - Mn являлись: 

– алюминий А99 ГОСТ 11069 - 74 [94]; 

– медь М1 ГОСТ 859 - 2001 [99]; 

­ лигатура Al – 10 %Mn ГОСТ Р 53777 - 2010 [96]; 

– лигатура Al – 5 % B в чушке, производитель «KBM Affilips». 

В качестве шихтовых материалов для приготовления боралюминия на 

основе системы Al – Cu - Mg использовали: 

– алюминий А99 ГОСТ 11069 - 74 [94]; 

– Медь М1 ГОСТ 859 - 2001 [99]; 

– лигатура Al – 5 % B в чушке, производитель «KBM Affilips»; 

– Магний Мг90 ГОСТ 804 - 93 [97]. 

 

После определения среднего содержания элемента в шихте 

рассчитывалось процентное содержание составляющих шихтовых 

материалов. 

Шихтовку исходных материалов осуществлялась при помощи 

ленточной пилы JET. 

После раскроя шихтовые материалы подогревались в прокалочной 

печи. После прогрева шихтовые материалы поступали на плавильный 

участок. 

При плавке борсодержащих сплавов в обычной печи сопротивления 

может происходить осаждение боридных частиц на дно тигля. Плавка 

сплавов проводилась в индукционной печи, представленная на рисунке 2.1, 

которая обеспечивает интенсивное перемешивание расплава за счет 

электродинамических усилий. 
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Для плавки боралюминиевых сплавов использовались графито-

шамотные тигли. Температура плавки выбиралась, исходя из расчетных 

данных, полученных при помощи программы Thermo-Сalc, она составляет 

около 950-1000 °С. Для определения температуры расплава использовалась 

платинородий-платиновая термопара ТПП10 тип S, которая обеспечивает 

точность измерения не менее 0,5 °С. Разливка велась в графитовые 

изложницы, средняя скорость охлаждения в интервале кристаллизации 

составляет 10-20 К/с. 

 

 

Рисунок 2.1 – Установка индукционная плавильная УИП – 100 - 2,4 - 

0,07 «РЭЛТЕК» 

 

Для определения химического состава сплавов использовался 

оптический эмиссионный спектрометр ARL 3460 компании Thermo Electron 

Corporation, представленный на рисунке 2.2. 
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Рисунок 2.2 Оптический эмиссионный спектрометр ARL 3460 

 

Образцы для исследования толщиной около 10 мм, и сечением не менее 

20 × 20 мм, вырезались из середины слитка. Непосредственно перед 

спектральным анализом поверхность образца обтачивали на лабораторном 

фрезерном станке «СПП-30» для удаления следов резки и подготовки 

поверхности к определению химического анализа.  

Максимальная погрешность измерения – 1,0 % от измеряемой 

величины при диапазоне измеряемых концентраций от 0,0001 до 50 %. 

 

2.3 Термическая и деформационная обработка 

 

Образцы подвергали термической обработке в муфельной 

электрической печи SNOL 8,2/1100, которая представлена на рисунке 2.3 а. 

При закалке производили нагрев до 540 °С или 500 °С (для сплава Al – 4 % 

Cu - 2,5 % Mg – 2 % B), после выдержки 1 час образцы охлаждали в воде. 

Последующие старение проводили на низкотемпературной лабораторной 

электропечи SNOL 58/350, показанная рисунке 2.3 б, при пяти различных 

температурах: 120 °С, 150 °С, 180 °С, 210 °С, 240 °С. Время выдержки 

составляло 3 часа, охлаждение образцов происходило на воздухе. 
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а      б 

а - муфельная электрическая печь SNOL 8,2/1100; б - 

низкотемпературная лабораторная электропечь SNOL 58/350 

Рисунок 2.3 – Оборудование для термической обработки 

 

Подготовленные отливки Al - 3 % B толщиной 40 мм подвергали 

прокатке на лабораторном стане по схеме, представленной на рисунке 2.4. 

Для операций смягчающего отжига использовалась печь SNOL 8,2/1100 с 

точностью поддержания температуры ± 2 °С, а для нагрева под прокатку 

использовалась печь ЭКПС 500 с точностью поддержания температуры ± 10 

°С. 

 

 

Рисунок 2.4 – Слиток без прибыльной части и листовой прокат 

толщиной 3 и 1 мм сплава Al – 3 % 
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Для получения листового проката из чушек промышленных лигатур Al 

- 5 % B и Al - 10 % B вырезали заготовки толщиной 10 мм, которые 

подвергали прокатке при комнатной температуре до толщины листа 1 мм. 

 

2.4 Структурный анализ 

 

Шлифы изготавливали механическим способом. Сначала из 

исследуемой детали с помощью ножовки вырезались заготовки. По краям 

шлифа снимали фаску, чтобы при последующих операциях не порвать 

полировальное сукно. Затем поверхность образцов шлифовали на наждачной 

бумаге с разной крупностью абразива, каждая последующая операция 

шлифования сопровождается уменьшением зернистости абразива. При 

переходе на более мелкозернистую шкурку необходимо изменять 

направление обработки поверхности на 90°. 

После шлифования на бумаге с самым мелким абразивом производили 

механическую полировку на сукне, натянутом на полировальный круг, 

смоченным взвесью Cr2O3 в воде. Полировка продолжается 5 - 10 минут, до 

получения зеркальной поверхности.  

Для подробного изучения состава и морфологии структурных 

составляющих получаемых материалов использовали метод сканирующей 

электронной микроскопии в сочетании с рентгеновским 

энергодисперсионным микроанализом. Установка Tescan Vega 3 SHB с 

системой локального микроанализа Oxford Instruments представлена на 

рисунке 2.5. 

Количественный микроанализ на установке Tescan Vega 3 SHB с 

системой локального микроанализа Oxford Instruments проводили в 

автоматическом режиме с использованием программного обеспечения 

NORAN и AZTEC. При этих расчетах используются поправки на атомный 

номер, поглощение и флуоресценцию. Для определения состава фазы 
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проводили 3 - 5 независимых анализов в различных точках образца. 

Регистрация углов дифракции производится в интервале от 20 до 80 

градусов. 

 

 

Рисунок 2.5 - Электронный сканирующий микроскоп TESCAN VEGA 3 

 

Для определения среднего размера борсодержащих частиц 

использовали программное обеспечение для анализа изображений 

ThixometPro, позволяющее проводить автоматические измерения объектов по 

значениям пикселей в цветовых системах RGB (красный, зеленый, синий) и 

HSB (цветовой тон, насыщенность, яркость) на фотоизображениях. 

В качестве размерной характеристики боридных частиц использовали 

средний диаметр Фере – расстояние между касательными к контуру 

изображения, проведенными параллельно направлению просмотра. Для 

анализа использовали типичные изображения микростуктуры, полученные с 

использованием сканирующего электронного микроскопа. 
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2.5 Определение физико-механических свойств 

 

Твердость измеряли методом Виккерса согласно ГОСТ 2999 - 75 [100] 

на универсальном твердомере NEMESIS 9000 фирмы INNOVATEST, 

изображенный на рисунке 2.6. Использовали следующий режим испытания: 

прилагаемая нагрузка – 5 кгс, время выдержки 15 сек. Погрешность 

измерения размера отпечатка цифровым микрометром составляла не более 1 

мкм. Для каждого образца проводилось 5 измерений для определения 

средней величины твердости по Виккерсу. 

Для определения механических характеристик (временное 

сопротивление разрыву σв, предел текучести σ0,2 и относительное удлинение 

δ) отожженных листов (300 
о
С, 3 ч) вырезали образцы размером 10×130 мм и 

проводили испытание на одноосное растяжение на разрывной машине 

ZwickZ250, которая изображена на рисунке 2.7, со скоростью 10 мм/мин, 

согласно ГОСТ 1497-84 [101] и ГОСТ 11701-84 [102]. 

 

   

а - твердомер NEMESIS 9000; б - универсальная испытательная машина 

(ZwickZ250) 

Рисунок 2.6 – Приборы для измерения механических свойств 
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Определение плотности 

 

Определение плотности проводили методом гидростатического 

взвешивания на лабораторных электронных весах HR-202i, представленных 

на рисунке 2.7, предел допускаемой погрешности взвешивания ± 0,12 мг. 

Плотность каждого образца рассчитывали, зная массу образца на воздухе и в 

жидкости (воде), а также плотность жидкости (воды). 

 

 

Рисунок 2.7 - Лабораторные электронные весы HR-202i 

 

2.6 Методика расчета фазового состава 

 

Расчет фазового состава систем и построение изотермических и 

политермических сечений  проводился при помощи программы Thermo-Calc 

с использованием термодинамических баз данных для алюминиевых сплавов 

TCAL4 и TTAL5. [103]. 

База TCAL4 содержит сведения о необходимых химических элементах 

и соединениях: (Al), Al2Cu, Al20Cu2Mn3, AlB2, AlВ12, МеB2. 

База «TTAL5» в большей степени подходит для расчета алюминиевой 

матрицы выбранных систем Al - B - Mg - Si, Al - B - Cu, Al - B - Cu - Mn, Al - 

B - Cu – Mg. Содержит сведения о фазах (Al), Al2Cu,Mg2Si, Mn3B4, но не 

содержит сведений о соединении AlВ12. 
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Глава 3 Расчет фазового состава боралюминиевых сплавов 

 

Для выявления возможного взаимодействия бора с легирующими 

элементами проводили расчет фазового состава экспериментальных сплавов 

при температуре плавки и температуре закалки. 

 

3.1 Изотермические и политермические сечения многокомпонентных 

систем Al - B - Х 

 

Для прогнозирования раздельного влияния меди и магния на структуру 

и фазовый состав слитков боралюминия проводили расчет тройных 

диаграмм. Изотермическое сечение системы Al-B-Cu, рассчитанное при 950 

°С, рисунок 3.1а, что при добавлении меди, состав фазы AlB2 не меняется, а 

вся медь находится в расплаве. С другой стороны, из рисунка 3.1б следует, 

что в системе Al-B-Mg имеется непрерывный ряд твердых растворов между 

боридами AlB2 и MgB2. В результате составы боридной фазы и расплава 

могут сильно меняться в зависимости от концентраций Mg и B в сплаве, что 

вытекает из направления конод. Это различие сохраняется и при 500 °С, 

когда в равновесии с боридами находится (Al). В частности, в системе Al-B-

Cu концентрация меди в (Al) может достигать 4%, при ее большем 

содержании сплавы попадается в трехфазную область (Al)+AlB2+Al2Cu, 

рисунок 3.1в. В системе Al–B–Mg трехфазная область (Al)+(Al,Mg)B2+L 

(внутри этой области составы фаз постоянны) появляется при достаточно 

высоких концентрациях магния, рисунок 3.1г. При содержании последнего 

менее 10% сплавы попадают в область (Al)+(Al,Mg)B2, внутри которой 

составы фаз меняются согласно конодам. Из рисунка 3.1г следует, что при 

постоянной концентрации магния добавление бора должно приводить к 

снижению содержания Mg в (Al) и его увеличению в фазе (Al,Mg)B2. Таким 

образом, при получении боралюминия на основе сплава системы Al–Cu–Mg 



37 
 

концентрацию магния надо увеличить по сравнению с его содержанием в 

марочном сплаве (например, типа Д16), а концентрацию меди можно не 

корректировать. Именно эти соображения определили состав 

экспериментального сплава. Предполагая получить матрицу, содержащую 

около 4%Cu и 1,5-2%Mg, концентрация последнего была увеличена до 2,5% с 

учетом его взаимодействия с соединением AlB2. 

 

  

а  б 

  

 в г 

а - Al-B-Cu при 950 °C; б - Al-B-Mg при 950 °С; в- Al-B-Cu при 500 °С; 

г - Al-B-Mg при 500 °С 

Рисунок 3.1 - Изотермические сечения тройных систем 

 

Из расчетов политермических сечений следует, что бор значительно 

повышает температуру ликвидуса алюминиевых сплавов. В системе Al-B-
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Cuпри 950 °С первично образуется соединение AlB12, рисунок 3.2а. При 

расчете политермического сечения системы Al-B-Mg (фиксированная 

концентрация магния 6% обусловлена максимально возможной 

концентрацией магния в алюминиевых деформационных сплавах) выявлено, 

что при высоких температурах образуется соединение AlB2, что является 

нежелательным, рисунок 3.2б. При низких температурах появляется область 

существования двух боридов AlB2 и MgB2. Для исследования влияния 

концентрации магния был произведен расчет политермического сечения 

системы Al–B–Cu–Mg, из которого следует, что при низкой концентрации 

магния вместо AlB2 первично образуется AlB12, как в исходной системе без 

магния, рисунок 3.2в. В системе с марганцем также наблюдается образование 

соединения AlB2 при низких концентрациях марганца, рисунок 3.2г. При 

больших концентрациях образуется соединение Mn3B4 и при понижении 

температуры область существования этой фазы расширяется. 

 

  

а б 
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в г 

а - Al–B–Cu при 6%Cu; б - Al–B–Mg при 6%Mg; в - Al–B–Cu–Mg при 

4%Cu и 2%B; г - Al–B–Cu–Mn при 6%Cu и 2%B 

Рисунок 3.2 - Политермические сечения систем 

 

3.2Количественный фазовый анализ экспериментальных сплавов 

 

Расчет количественного фазового анализа был проведен в диапазоне 

температур 1100 – 200°С с шагом 100 °С. Наиболее информативными 

являются температура плавки 950 °С и температура проведения термической 

обработки (закалки и отжига) 500 и 540 °С. Ниже температур термической 

обработки не происходит никаких существенных изменений фазового 

состава сплавов, изменяется только содержание легирующих элементов в 

алюминиевом твердом растворе. 

Из результатов расчета, представленных в таблице 3.1 видно, что уже 

при температуре плавки алюминий и магний взаимодействует с бором с 

образованием сложного диборида.Марганец взаимодействует с бором при 

температуре плавки, однако при температуре термообработки его 

содержание в фазе снижается.Медь не взаимодействует с бором, а находится 

в расплаве ил в твердом растворе алюминия и соединении Al2Cu. 



40 
 

Таблица 3.1 - Количественный фазовый анализ сплава  

Температура, 

ºC 
Фаза 

Массова

я доля 

Химический состав фазы, % вес. 

Al Si Mg Cu Mn B 

Al - 0,9%Si - 1,6%Mg - 0,3%Cu - 2%B 

950 
жидкость 96,27 97,65 0,94 0,79 0,31 - 0,31 

МеB2 3,73 31,99 0 22,42 0 - 45,59 

540 
(Al) 95,67 98,68 0,94 0,07 0,31 - 0 

МеB2 4,33 18,33 0 35,44 0 - 16,22 

Al - 0,9%Si - 1,5%Mg - 0,25%Cu - 2,5%B 

950 
жидкость 95,18 97,85 0,95 0,61 0,26 - 0,33 

МеB2 4,82 35,49 0 19,09 0 - 45,42 

540 
(Al) 94,54 98,75 0,95 0,04 0,26 - 0 

МеB2 5,46 27,33 0 25,87 0 - 45,80 

Al - 6%Cu - 2%B 

950 
жидкость 96,38 93,37 - - 6,23 - 0,4 

AlB2 3,62 55,51 - - 0 - 44,49 

540 

(Al) 93,70 94,61 - - 5,39 - 0 

AlB2 4,49 55,51 - - 0 - 44,49 

Al2Cu 1,81 47,64 - - 52,36 - 0 

Al - 6%Cu - 1,5%Mn - 2%B 

950 
жидкость 95,72 92,94 - - 6,27 0,44 0,35 

МеB2 4,28 35,98 - - 0 25,25 38,77 

540 

Al28Mn7Cu

4 
2,69 54,19 - - 18,23 27,58 0 

(Al) 91,4 94,38 - - 5,38 0,24 0 

МеB2 4,77 46,82 - - 0 11,24 41,94 

Al2Cu 1,14 47,63 - - 52,37 0 0 

Al-4%Cu-2,5%Mg-2%B 

950 
жидкость 96,20 94,18  1,39 4,16  0,27 

МеB2 3,80 23,61  30,41 0  45,98 

500 

(Al) 94,99 95,83  0,38 3,79  - 

МeB2 4,26 2,88  50,18 0  46,94 

Al2Cu 0,75 47,25  0 52,75  - 

 

Согласно расчету при температуре гомогенизационного отжига в 

алюминиевом твердом растворе магния не остается в достаточном 
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количестве для образования фаз упрочнителей. С другой стороны, поскольку 

лигатура Al - 5%B, использовавшаяся в составе шихты, содержала в 

основном фазу AlB12 (а не AlB2), предполагается, что потери магния из-за 

взаимодействия с боридом AlB2 будут меньшими, чем это следует из расчета.   
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Выводы по 3 главе 

 

1. Из изотермических сечений следует, что при добавлении меди, 

состав фазы AlB2 не меняется, а вся медь находится в расплаве. В системе Al-

B-Mg имеется непрерывный ряд твердых растворов между боридами AlB2 и 

MgB2, в следствие чего составы боридной фазы и расплава могут сильно 

меняться в зависимости от концентраций Mg и B в сплаве, что вытекает из 

направления конод. 

2. Из расчетов политермических сечений следует, что бор значительно 

повышает температуру ликвидуса алюминиевых сплавов. В системе с медью 

первично образуется соединение AlB12. В системе с магнием при высоких 

концентрациях образуется соединение AlB2, что является нежелательным, а 

при низких температурах появляется область существования двух боридов 

AlB2 и MgB2. В системе с марганцем также наблюдается образование 

соединения AlB2 при низких концентрациях марганца.  

3. С использованием программы Thermo-Calc рассчитан фазовый 

состав алюминиевых борсодержащих сплавов. Показано, что в отличие от 

меди магний способен полностью замещать алюминий в фазе. В результате 

этого содержание магния в алюминиевом твердом растворе может оказаться 

существенно ниже, что требует увеличения концентрации магния в базовом 

сплаве. 
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Глава 4 Изготовление слитков 

 

Для исследования формирования борсодержащих фаз и возможности 

получения слитка и листового проката с равномерным распределением бора 

в структуре материала изучили лигатуры промышленного производства и 

готовили модельный сплав состава Al - 3% B. 

 

4.1 Исследование лигатур Al – B и модельного сплава Al – 3%B 

 

Микроструктуры двойных промышленных лигатур Al - 5% B и Al - 

10% B показаны на рисунках 4.1 и 4.2, они во многом аналогичны. Видно, 

что в алюминиевой матрице распределены скопления боридов алюминия 

размером около 100-150 мкм, состоящие из более мелких кристаллов (5 - 20 

мкм) темного цвета, рисунок 4.1а. На изображении микроструктуры, 

полученном в характеристическом излучении бора, рисунок 4.1в, помимо 

компактных боридных агломератов, видны частицы борсодержащей фазы 

пластинчатой морфологии – светло-серые частицы на рисунке 4.1б. 

В соответствии с данными локального рентгеноспектрального анализа, 

результаты которого приведены в таблице 4.1, и известным содержанием 

бора в боридных фазах, таблица 1.1, с большой долей вероятности можно 

утверждать, что микроструктура лигатуры содержит две фазы - AlB12 

(темные агломераты) и AlB2 (светло-серые пластинчатые частицы). Кроме 

того в микроструктуре присутствует некоторое количество 

железокремниевой фазы (ярко-белые области), вероятно Al8Fe2Si [92], что 

связано с наличием примесей Fe и Si в лигатуре, таблица 4.1. 

В таблице 4.2 приведены расчётные массовая и объемная доли AlB12 и 

AlB2 при том допущении, что весь бор в исследуемых сплавах связан в один 

или же второй борид. 
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а 

   

б       в 

а, б - изображение в отраженных электронах; в - изображение в 

характеристическом излучении бора 

Рисунок 4.1 - Микроструктура чушки двойной лигатуры Al - 5%B 

(СЭМ) 

 

Таблица 4.1 - Данные локального рентгеноспектрального анализа лигатуры 

Al - 5% B 

№ анализируемой 

области на рисунке 17 б 

Содержание элементов, % 

В Al Si Fe 

1 85,2 14,8 - - 

2 85,0 15,0 - - 

3 47,6 52,4 - - 

4 46,0 54,0 - - 

5 - 80,3 1,2 18,5 
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Рисунок 4.2 - Микроструктура чушки двойной лигатуры Al – 10 % B 

(СЭМ, отраженные электроны) 

 

Таблица 4.2 - Расчётные массовая (QM) и объемная (QV) доли AlB12 и AlB2 в 

сплавах Al – 3 % B, Al – 5 % B и Al – 10 % B 

Сплав 
AlB12 AlB2 

QM, % QV, % QM, % QV, % 

Al – 3 % B 3,6 3,8 6,7 5,8 

Al – 5 % B 6,0 6,4 11,2 9,6 

Al – 10 % B 12,1 12,8 22,5 19,1 

 

Из результатов расчета следует, что объемная доля боридов, например, 

в микроструктуре лигатуры Al – 5% B может составлять величину от 6,4 % 

до 9,6 % в зависимости от полноты прохождения перитектической реакции 

L+AlB12→AlB2 при кристаллизации. Согласно данным рентгенофазового 

анализа объемная доля борида AlB12 в несколько раз превышает долю 

соединения AlB2, следовательно, можно говорить о значительном 

подавлении этой реакции в условиях производства лигатуры [87]. 

Плавка модельного Al - 3% B сплава производилась в следующей 

последовательности: 
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- в тигель были загружены весь алюминий и часть лигатуры Al - 5% B, 

за 1 час 10 минут шихта была доведена до температуры 923  С; после этого 

сняли шлак, интенсивно перемешали расплав графитовой мешалкой и ввели 

вторую часть лигатуры Al - 5% B. Ещё через 30 минут при температуре 940 

°С сняли шлак, перемешали расплав и ввели третью часть лигатуры, при этом 

температура понизилась до 893 °С. Поэтому расплав снова за 30 минут 

нагрели до 1020 °С, сняли шлак, перемешали расплав и ввели последнюю 

порцию лигатуры. Далее через 5 минут при температуре 985 °С, сняли шлак, 

перемешали расплав графитовой мешалкой и провели контроль отсутствия 

на дне тигля не растворившихся кусков лигатуры, при этом температура 

расплава понизилась до 958 °С, после чего дали выдержку 25 минут. 

- разливка осуществлялась при температуре 980 °С в холодную 

графитовую изложницу 40х120 мм. 

При визуальном осмотре тигля на дне не обнаружено твердых кусков. 

Микроструктура сплава Al - 3 % B, приведенная на рисунке 4.3а, 

характеризуется равномерностью распределения и дисперсностью боридных 

фаз. 

 

 

а 
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б      в 

а, б - изображение в отраженных электронах; в - изображение в 

характеристическом излучении бора 

Рисунок 4.3 - Микроструктура слитка модельного сплава Al - 3%B 

(СЭМ) 

 

Данным локального рентгеноспектрального анализа из таблицы 4.3 

соответствует наличие в структуре, показанной на рисунке 4.3б, в, двух 

соединений бора: темные частицы AlB12 и светло-серые пластины AlB2. 

 

Таблица 4.3 - Данные локального рентгеноспектрального анализа сплава Al - 

3% B 

Анализируемый участок 

на рисунке 21 б 

Содержание элемента, % Идентификация 

фазы В Al 

1 81,2 18,8 AlB12 

2 49,8 50,2 AlB2 

 

4.2 Обоснование технологии изготовления слитков боралюминия 

 

Особенностью литья алюминиевых сплавов, содержащих бор, в том, 

что при температуре плавки бориды алюминия находятся в твердом 

состоянии. [104] Наличие тугоплавких фаз в расплаве из-за большой разницы 
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в температурах плавления алюминия и боридных фаз может отрицательно 

сказаться на однородности получаемых отливок. При плавке сплавов в 

обычной печи сопротивления может иметь место осаждение борсодержащих 

частиц, имеющих большую плотность, чем расплав. [105, 106] Так, 

имитационный эксперимент показал, что боридные частицы при медленном 

охлаждении или длительной выдержке могут оседать на дно тигля, рисунок 

4.4. 

 

     

 а б в 

а – 700 °С; б – 800 °С; в – 900 °С 

Рисунок 4.4 - Макроструктура медленно охлажденных образцов сплава 

после 3 ч выдержки 
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Поэтому плавку необходимо проводить в индукционной печи, которая 

обеспечивает интенсивное перемешивание расплава в течение всей плавки. 

Плавка ведется при температуре 950 - 1000°С. Оптимальное время выдержки 

перед заливкой 30 минут, температура выдержки и заливки не ниже 950 °С. 

Плавка при температуре ниже 950°С и длительная выдержка приводят 

к возможности протекания перитектической реакции, в следствие 

которойAlB12превращается в AlB2, что в свою очередь ведет к ухудшению 

микроструктуры из-за морфологии диборида алюминия, а также к его 

активному взаимодействию с магнием. 

 

4.3 Исследование сплавов системы Al – Mg – Si 

 

Порядок плавки Al - 0,9% Si - 1,6% Mg - 0,3% Cu - 2% B: 

- в тигель были загружены АМг2, лигатуры Al - 5% B и АК12 и 

доведены до температуры 950 °С; после этого в расплав ввели лигатуру Al - 

50% Cu. Через 10 минут с использованием графитовой мешалки провели 

контроль отсутствия на дне тигля не растворившихся кусков лигатуры. Далее 

сняли шлак и ввели графитовой мешалкой под зеркало расплава Mg90 

небольшими кусочками, завернутыми в алюминиевую фольгу. Растворение 

контролировалось визуально. После полного растворения Mg90, сняли шлак, 

перемешали расплав и дали выдержку 10 минут; 

- разливка производилась в графитовые изложницы 20х120 и 10х40 мм. 

Далее от слитков была отпилена прибыльная часть верхняя 1/3 слитка. 

Нижние 2/3 слитков были подвергнуты термической обработке для 

гомогенизации структуры. 
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а       б 

а - залитые слитки; б - остаток слитый в изложницу 

Рисунок 4.5 - Разливка сплава Al - 0,9% Si - 1,6% Mg - 0,3% Cu - 2% B 

 

В литом состоянии структура этих сплавов, изображенная на рисунке 

4.6а, представляет собой алюминиевый твердый раствор с равномерно 

распределенными темными агломератами борсодержащей фазы AlB12, 

состоящими из более мелких кристаллов со средним размером, не 

превышающим 30 мкм, и незначительной долей светло-серых пластинчатых 

частиц фазы AlB2. Фрактограмма, представленная на рисунке 4.6б, 

показывает преимущественно вязкий характер разрушения материала. 

 

   

а    б 

а - литое состояние; б - фрактограмма 

Рисунок 4.6 - Микроструктура сплава  

Al - 0,9%Si - 1,6%Mg - 0,3%Cu - 2%B 
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Данные микрорентгеноспектрального анализа приведенные в таблице 

4.4 подтверждают наличие магния в алюминиевом твердом растворе после 

гомогенизации в количестве, достаточном для реализации дисперсионного 

твердения. 

 

 

Рисунок 4.7 - Микроструктура слитка Al-0,9%Si-1,6%Mg-0,3% Cu-2% B 

в гомогенизированном состоянии с обозначенными областями 

микрорентгеноспектрального анализа 

 

Таблица 4.4 – Данные количественного микрорентгеноспектрального анализа 

сплава Al - 0,9 % Si - 1,6% Mg - 0,3% Cu - 2% B 

Область 
Содержание элементов, % 

Al B Mg Cu Si 

Точка 1 97,9 – 0,9 0,4 0,8 

Точка 2 59,8 24,2 16,0 – – 

 

После гомогенизации образцы подвергали закалке и старению для 

исследования уровня упрочнения. Результаты представлены в таблице 4.5 и 

на рисунке 4.8. 
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Таблица 4.5 - Значения твердости образцов сплавов Al - 1,6 % Mg - 0,9 % Si - 

0,3 % Cu - 2 % B и Al - 1,5 % Mg - 0,9 % Si - 0,25 % Cu - 2,5 % В 

Материал 

Твердость HV после 

гомогенизационного 

отжига 540 °С, 6 ч 

Твердость 

HV после 

закалки  

540 °С, 1 ч 

Al - 1,6%Mg - 0,9%Si - 0,3%Cu -2%B 55 ± 2 85 ± 3 

 

 

Рисунок 4.8 - График зависимости значения твердости сплава 

Al - 0,9 % Si - 1,6 % Mg - 0,3 % Cu – 2 % B от температуры старения 

 

Значительное упрочнение сплава после закалки говорит о том, что в 

алюминиевом твердом растворе находится достаточное количество магния и 

кремния. Максимальное значение твердости образцов наблюдается при 

температуре старения 180 °С. После увеличения температуры старения 

наблюдается эффект перестаривания и разупрочнения сплава. 

Добавление бора практически не влияет на плотность 

экспериментальных образцов, плотность образцов сплава Al - 0,9 % Si - 1,6 % 

Mg - 0,3 % Cu – 2 % B составляет 2640 кг/м
3
. 
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4.4 Исследование сплавов системы Al – Cu 

 

Плавка сплава производилась в следующей последовательности: 

- в тигель были загружены алюминий и лигатура Al - 5% B и за 1 час 45 

минут были доведены до температуры 1015 °С. После этого сняли шлак, 

интенсивно перемешали расплав графитовой мешалкой и провели контроль 

отсутствия на дне тигля не растворившихся кусков лигатуры. При этом 

температура понизилась до 986 °С. 

- при температуре 986 °С снят шлак и введена порция меди в 

количестве 40 г, затем расплав перемешали графитовой мешалкой, при этом 

температура расплава понизилась до 916 °С, за 10 минут подогрели расплав 

до 1020 °С, сняли шлак, перемешали расплав (убедились в отсутствии не 

растворившихся кусков меди) и в течение 5 минут ввели оставшуюся порцию 

меди (200 г), контролируя температуру расплава, которая изменилась до 920 

°С. После этого дали выдержку для растворения меди (7 минут; температура 

расплава увеличилась до 993 °С), после чего сняли шлак и перемешали 

расплав графитовой мешалкой, убедились в отсутствии на дне тигля 

нерастворившихся кусков меди (температура упала до 948 °С) и дали 

выдержку 20 минут; 

- разливка осуществлялась при температуре 980 °С в холодные 

графитовые изложницы: 20х120 мм в количестве 1 шт., 15х60 мм в 

количестве 1 шт., 10х40 мм в количестве 1 шт. 

При визуальном осмотре тигля на дне не обнаружено твердых кусков. 

Исследование структуры сплава Al - 6% Cu - 2% B, представленной на 

рисунке 4.9, показывает равномерное распределение боридных частиц, 

кристаллы которых не превышают размер 30 мкм. В структуре выявляются 

светлые прожилки Al2Cu эвтектического происхождения, которые хорошо 

видны на фрактограмме на рисунке 4.10. 
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Отжиг при 540 °С не оказывает влияние на морфологию и состав 

боридов. Большая часть Al2Cu из неравновесной эвтектики растворилась в 

алюминии, оставшиеся включения приняли глобулярную форму. 

 

   

а       б 

а - литой образец; б - образец после гомогенизации 

Рисунок 4.9 - Микроструктура сплава Al - 6%Cu - 2%B (отраженные 

электроны) 

 

   

а      б 

а - литой образец; б - образец после гомогенизации 

Рисунок 4.10 – Излом образца сплава Al - 6%Cu - 2%B (отраженные 

электроны) 
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Исследования микроструктуры подтверждают результаты 

микрорентгеноспектрального анализа сплава Al - 6% Cu - 2% B, приведенные 

в таблице 4.6. На рисунке 4.11 обозначены три области анализа: № 1 

соответствует алюминиевому твердому раствору, который содержит около 

4% меди, № 2 - фазе Al2Cu эвтектического происхождения, № 3 - бориду 

AlB12. 

 

 

Рисунок 4.11 – Микроструктура слитка Al - 6% Cu - 2% B в 

гомогенизированном состоянии с обозначенными областями 

микрорентгеноспектрального анализа 

 

Таблица 4.6 – Данные количественного микрорентгеноспектрального анализа 

сплава Al - 6% Cu - 2% B 

Название спектра 
Содержание элементов, % 

B Al Cu 

Спектр 1 - 95,66 4,34 

Спектр 2 - 65,03 34,63 

Спектр 3 83,00 15,24 - 
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После гомогенизации образцы подвергали закалке и старению для 

исследования уровня упрочнения, результаты представлены в таблице 4.7 и 

на рисунке 4.12. 

 

Таблица 4.7 - Значения твердости образцов сплава Al - 6 % Cu - 2 % B 

Материал 

Твердость HV после 

гомогенизационного 

отжига 540 °С, 6 ч 

Твердость HV после 

закалки 540 °С, 1 ч 

Al - 6 % Cu - 2 % B 84 ± 4 95 ± 3 

 

 

 

Рисунок 4.12 - График зависимости значения твердости сплава 

Al - 6 % Cu - 2 % B от температуры старения 

 

На графике зависимости значения твердости от температуры старения 

максимум значения твердости начинает наблюдаться при температуре 

старения 180 °С. После увеличения температуры старения выше 210 °С 

наблюдается эффект перестаривания и разупрочнения сплава. 
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Добавление бора практически не влияет на плотность 

экспериментальных образцов, плотность образцов сплава Al - 6 % Cu - 2 % B 

составляет 2740 кг/м
3
, что незначительно превышает плотность чистого 

алюминия. 

 

4.5 Исследование сплавов системы Al – Cu – Mn 

 

Плавка сплава производилась в следующей последовательности: 

- в тигель были загружены алюминий и лигатура Al - 5% B и нагреты 

до температуры 960 °С; после измерения температуры графитовым 

инструментом был проведен контроль отсутствия на дне тигля 

нерастворившихся кусков лигатуры. 

- далее сняли шлак и ввели медь в количестве 240 г, затем расплав 

перемешали графитовой мешалкой, при этом температура расплава 

понизилась до 920 °С, подогрели расплав до 1030 °С, сняли шлак, 

перемешали расплав (убедились в отсутствии нерастворившихся кусков 

меди) и ввели первую порцию лигатуры Al - 10% Mn. Марганец вводили в 3 

приема, после введения каждой порции расплав перемешивался и 

подогревался. После введения всех компонентов расплав перемешали 

графитовой мешалкой, убедились в отсутствии на дне тигля не 

растворившихся кусков лигатуры и дали выдержку 15 минут. 

- разливка осуществлялась при температуре 1020 °С в холодные 

графитовые изложницы: 20х140 мм в количестве 1 шт., 15х60 мм в 

количестве 1шт. 

При визуальном осмотре тигля на дне не обнаружено твердых кусков. 

Исследование микроструктуры сплава Al - 6% Cu - 1,5% Mn - 2% B, 

изображенной на рисунке 4.13, показывает равномерное распределение 

боридных частиц, кристаллы которых не превышают размер 30 мкм. В 

структуре выявляются светлые прожилки Al2Cu и Al28Mn7Cu4, которые 
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хорошо видны на изломе. Фрактограмма, представленная на рисунке 4.14, 

показывает, что излом имеет хрупко-вязкий характер разрушения. 

Отжиг при 540 °С не оказывает влияние на морфологию и состав 

боридов. Большая часть неравновесной эвтектики ((Al)+Al2Cu) растворилась 

в алюминии, оставшиеся включения приняли глобулярную форму. 

 

   

а      б 

а - литой образец; б - образец после гомогенизации 

Рисунок 4.13 – Микроструктура сплава Al - 6%Cu - 1,5%Mn - 2%B 

отраженные электроны 

 

 

Рисунок 4.14 - Излом образца сплава Al - 6%Cu - 1,5%Mn - 2%B после 

гомогенизации (отраженные электроны) 
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Данные микрорентгеноспектрального анализа приведенные в таблице 

4.8 подтверждают расчет количественного фазового анализа, однако на 

практике содержание марганца в фазе МеB2 существенно ниже. Спектр 1 на 

рисунке 4.15 соответствует алюминиевому твердому раствору, спектр 2 - 

Al20Cu2Mn3, спектр 3 - AlB2, спектр 4 - AlB12, спектр 5 - Al2Cu. 

 

 

Рисунок 4.15 – Микроструктура слитка Al - 6% Cu - 1,5% Mn - 2% B в 

гомогенизированном состоянии с обозначенными областями 

микрорентгеноспектрального анализа 

 

Таблица 4.8 – Данные количественного микрорентгеноспектрального анализа 

сплава Al - 6% Cu - 1,5% Mn - 2% B 

Название 

спектра 

Содержание элементов, % 

B Al Mn Cu 

Спектр 1 - 95,20 0,30 4,50 

Спектр 2 - 71,80 17,95 10,25 

Спектр 3 52,27 48,73 - - 

Спектр 4 86,86 13,14 - - 

Спектр 5 - 53,14 - 46,85 
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После гомогенизации образцы подвергали закалке и старению для 

исследования уровня упрочнения. Результаты представлены в таблице 4.9. 

Добавление бора практически не влияет на плотность 

экспериментальных образцов, плотность образцов сплава Al - 6 % Cu - 1,5 % 

Mn - 2 % B составляет 2840 кг/м3, однако столь высокое значение плотности 

связано не с добавлением бора а с относительно большим содержанием меди 

и марганца. 

 

Таблица 4.9 - Значения твердости сплава Al - 6 % Cu - 1,5 % Mn - 2 % B 

Материал 

Твердость HV после 

гомогенизационного 

отжига 540 °С, 6 ч 

Твердость HV 

после закалки 540 

°С, 1 ч 

Al - 6 % Cu - 1,5 % Mn - 2 % B 79 ± 3 111 ± 3 

 

 

Рисунок 4.16 - График зависимости значений твердости сплава  

Al - 6 % Cu - 1,5 % Mn - 2 % B от температуры старения 

 

Увеличение твердости сплава после закалки подтверждает вхождение 

меди в твердый раствор. Из рисунка 4.16 видно, что оптимальной 
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температурой старения для достижения максимальной твердости является 

180 °С, после которой наблюдается разупрочнение в следствие 

перестаривания. 

 

4.6 Исследование сплавов системы Al – Cu – Mg 

 

Плавка сплава производилась в следующей последовательности.  

В тигель были загружены алюминий и часть лигатуры Al - 5% B, 

расплав был доведен до температуры 850 °С. После этого сняли шлак и ввели 

оставшуюся часть лигатуры Al - 5% B и вновь разогрели расплав до 970 °С, 

снова сняли шлак и интенсивно перемешали расплав графитовой мешалкой. 

После чего ввели первую часть меди (небольшой кусочек, завернутый в 

алюминиевую фольгу). Температура расплава понизилась до 950 °С, затем 

расплав нагрели до 1000 °С, сняли шлак, перемешали расплав и ввели вторую 

часть меди. Температура понизилась до 950 °С. Дали 5 минут выдержки на 

растворение меди. 

Далее при 995 °С сняли шлак, интенсивно перемешали расплав 

графитовой мешалкой и убедились в отсутствии на дне тигля 

нерастворившихся кусков меди, при этом температура понизилась до 976 °С. 

Магний вводили пятью небольшими кусочками, каждый из которых был 

завернут в алюминиевую фольгу, за один приём. Каждый кусочек помещался 

на поверхность расплава и топился в нём графитовой мешалкой до полного 

растворения. Температура расплава понизилась до 930 °С. После чего дали 

выдержку 15 минут. 

Разливка осуществлялась при температуре 945 °С в холодные 

графитовые изложницы: 20х120 мм в количестве 1 шт., 15х30 мм в 

количестве 1 шт.; 10х40 мм в количестве 1 шт. 

При визуальном осмотре тигля на дне не обнаружено твердых кусков. 
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Исследование микроструктуры сплава Al - 4% Cu - 2,5% Mg - 2% B, 

представленной на рисунке 4.17 показывает равномерное распределение 

боридных частиц, кристаллы которых не превышают размер 30 мкм. В 

структуре выявляются светлые прожилки, содержащие медь, которые 

хорошо видны на изломе, как и у сплава Al - 6% Cu - 2% B. На рисунке 4.18 

изображенафрактограмма, которая также показывает, что излом имеет вязкий 

характер разрушения. 

Отжиг при 500 °С не оказывает влияние на морфологию и состав 

боридов. Большая часть неравновесной эвтектики растворилась в алюминии, 

оставшиеся включения приняли глобулярную форму. 

 

   

а       б 

а - литой образец; б - образец после гомогенизации. 

Рисунок 4.17 - Микроструктура сплава Al - 4%Cu - 2,5%Mg - 2%B 

(отраженные электроны) 
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а       б 

а - литой образец; б - образец после гомогензации. 

Рисунок 4.18 – Излом образца сплава Al - 4%Cu - 2,5%Mg - 2%B после 

гомогенизации (отраженные электроны) 

 

Данные микрорентгеноспектрального анализа, приведенные в таблице 

4.10, показывают наличие в микроструктуре сплава трех фаз: спектр 1 - 

алюминиевый твердый раствор, спектр 2 - Al2Cu эвтектического 

происхождения, спектр 3 - борид AlB12, изображенных на рисунке 4.19. 

Результаты количественного микрорентгеноспектрального анализа 

содержания магния в твердом растворе отличаются от расчетных, таблица 

4.10 - на практике содержание магния больше расчетного. Это можно 

объяснить тем, что основная доля боридов - это неравновесная фаза AlB12, а 

не AlB2, с которой магний вступает в активное взаимодействие. 
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Рисунок 4.19 – Микроструктура слитка Al - 4% Cu - 2,5% Mg - 2% B в 

гомогенизированном состоянии с обозначенными областями 

микрорентгеноспектрального анализа. 

 

Таблица 4.10 – Данные количественного микрорентгеноспектрального 

анализа сплава Al - 4% Cu - 2,5% Mg - 2% B 

Название 

спектра 

Содержание элементов, % 

B Mg Al Cu 

Спектр 1 - 1,10 96,42 2,48 

Спектр 2 - - 66,91 33,09 

Спектр 3 84,28 1,68 14,13 - 

 

После гомогенизации образцы подвергались закалке и старению для 

исследования уровня упрочнения, данные представлены в таблице 4.11. 

 

Таблица 4.11 - Значения твердости сплава Al - 4 % Cu - 2,5 % Mg - 2 % B 

Материал 

Твердость HV после 

гомогенизационного 

отжига 540 °С, 6 ч 

Твердость HV после 

закалки 540 °С, 1 ч 

Al - 4 % Cu - 2,5 % Mg - 2 % B 123 ± 4 132 ± 3 
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Рисунок 4.20 – График зависимости значений твердости сплава 

Al - 4 % Cu - 2,5 % Mg - 2 % B от температуры старения. 

 

На рисунке 4.20 видно, что оптимальной температурой старения для 

достижения максимальной твердости является 180 °С, после которой 

наблюдается разупрочнение в следствие перестаривания. 

Добавление бора практически не влияет на плотность 

экспериментальных образцов, плотность образцов сплава Al - 4 % Cu - 2,5 % 

Mg - 2 % B составляет 2730 кг/м
3
, что практически сравнимо с плотностью 

чистого алюминия. 
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Выводы по 4 главе 

 

1. Изучено влияние параметров плавки и литья борсодержащих 

сплавов, выбранных систем легирования на структуру и свойства. 

Подтверждена целесообразность использования индукционных печей, 

обеспечивающих интенсивное перемешивание расплава. Определены 

оптимальные температурные интервалы ведения плавки (от 950 до 1000 ºС). 

Показано, что скорость кристаллизации при литье слитков должна быть не 

меньше 10 K/c. Для введения бора в алюминиевый расплав рекомендовано 

использовать лигатуру Al–B, в которой размер боридов не превышает 30 

мкм.  

2. С использованием лигатуры Al-5% B изготовлены 

экспериментальные образцы боралюминиевых сплавов следующих систем 

легирования: Al-B-Mg-Si(-Cu), Al-B-Cu, Al-B-Cu-Mn и Al-B-Cu-Mg. 

Установлено полное усвоение лигатуры Al-5% B и отсутствие значительной 

потери металла на шлак. 

3. Методами световой и электронной сканирующей микроскопии 

проведены структурные исследования экспериментальных образцов 

борсодержащих алюминиевых сплавов в виде слитков. Показано, что размер 

боридов в большинстве случаев не превышает 30 мкм, однако они часто 

образуют скопления размером около 150 мкм. В системах Al-B-Mg-Si(-Cu), 

Al-B-Cu, Al-B-Cu-Mn и Al-B-Cu-Mg кроме боридов обнаружены прожилки 

эвтектических фаз, что характерно для марочных сплавов соответствующих 

систем легирования. В слитках сплавов с цирконием и скандием обнаружены 

конгломераты кристаллов боридов сложного состава. 

4. Методами микрорентгеноспектрального и рентгеноструктурного 

анализов проведено исследование фазового состава слитков борсодержащих 

алюминиевых сплавов выбранных систем легирования. Показано, что в 

системах Al-B-Mg-Si(-Cu), Al-B-Cu, Al-B-Cu-Mn и Al-B-Cu-Mg бориды в 

основном представлены фазой AlB12, а также небольшим количеством фазы 
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AlB2. При этом в сплавах системыAl-B-Cu-Mg в бориды связывается 

значительное количество магния, особенно большое количество магния, 

содержит фаза AlB2.  
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Глава 5 Изготовление листового проката 

 

Слитки термически упрочняемых сплавов всегда подвергают 

гомогенизации. Первая деформация, в частности прокатка, которой 

подвергают гомогенизированные слитки, обычно бывает горячей. При 

горячей деформации, в отличие от холодной, упрочнение происходит только 

на начальной стадии. В дальнейшем развиваются и усиливаются процессы 

разупрочнения (динамическая полигонизация, динамическая 

рекристаллизация) и по достижении некоторой степени деформации  

(10-50%) упрочнение прекращается - наступает установившаяся стадия 

горячей деформации. 

Рекомендуемая температура горячей деформации сплавов 

вышерассмотренных систем находится в диапазоне 400 – 450 ºС. При этом 

реализуется максимальная технологическая пластичность 

(деформируемость), а с другой стороны, исключается пережог (оплавление) 

материала. 

 

5.1 Исследование лигатур Al – B и модельного сплава Al – 3%B 

 

Лигатуры Al - 5% B и Al - 10% B показали высокую технологичность, 

при прокатке достигалась степень деформации 90% без разрушения. 

Микроструктура листов из лигатур представлена на рисунке 5.1. Агломераты 

боридных частиц после деформации формируют характерную строчечную 

структуру. На рисунке 5.2 представлена структура излома указывает на 

преимущественно вязкий характер разрушения материала. 
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а       б 

а - Al - 5%B; б - Al - 10%B 

Рисунок 5.1 - Микроструктуры листов, полученных из лигатур 

 

 

Рисунок 5.2 - Фрактограмма листа, полученного из лигатуры Al - 5%B 

 

В микроструктуре листов из сплава Al – 3% B, представленной на 

рисунке 5.3, выявляются строчки, состоящие из боридных частиц, которые 

сформировались в результате деформации структура излома указывает на 

преимущественно вязкий характер разрушения материала. Следует отметить 

высокую технологичность модельного сплава: трещин и других видимых 

дефектов обнаружено не было. 

 



70 
 

   

а      б 

а – микроструктура; б – фрактограмма 

Рисунок 5.3 - Микроструктура листа из сплава Al - 3% 

 

Механические свойства листов, полученных из модельного сплава Al – 

3% B, а также лигатур Al - 5% B и Al - 10% B в сравнении с техническим 

алюминием А99 представлены в таблице 5.1. Из полученных результатов 

следует, что частицы боридов заметно упрочняют алюминиевую матрицу 

(значение σвувеличивается с 50 до 80 МПа, т. е на 60%), причем сплавы с 3, 5 

и 10 % имеют практически одинаковое значение предела прочности.  

 

Таблица 5.1 - Механические свойства листов из А99, Al - 3% B, Al - 5% B и 

Al - 10% B в отожженном состоянии 

Материал σ0,2, MПa σв, MПa δ, % 

A99 20 ± 1 51 ± 1 33 ± 1 

Al - 3% B 33 ± 1 83 ± 1 33 ± 1 

Al - 5% B 38 ± 1 80 ± 1 9 ± 2 

Al - 10% B 42 ± 1 81 ± 3 8 ± 2 

 

В модельном сплаве с 3% B упрочнение сопровождает сохранением 

высокого относительного удлинения (δ = 33%). Пластичность листов, 

приготовленных из лигатур, содержащих 5 и 10% бора, уменьшается более 

чем в три раза, но при этом остается на уровне, обеспечивающим высокую 
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технологичность сплавов при прокатке. Это, вероятно, объясняется их 

компактной морфологией в литом состоянии, рисунки 4.1а, 4.2, 4.3а. 

Исходя из результатов можно сделать выводы, что бориды не 

ухудшают технологические свойства исследованных двойных сплавов. Это 

позволяет говорить о работоспособности жидкофазной технологии, однако 

для достижения большей прочности требуется дополнительное легирование 

алюминиевой матрицы. 

 

5.2 Обоснование схемы термо-деформационной обработки 

 

В связи с тем, что литая структура слитка не подходит для 

деформационной обработки, требуется проведение термической обработки 

(гомогенизационного отжига). Гомогенизационный отжиг предполагает 

продолжительную термическую обработку, при проведении эксперимент по 

выбору времени отжига - 6 и 12 часов, было определено, что меньшая 

продолжительность отжига способствует минимальной легированности 

алюминиевого твердого раствора, что обеспечивает высокую 

деформационную технологичность. 

После гомогенизационного отжига, слитки подвергались термо-

деформационным обработкам согласно схеме, рисунок 5.4а. Оптимальными 

температурой горячей деформационной обработки являются 400 °С. При 

понижении температуры возникают трещины на стадии горячей деформации, 

что приводит к невозможности дальнейшей деформационной обработки. 

Согласно данной схеме был получен листовой прокат толщиной менее 0,3 

мм, рисунок 5.4б. 
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 а б 

а - схема термо-деформационной обработки слитков боралюминия;  

б – образец тонколистового проката 

Рисунок 5.4 - Листовой прокат полученных слитков толщиной  

менее 0,3 мм 

 

5.3 Исследование сплавов системы Al – Mg – Si 

 

На рисунке 5.5 показаны микроструктуры сплава Al-0,9%Si-1,6%Mg-

0,3%Cu-2%B после горячей и холодной деформаций. Микроструктура 

образцов характеризуется формированием в процессе деформации 

строчечной структуры из скоплений боридных частиц. 

 

   

 а б 
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 в г 

а, б - после горячей деформации; в, г - после холодной деформации 

(старение при 180 °С, 3 часа) 

Рисунок 5.5 - Микроструктура листового проката  

Al-0,9%Si-1,6%Mg-0,3%Cu-2%B 

 

    

Рисунок 5.6 Фрактограмма листового проката после механических 

испытаний на одноосное растяжение сплава Al-0,9%Si-1,6%Mg-0,3%Cu-2%B 

 

Изменение твердости листового проката в зависимости от температуры 

старения повторяет зависимость твердости от температуры старения слитков. 

Максимальное значение твердости 119±3 HV образцы достигали после 

старения при температуре 180 °С. На рисунках 5.7,5.8 показано изменение 

твердости листового проката Al-0,9%Si-1,6%Mg-0,3%Cu-2%B в зависимости 

от состояния материала. В данном случае максимум значения твердости 
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достигается после проведения термообработки по режиму Т6 (закалка с 

последующим искусственным старением) 

 

 

Рисунок 5.7 - Зависимость твердости листового проката Al–6%Cu–2%B 

от температуры старения 

 

 

Рисунок 5.8 - Твердость листового проката Al-0,9%Si-1,6%Mg-0,3%Cu-

2%B в различных состояниях 
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5.4 Исследование сплавов системы Al – Cu 

 

На рисунках 5.9 приведены микроструктуры листового проката Al-

6%Cu-2%B. После деформационной обработки скопления боридных частиц и 

отдельные боридные частицы дробятся и вытягиваются в характерные 

строчки. Размер отдельных боридных частиц составляет менее 20 мкм. В 

структуре аналогично ведут себя частицы Al2Cu эвтектического 

происхождения. 

 

   

 а б 

   

 в г 

а, б - после горячей деформации; в, г - после холодной деформации 

(старение при 180 °С, 3 часа) 

Рисунок 5.9 - Микроструктура листового проката Al-6%Cu-2%B 



76 
 

 

   

Рисунок 5.10 Фрактограмма листового проката после механических 

испытаний на одноосное растяжение сплава Al-6% Cu-2%B 

 

 

Рисунок 5.11 - Зависимость твердости листового проката Al–6%Cu–

2%Bот температуры старения 

 

Изменение твердости листового проката в зависимости от температуры 

старения повторяет зависимость твердости от температуры старения слитков. 

Максимальное значение твердости 133±1 HV образцы достигали после 
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старения при температуре 180 °С. На рисунках 5.11, 5.12 показано изменение 

твердости листового проката Al-6%Cu-2%B в зависимости от состояния 

материала. В данном случае максимум значения твердости достигается после 

проведения термообработки по режиму Т6 (закалка с последующим 

искусственным старением). 

 

 

Рисунок 5.12- Твердость листового проката Al-6%Cu-2%B в различных 

состояниях 

 

Таблица 5.2 - Результаты испытаний на одноосное растяжение листового 

проката после старения сплава Al-6%Cu-2%B 

Температура старения σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % 

Т4 (закалка и естественное старение) 241±6 368±5 10,2 

120 °С 255±8 357±9 7,8 

150 °С 287±6 401±11 8,9 

180 °С 307±2 430±14 9,5 

210 °С 270±4 379±8 8,4 

240 °С 206±3 289±13 6,4 
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Результаты испытаний на механические свойства приведены в таблице 

5.2. После температуры старения 180 °С достигается высокое значение 

прочности при достаточном пластическом удлинении. 

 

5.5 Исследование сплавов системы Al – Cu – Mn 

 

На рисунке 5.13 приведены микроструктуры листового проката сплава 

Al-6%Cu-1,5%Mn-2%. После термо-деформационной обработки 

боридныечастицы дробятся и образуют характерные строчки. Аналогично 

себя ведут фазы Al2Cu эвтектического происхождения и Al20Cu2Mn3. 

 

    

 а б 

    

 в г 

а, б - после горячей деформации; в, г - после холодной деформации 

(старение при 180 °С, 3 часа) 
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Рисунок 5.13 - Микроструктура листового проката  

Al-6%Cu-1,5%Mn-2%B 

 

    

Рисунок 5.14 Фрактограмма листового проката после механических 

испытаний на одноосное растяжение сплава Al-6% Cu-1,5% Mn-2% B 

 

 

Рисунок 5.15 - Зависимость твердости листового проката Al-6%Cu-

1,5%Mn-2%B от температуры старения  

 

Изменение твердости листового проката в зависимости от температуры 

старения повторяет зависимость твердости от температуры старения слитков. 
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Максимальное значение твердости 136±1 HV образцы достигали после 

старения при температуре 180 °С. На рисунках 5.15, 5.16 показано изменение 

твердости листового проката Al-6%Cu-1,5%Mn-2%B в зависимости от 

состояния материала. В данном случае максимум значения твердости 

достигается после проведения термообработки по режиму Т6 (закалка с 

последующим искусственным старением). 

 

 

Рисунок 5.16 - Твердость листового проката сплава Al-6%Cu-1,5%Mn-

2%B в различных состояниях 

 

5.6 Исследование сплавов системы Al – Cu – Mg 

 

На рисунке 5.17 приведены микроструктуры листового проката Al-4% 

Cu-2,5% Mg-2% B. После деформационной обработки скопления боридных 

частиц и отдельные боридные частицы дробятся и вытягиваются в 

характерные строчки. Размер отдельных боридных частиц составляет менее 

20 мкм. В структуре аналогично ведут себя частицы Al2Cu эвтектического 

происхождения. 
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 а б 

   

 в г 

а, б - после горячей деформации; в, г - после холодной деформации 

(искусственное старение при 180 °С, 3 часа) 

Рисунок 5.17 -Микроструктура листового проката  

Al-4%Cu-2,5%Mg-2%B 
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Рисунок 5.18 Фрактограмма листового проката после механических 

испытаний на одноосное растяжение сплава Al-4% Cu-2,5% Mg-2% B 

(искусственное старение при 180 °С, 3 часа) 

 

   

 а б 

а, б - после холодной деформации (естественное старение  

в течение 7 суток) 

Рисунок 5.19 -Микроструктура листового проката  

Al-4%Cu-2,5%Mg-2%B 

 

    

Рисунок 5.20 Фрактограмма листового проката после механических 

испытаний на одноосное растяжение сплава Al-4% Cu-2,5% Mg-2% B 

(естественное старение в течение 7 суток) 
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Исследование зависимости твердости листового проката от 

температуры старения показывает более низкие значения в отличие от 

твердости слитков после старения. Максимальное значение твердости 126±1 

HV также достигается после старения при температуре 180 °С. На рисунках 

5.21, 5.22 показано изменение твердости листового проката в зависимости от 

температуры старения и от состояния материала. Значения твердости также 

достигается после режима Т6. 

 

 

Рисунок 5.21- Зависимость твердости листового проката  

Al–4%Cu–2,5%Mg–2%Bот температуры старения 
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Рисунок 5.22 - Твердость листового проката сплава  

Al-4%Cu-2,5%Mg-2%B в различных состояниях 

 

Результаты определения механических свойств представлены в таблице 

5.3. После температуры старения 180 °С достигается высокое значение 

прочности при достаточном пластическом удлинении. 

 

Таблица 5.3 - Результаты испытаний на одноосное растяжение листового 

проката после старения сплава Al-4%Cu-2,5%Mg-2%B 

Температура старения σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % 

Т4 (закалка и естественное старение) 292±7 392±3 5,9 

120 °С 248±5 368±4 7,9 

150 °С 251±3 373±7 8,1 

180 °С 261±4 388±9 8,4 

210 °С 241±6 358±5 7,8 

240 °С 202±2 300±8 6,5 
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5.7 Сплавы системы Al – Cu – Mn (АЛТЭК) 

 

Известны алюминиевые сплавы, обладающие высокой прочностью и 

технологичностью без операций термической обработки. Такие сплавы 

относятся к системе Al-Cu-Mn (Zr). [107,108] Из сплавов этой системы 

успешно получали листовой прокат с временным сопротивлением при 

растяжении не менее 300 МПа и относительным удлинением не менее 6%. 

Данные сплавы отличаются хорошей жаропрочностью при температурах до 

~350 °С за счет формирования при отжиге вторичных выделений термически 

стабильных фаз, содержащих Mn и Zr [107-112].  

Был приготовлен слиток сплава Al-2% Cu-1,5% Mn-2% B. Плавку 

производили в индукционной печи «РЭЛТЕК», обеспечивающей 

интенсивное перемешивание расплава во избежание осаждения тугоплавких 

частиц боридов. Плавку вели в графито-шамотном тигле при температуре 

950-1000 °С. Перед заливкой температуру расплава поднимали до 1070 °С. 

Заливку осуществляли в графитовую изложницу с размерами 40×120×200 

мм.  

Металлографические исследования литого образца сплава Al-2% Cu-

1,5% Mn-2% B, рисунок 5.23а, показали равномерное распределение 

боридных частиц фазы AlB12 (темные частицы), кристаллы которых не 

превышают размер 20 мкм, также в структуре выявляются светлые прожилки 

фазы Al2Cu, о чем также свидетельствуют данные на карте распределения 

химических элементов. Марганец образует сложный борид с алюминием 

(ему отвечает формула AlB2Mn2) в виде иглообразной фазы светло-серого 

цвета, рисунок 5.23б. При этом основная часть марганца находится в (Al). 
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Рисунок 5.23 - Микроструктура литого сплава Al-2% Cu-1,5% Mn-2% B 

при разных увеличениях (СЭМ, отраженные электроны) 

 

После удаления прибыльной части слиток подвергали термо-

деформационной обработке по схеме, представленной на рисунке 5.24. 

Операция горячей прокатки объединена с отжигом, в результате чего сплав 

упрочняется за счет выделения дисперсоидов Al20Cu2Mn3. 

 

 
Рисунок 5.24 - Схема деформационной обработки слитка в литом состоянии 

 

В структуре горячекатаного и холоднокатаного листового проката 

сплава Al-2% Cu-1,5% Mn-2% B боридные частицы размером менее 10 мкм 

формируют строчки вдоль направления проката, рисунок 5.25. 

Фрактограммы, представленные на рисунке 6, указывают на хрупко-

вязкий характер разрушения образца в нагартованном состоянии, рисунок 

Холодная прокатка до толщины менее 0,3 мм 

Смягчающий отжиг 

Горячая прокатка при Т=450 °С, до толщины 4 мм 
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5.26а, и вязкий характер разрушения в отожженном состоянии, рисунок 

5.26б. 

 

   

 а б 

а - после горячей прокатки толщина 4 мм; б - после холодной прокатки 

толщина менее 0,3 мм (нагартованное состояние) 

Рисунок 5.25 - Микроструктура сплава Al-2% Cu-1,5% Mn-2% B 

 

   

 а б 

а - нагартованное состояние; б – отожженное состояние 

Рисунок 5.26 - Фрактограммы холоднокатаного листового проката сплава  

Al-2% Cu-1,5% Mn-2% B 
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Результаты механических испытаний, таблица 5.4, показали высокий 

уровень прочности листового проката: временное сопротивление превышает 

500 МПа в холоднокатаном состоянии. После трехчасового отжига  

при 350 °С значение σв снижается до 300 МПа при росте относительного 

удлинения. 

 

Таблица 5.4 - Механические свойства листового проката Al-2%Cu-1,5%Mn-

2%B 

Материал образца 

Предел 

текучести 

(MPa) 

Предел 

прочности 

(MPa) 

Относительное 

удлинение (%) 

Al-2%Cu-1,5%Mn-2%B 

(нагартованный) 
363±3 390±8 2±1 

Al-2%Cu-1,5%Mn-2%B 

(отожженный) 
435±8 506±6 6±1 

 

5.8Исследование коррозионной стойкости и возможности получения 

сварных соединений 

 

5.8.1 Проведение исследования структуры и свойств листового проката 

борсодержащего алюминиевого сплава Al–6%Cu–2%B после коррозионных 

испытаний. 

Методика коррозионных испытаний 

Испытание в соответствии с ГОСТ 9.021-74 [113] проводили в растворе 

следующего состава (состав приведен в расчете на 1 литр): 

57 грамм NaCl; 

100 мл H2O2; 

843 мл воды. 
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Образцы перед испытанием обезжиривали ацетоном и высушивали 

фильтровальной бумагой. После обезжиривания и высушивания травили в 

течение 2 мин в растворе, содержащем: 50 мл азотной кислоты (70%-ной), 5 

мл плавиковой кислоты (48%-ной) и 945 мл воды, затем промывали в 

холодной воде, осветляли в 25 - 30%-ном растворе азотной кислоты, после 

чего еще раз промывали и высушивали фильтровальной бумагой. 

Перед опусканием в растовр образцы протирали ватным тампоном, 

смоченным этиловым спиртом по ГОСТ 5962-67. [114] Испытание 

проводилось в емкости из инертного материала. Продолжительность 

испытания 24 часа. Образцы после испытаний промывали в проточной воде. 

После промывки образцы высушивали при температуре 100±5°С не менее 5 

мин. 

 

Исследование свойств листового проката Al–6%Cu–2%B 

Испытания проводились на образцах сплава Al–6%Cu–2%B и 1201, 

выбранный за основу для предыдущего. В результате испытания образцы 

сплава 1201 сломались при промывке, рисунок 5.27. Образцы сплава Al–

6%Cu–2%B разрушились при зажатии в захватах  при проведении испытания 

на одноосное растяжение. Их этого можно сделать вывод, что добавка бора 

несколько улучшает коррозионную стойкость сплава, но не до уровня 

использования данного материала без покрытия. 

Для медносодержащих сплавов характерна низкая коррозионная 

стойкость, для повышения коррозионной стойкости необходимо нанесение 

антикоррозионного покрытия. 
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Рисунок 5.27 - Образцы после промывке после испытания на 

коррозионную стойкость 

 

5.8.2 Определение и выбор режимов получения сварных соединений 

листового проката Al–6%Cu–2%B 

 

Для сварки алюминия применяют аргонно-дуговую сварку, сварку 

полуавтоматом и сварку трением с перемешиванием. 

При полуавтоматической сварке алюминия не используется подача 

сварочной проволоки и защитного газа через сварочную горелку. Из-за 

большой теплопроводности алюминия, его сварка требует большего 

контроля над мощностью дуги и скоростью подачи проволоки. Так как 

алюминий очень мягкий металл, подача проволоки при сварке должна быть 

больше. Из-за сложности выполнения от данного метода решено отказаться. 

Самым распространенным методом сварки является аргонно-дуговая 

сварка. Однако, этим методом можно сварить не все сплавы, к примеру сплав 

1201 не сваривается вообще или сваривается с большими усилиями. 

Наиболее прогрессивным методом является сварка трением с 

перемешиванием.[115-122]Уданногометодаимеетсяограничениепотолщине, 

свариваемыйлистдолжениметьтолщинунеменее 4 мм. Для получения 

тонколистового проката необходима дальнейшая деформационная обработка. 
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5.8.2.1 Аргонно-дуговая сварка 

Аргонно-дуговая сварка проводилась по следующему режиму: 

- ток 80 А; 

- расход аргона 8 л/мин; 

- аргон высокой чистоты; 

- диаметр нерасходуемого электрода 3 мм; 

- диаметр присадка 3,2 мм; 

- присадок АМг5; 

- газовое сопло 11,2 мм. 

При меньшей силе тока наблюдается несвариваемость листов. При 

большей силе тока возрастает возможность сквозного проплавления 

листового проката. 

Годный образец полученный аргонно-дуговой сваркой представлен на 

рисунке 5.28. 

 

 

 

Рисунок 5.28 - Сварной шов полученный аргонно-дуговой сваркой. 
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Для изучения влияния аргонно-дуговой сварки на микроструктуру 

были проведены металлографические исследования сварного шва. 

На рисунке 5.29 четко видна граница полученного шва. В структуре 

шва наблюдается равномерно распределение боридных частиц. 

Медносодержащая фаза перешла в твердый раствор алюминия. 

 

 

Рисунок 5.29- Макроструктура сварного шва 

 

На фотографиях микроструктуры, рисунок 5.30 , также видна четкая 

граница сварного шва с равномерным распределением боридных частиц, 

отличающихся отстрочечной структуре в теле образца. 

 

   

а  б 
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в 

а - граница сварного шва; б- центр сварного шва; в- зона термического 

влияния у сварного шва 

Рисунок 5.30 - Микроструктура сварного шва 

 

Однако невооруженным взглядом на стыке сварного шва наблюдаются 

трещины, что говорит о неработоспособности данного метода для получения 

прочного сварного соединения. 

 

5.8.2.2 Сварка трением с перемешиванием 

Для соединения листов сваркой трением с перемешиванием 

использовали инструмент со следующими параметрами, рисунок 5.31: 

-диаметр плечиков 12,5 мм, плечики вогнуты; 

-пин цилиндрический диаметром 5 мм с резьбой М5 и длиной 1,9 мм. 

Угол наклона инструмента по отношению к нормали листов составил 

2,5°. Сварку осуществляли в два прохода со следующими параметрами: 

-глубина внедрения инструмента 1,9 мм; 

-скорость вращения инструмента 800 мин-1; 

-скорость подачи инструмента 200 мм/мин. 

Среднее прижимное усилие во время первого прохода составляло 7200-

7480 N. Среднее прижимное усилие во время второго прохода составляло 

7110-7200 N. Контроль температуры осуществлялся при помощи двух 
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термопар, установленных около точки входа инструмента и около точки 

выхода между листами и сварочным столом. 

 

 

Рисунок 5.31 - Шпиндель использованный для сварки трением с 

перемешиванием 

 

При снижении скорости вращения шпинделя или скорости подачи 

образец не проваривался на всю толщину образца. При повышении скорости 

вращения шпинделя или скорости подачи образец прорывался или 

проплавлялся, что не позволило получить годный образец. 

Годный образец полученный по приведенному выше режиму приведен 

на рисунке 5.32. 
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а 

 

б 

а - лицевая сторона; б - обратная сторона 

Рисунок 5.32 - Сварной шов полученный сваркой трением с 

перемешиванием 

 

В результате проведенных металлографических исследований образца 

полученного сваркой трением с перемешиванием, рисунки 5.33, 5.34 , видно, 

что в процессе сварки частицы боридов и включения медносодержащей фазы 

измельчились и распределились равномерно. 
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Рисунок 5.33 - Макроструктура сварного шва 

 

   

Рисунок 5.34 - Микроструктура границы сварного шва 

 

Образец с легкостью выдержал деформационную обработку. 

Исследования микроструктуры, рисунок 5.35, показывают равномерное 

распределение фазы Al2Cu эвтектического превращения и боридных частиц 

размером менее 20 мкм. 
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Рисунок 5.35 - Микроструктура сварного шва после деформационной 

обработки 

 

На полученных образцах видимых дефектов не обнаружено, что 

позволяет говорить о работоспособности данной технологии. 

 

Проведение испытаний свойств сварных соединений листового проката 

Al–6%Cu–2%B 

Образцы толщиной менее 0,3 мм полученные сваркой трением с 

последующей деформационной обработкой, подвергались испытанию на 

одноосное растяжение в состоянии Т6 (закалка+старение), результаты 

представлены в таблице 5.5. 

 

Таблица 5.5 - Результаты испытаний на одноосное растяжение 

листового проката полученного сваркой трением с перемешиванием 

Температура старения σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % 

Т4 (закалка и естественное старение) 208±10 332±6 6,3 

120 °С 220±8 322±4 4,8 

150 °С 248±6 361±8 5,4 

180 °С 266±11 338±6 5,8 

210 °С 233±9 341±3 5,1 

240 °С 179±13 261±7 3,9 
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Результаты механического испытания достаточно высоки, что говорит 

о возможности использования сварки трением с перемешиванием без потери 

прочностных свойств листового проката. 
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Выводы по 5 главе 

 

1. Установлено, что сплавы обладают хорошей технологичностью. 

Показано, что из слитков данных сплавов можно получать тонколистовой 

прокат (толщиной менее 0,3 мм). Высокая деформационная технологичность 

этих сплавов обусловлена сочетание однородного распределения боридных 

частиц и минимальнойлегированности алюминиевого твердого раствора.  

2. Установлено, что во всех рассмотренных сплавах (в виде 

тонколистового проката) максимальное упрочнение достигается при 180 °С. 

Данная температура старения отвечает формированию максимальной 

плотности наноразмерных выделений метастабильных фаз: S` (в сплаве Al–

4%Cu–2,5%Mg–2%B),θ` (в сплаве Al–6%Cu–2%B) и β`` (в сплаве Al–

1,7%Mg–0,6%Si–0,25%Cu–2%B). Определение механических свойств на 

растяжение показало, что после старения на максимальную твердость 

достигается требуемый уровень временного сопротивления: более 300 МПа.  

3. Показано, что показатели прочности и пластичности обоих сплавов 

существенно превышают требуемые значения. Однако, сплав Al–4%Cu–

2,5%Mg–2%B, имеющий более сложный химический состав, способен 

проявлять нестабильность структуры и свойств из-за присутствия магния. 

4. Проведено исследование возможности получения листового проката 

боралюминия повышенной прочности без использования операций 

гомогенизации и закалки. Получен тонколистовой прокат сплава Al—2Cu—

1,5Mn—2B с равномерно распределенными скоплениями боридной фазы с 

размером частиц менее 10 мкм. Выделение дисперсоидов фазы Al20Cu2Mn3 во 

время горячей деформации обеспечило высокий уровень прочности проката 

(более 500 МПа в холоднокатаном состоянии и около 300 МПа после 

отжига). 

5. Проведены исследования структуры и свойств листового проката 

борсодержащего алюминиевого сплава Al–6%Cu–2%B после коррозионных 
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испытаний. Показано, что сплав не выдерживает испытания без нанесения 

антикоррозионного покрытия. 

6. Проведен анализ разных методов получения сварных соединений 

листового проката алюминиевых сплавов. Для получения сварных 

соединений на сплаве Al–6%Cu–2%B определены два метода: аргонно-

дуговая сварка и сварка перемешиванием. Проведена отработка технологии 

получения сварных соединений на листовом прокате сплаве Al–6%Cu–2%B. 

Получены годные образцы без видимых дефектов. Проведено исследование 

структуры сварных соединений листового проката боралюминия. Показано, 

что сварка перемешиванием позволяет получить более однородную 

структуру, поскольку в данном случае отсутствует локальное плавление.  

Проведение испытаний свойств сварных соединений листового проката. 

Показано, что сварка перемешиванием сплава Al–6%Cu–2%B позволяет 

подвергать сварные образцы холодной прокатке вплоть до 0,3 мм. 

Механические свойства холоднокатаных сварных образцов практически не 

уступают свойствам исходных листов 
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Общие выводы 

 

1. Исследована микроструктура чушек промышленных лигатур Al - 

5%B и Al - 10%B, а также модельного сплава Al - 3%B, полученного 

индукционной плавкой шихты, состоящей из алюминия и лигатуры Al - 5%B, 

при 950 °С. Установлено, что структура полученного слитка в значительной 

мере наследует структуру лигатур: равномерно распределенные в 

алюминиевой матрице агломераты частиц AlB12 размером 5 - 20 мкм и 

небольшую долюборидной фазы AlB2 пластинчатой морфологии. Бориды не 

ухудшают технологичность двойных сплавов Al – B, что позволяет получать 

из них тонколистовой прокат. Для достижения большей прочности 

боралюминиевых сплавов требуется дополнительное легирование 

алюминиевой матрицы. 

2. С использованием термодинамического моделирования (Thermo-

Сalc)  рассчитан фазовый состав и построены изотермические и 

политермические сечения тройных и четверных систем Al–B–X–Y (где X, Y - 

Mg, Cu, Si, Mn). Установлено сильное взаимодействие бора с магнием и 

частичное с марганцем. В результате чего содержание этих элементов в 

алюминиевом твердом растворе может оказаться сниженным, что требует 

корректировки количества вводимых элементов. 

3. На основе результатов расчета выбраны перспективные системы 

легирования, в которых возможно формирование фаз упрочнителей, для 

получения высокопрочного боралюминия: Al - B - Mg - Si, Al - B - Cu, Al - B 

- Cu - Mn, Al - B - Cu - Mg. С учетом взаимодействия легирующих элементов 

определены химические составы экспериментальных сплавов: Al – 2%B - 

1,6%Mg - 0,9%Si - 0,3%Cu; Al - 6%Cu - 1,5%Mn - 2%B; Al - 6%Cu - 2%B и Al 

- 4%Cu - 2,5%Mg - 2%B. 

4. Обоснованы и практически реализованы режимы плавки и литья 

слитков экспериментальных сплавов. Рекомендовано проводить плавку при 

температуре около 950 °С в индукционной печи, обеспечивающей 
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интенсивное перемешивание расплава за счет электродинамических усилий 

для исключения возможности осаждения тугоплавких частиц боридов. 

Установлено, что распределение боридов в слитках многокомпонентных 

сплавов в значительной мере наследует их распределение в чушках 

промышленной лигатуры Al - 5%B. 

5. Установлены режимы термической обработки боралюминиевых 

слитков для достижения максимального упрочнения. Рекомендовано 

проводить нагрев под закалку при 500-540 °С (в зависимости от системы 

легирования), а старение при 180 °С, что позволяет получить твердость от 

125 до 155 HV и рассчитывать на высокие прочностные свойства листового 

проката. 

6. Обоснованы режимы термо-деформационной обработки слитков 

боралюминия, позволяющие получать тонколистовой прокат с равномерно 

распределенными скоплениями боридной фазы с размером частиц менее 10 

мкм. Наилучшим сочетанием прочности, пластичности и технологичности 

облает сплав Al - 6%Cu - 2%B (σв>400 МПа  σ>8%). 

8. На примере композиции Al - 2%B -2%Cu - 1,5%Mn продемонстрирована 

возможность получения листов с высокими механическими свойствами без 

использования операций гомогенизации (слитки) и закалки (прокат). 
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