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Введение
Сверхбыстрая закалка из жидкой фазы, как основа для получения алюминиевых 

сплавов с таким набором характеристик, которые недостижимы при использовании 
традиционных технологий получения полуфабрикатов из слитков, в настоящее время 
является объектом многочисленных исследований [1-3]. Кристаллизация расплавов со 
скоростями >105 К/с приводит к образованию в алюминиевых сплавах метастабильных 
состояний: измельчению всех структурных элементов, включая размер зерна и частицы 
второй фазы, расширению областей существования твердых растворов, возникновению 
новых метастабильных фаз [2].

Дисперсные включения твердых термически стабильных интерметаллвдных фаз 
могут оказывать разностороннее влияние на свойства сплавов в зависимости от их 
свойств, дисперсности и характера распределения в матрице. Во-первых, включения 
оказывают непосредственное упрочняющее действие, являясь препятствием для дви
жения дислокаций; во-вторых, они оказывают упрочняющее действие, влияя на струк
туру матрицы (препятствуя прохождению процессов рекристаллизации и полигониза- 
ции) [1].

В настоящей работе рассмотрены результаты исследования фольг сплавов систе
мы Al -  Zr -  X (X =  Мп, Со, Ni), полученных методом центробежной кристаллизации 
расплава Добавки циркония существенно повышают температуру рекристаллизации 
(примерно на 100 °С) и уменьшают размер зерна [4].

Методика эксперимента
Сплав состава А1-0,3 ат.% Zr был получен сплавлением чистых металлов 99,99% 

в индукционной печи. Данный сплав и чистый алюминий использовались для синтеза 
сплавов А1-0Д5 ат.% Zr и А1-0,08 ат.% Zr. Тройные составы были получены сплавле
нием исходной системы А1-0,3 ат.% Zr со сплавами А1-2,0 ат.% Мп, А1-2,4 ат.% Со, 
Al-1,2 ат.% № в муфельной печи. Полученные сплавы имели следующий состав А1- 
0,2 ат.% Z r- 0,7 ат.% Мп, А1-0,2 ат.% Zr-0,8 ат.% Со, А1-0,2 ат.% Zr-0,4 ат.% №. 
Фольги синтезировались упрощенным методом центробежной закалки [5]. Капля рас
плава массой ~0,2 г инжектировалась на внутреннюю полированную поверхность бы- 
строврагцающегося медного барабана диаметром 20 см, частота вращения которого со
ставляла 1500 об/мин. Максимальная длина полученной фольги достигала 7 см, ширина 
—  10 мм. Для исследований отбирались фольги с толщиной в пределах 30...80 мкм. 
Скорость охлаждения, как показал расчет [4], достигала единиц 10б К/с. Сторона, при
легающая к кристаллизатору, имела зеркальную, а противоположная сторона — бугри
стую структуру.

Были проведены исследования структуры, механических и электрических свойств 
сплавов в исходном состоянии и после термической обработки. Поверхностная струк
тура и химический состав образцов изучались посредством растрового электронного



микроскопа LEO 1455 VP. Рентгеноструктурный анализ проводился на дифрактометре 
ДРОН-ЗМ в геометрии Брега-Брентано в монохроматизированном медном излучении. 
Текстура изучалась методом обратных полюсных фигур. Полюсная плотность дифрак
ционных линий 111, 200, 220, 311, 331, 420 рассчитывалась по методу Харриса [6]. 
Прецизионная съемка профиля линии 420 служила для расчета параметра и микроде
формации элементарной ячейки кристаллической решетки [7]. Погрешность определе
ния параметра элементарной ячейки составила 0,01 %. Травление сплавов осуществля
лось смесью состава: 14 частей HF, 43 части HNO3 и 43 части НС1 (травитель № б по 
справочнику [8]). Время травления до 60 с. Образцы травились этапами по 10 с до про
явления структуры. Получение параметров микроструктуры и поверхностной ячеистой 
структуры осуществлялось методом случайных секущих в комбинации с линейным ме
тодом [9, 10]. Микротвердость фольги исследовалась с помощью ПМГ-3 с приложени
ем нагрузки 20 г. Погрешность измерения микротвердости не превышала 3 %. Изо
хронный отжиг быстрозатвердевшей фольги проводился от комнатной температуры до 
620 °С через 30 °С с выдержкой по 20 мин при каждой температуре отжига Последова
тельный изотермический отжиг проводился в течение нескольких часов при различных 
температурах.

Результаты и обсуждение
Поверхность, прилегающая к кристаллизатору, у фольг, полученных методом 

центробежной закалки расплава, характеризуется зеркальным блеском и малым пере
падом высот (рис.1 а), за исключением воздушных каверн, возникающих, как известно
[11], при сверхбыстрой закалке на вращающемся кристаллизаторе. Свободная бугри
стая сторона фольг, полученных центробежной закалкой расплава, покрыта много
угольными ячейками преимущественно с 5 или 6 сторонами, размером от 1 до 3 мкм. 
Типичная картина возникающей ячеистой структуры представлена на рис. 1 б

Отжиг не оказывает влияния на морфологию поверхности исследованных фольг. Раз
меры ячеек на бугристой стороне и в воздушных раковинах зеркальной стороны в процессе 
термической обработки не изменяются.

Рис. 1. Морфология поверхностей быстрозатвердевшей фольги сплава 
А1 -  0,2 ат. % Zr -  0,7 ат. % Мп.

Предположение о формировании ячеистой структуры поверхности быстрозат- 
вердевших материалов вследствие развитой конвекции было высказано в работах А. П. 
Ласковнева [12], но, к сожалению, не было подтверждено даже качественными оценка
ми. Развивая количественно эту идею, мы произвели оценки возможности возникнове



ния конвекции в расплаве при его охлаждении на поверхности барабана, а также опре
делили причины её возникновения [13].

Основными видами конвекции, несмотря на возрастание эффективной силы тяже
сти в процессе центробежной закалки в 102-103 раз, оказываются конвекция Марангони 
(термокапиллярная) и капиллярно-концентрационная конвекция. Их совместное дейст
вие приводит к формированию сети ячеек Бернара, размеры которых определяются на 
финальной стадии затвердевания фольги.

Рентгенографические исследования показывают, что основной фазой всех иссле
дованных сплавов является пересыщенный твердый раствор на основе алюминия а-А]. 
После высокотемпературного отжига при Т  = 590 °С, t = 1 ч на рентгенограммах фольг 
сплавов А1-0,2 ат.% Zr-0,7 ат.% Мп и А1-0,3 ат.% Zr, появляются дополнительные ди
фракционные линии, приведенные в табл. 1.

Таблица 1. Индицирование дополнительных рефлексов на рентгенограммах фольг спла
вов АН),2 ат.% Zr-X (X = 0,7 ат.% Мп; 0,8 ат.% Со; 0,4 ат.% Ni)

Фольга AlsZr
20," Фзксп., А -■LA_ Ш
30,4 2,94 2,936 110
52,8 1,73 1,733 109
53,4 1,72 1,713 2)3

Они были идентифицированы, как принадлежащие фазе AhZr. На рентгенограм
мах, снятых после отжига при Г = 500 °С, / = 1 ч, эти рефлексы зафиксированы не были, 
что свидетельствует об очень высокой термической стабильности твердого раствора 
Можно утверждать, что распад пересыщенного твердого раствора Zr в А1 происходит 
при температурах выше 500 °С, и действие циркония, приводящее к эффективному по
вышению температуры рекристаллизации, сохраняется и при использовании методов 
сверхбыстрой закалки из расплава.

Как известно [2, 4], добавки циркония увеличивают параметр решетки твердого 
раствора на основе алюминия. Влияние циркония в сплавах А1-0,2 ат.% Zr-0,8 ат.% Со 
и А1-0,2 ат.% Zr-0,4 ат.% Ni не компенсируется действием второго легирующего эле
мента, уменьшающего параметр кристаллической решетки, его значение ля этих спла

вов превышает таковой для чистого 
алюминия и составляют 0,4051 нм и 
0,4054 нм соответственно. Воздействие 
же марганца противоположно по знаку 
и значительно превышает по величине 
действие циркония, вследствие чего 
параметр элементарной ячейки в спла
ве А1-0,2 ат,% Zr-0,7 ат.% Мп ниже, 
чем в чистом алюминии, и составляет 
0,4044 нм.

При быстром затвердевании в ис
следованных сплавах формируется 
микрокристаллическая структура с 
размером зерен порядка нескольких 
микрометров. Форма зерен полиго- 

Рис. 2. Зеренная структура быстрозагвердевшей нальная (рис. 2), с четкими тонкими
фольги сплава А1 -  0,2 ат. % Zr -  0,7 ат. % Мп. границами. После отжига при Т  =



590 °С в течение t = 5 ч в сплавах системы А1-0,2 ат.% Zr-0,7 ат.% Мп наблюдается 
увеличение размера зерна в 2 раза до 4,5 мкм против 2,3 мкм в исходном состоянии.

Все исследованные образцы текстурированы в направлении <111>, то есть актив
нее всего при кристаллизации формируются плоскости {111}, расположенные перпен
дикулярно направлению теплоотвода [2, 14]. На долю данной ориентации приходится 
от 40 до 60% объема фольги. Полученные фольги находятся в метастабильном состоя
нии, однако даже рекристаллизационный отжиг, приводящий к полной релаксации 
внутренних напряжений, не изменяет текстуры фольг, возникающей в процессе их по
лучения путем сверхбыстрой закалки из расплава.

Фольгам присуща более ярко выраженная текстура со стороны, прилегающей к 
кристаллизатору и, соответственно, охлаждающейся быстрее. Максимальная скорость 
теплоотвода при методе центробежной закалки расплава достигается для слоев фольги, 
прилегающих к кристаллизатору, что и подтверждается результатами измерений по
люсной плотности.

Известно, что преобладающей текстурой в алюминиевых сплавах, полученных 
традиционными методами кристаллизации, является текстура (100), так как плоскости 
{100} имеют минимальную поверхностную энергию при контакте с расплавом, и по
этому данное кристаллографическое направление является преимущественным направ
лением роста дендритов [6, 15]. Возможность же формирования текстуры (111) следует 
из термодинамических расчетов движущей силы перемещения плоской межфазной 
границы “кристалл — жидкость”, совпадающей с той или иной кристаллографической 
плоскостью, учитывающих соответствующее изменение плотности жидкости перед 
фронтом кристаллизации, приведенных в работе [15]. Согласно с результатами вычис
лений, для плоскостей {111}, совпадающих с межфазной границей, дополнительная 
энергия для перемещения в нормальном направлении является минимальной.

Физическое уширение дифракционной линии (420) исследованных сплавов со
ставляет единицы миллирадиан, причём для большинства из них величина физического 
уширения с зеркальной стороны выше, чем на бугристой. Можно утверждать, что мик
родеформации кристаллической решетки, вызванные наличием легирующих элементов, 
малоугловых границ зерен и совокупностей дислокаций [7, 16], в наших сплавах неве
лики и не превышают 5-10”4

Исследование микротвердости сверхбыстрозатвердевших фольг в исходном со
стоянии показало, что микротвердость фольг превышает микротвердость массивных 
литых гомогенизированных образцов тех же сплавов (табл. 2). Наблюдаемый эффект 
увеличения микротвердости объясняется формированием пересыщенного твердого рас
твора, образованием микрокристаллической структуры, внесенными на этапе получе
ния фольг микродеформациями.

Таблица 2. Микротвердость сплавов в исходном состоянии, МНа

Сплав Микротвердостъ
фольги

Микротвердость 
массивных образцов 8,%

А1 -  0,3 ат. % Zr 357 323 11
Al -  0,15 ат. % Zr 315 288 10
Al -  0,08 ат. % Zr 283 265 7
Al -  0,2 ат. % Zr -  0,7 ат. % Мп 564 412 37
Al -  0,2 зт. % Zr -  0,8 ат. % Со 600 461 30
Al -  0,2 зг. % Zr -  0,4 ат. % Ni 542 396 37



Важными с практической точки зрения характеристиками сплавов алюминия, в 
которых при получении формируется пересыщенный твёрдый раствор, являются те из
менения их свойств, которые можно получить при старении

Для исследования поведения полученных фольг при старении был проведен изо
хронный отжиг. Большинство исследованных ранее бинарных сплавов либо имеют 
микротвердость монотонно спадающую с температурой [17—19], либо демонстрируют 
старение с единственным максимумом [20; 21]. Неярко выраженное двойное упрочне
ние наблюдалось лишь у сплавов системы алюминий-марганец [19].

Неотожженные фольги исследованных сплавов системы A l-Z r-X  (X = Мп, Со, Ni) 
находятся в нестабильном состоянии. Выдержка образцов бинарного сплава AI-
О.3 ат.% Zr при комнатной температуре в течение трех суток привела к понижению 
микротвердости до значений, характерных для технически чистого алюминия, после 
чего твердость остается неизменной (рис. 3 а). Аналогичная выдержка тройных сплавов 
демонстрирует сложное поведение микротвердости (рис. 3 б). Все образцы показали, в 
конечном счете, увеличение микротвердости после первых дней вылеживания с после
дующим ее уменьшением до значений, характерных для свежеполученных образцов, 
или даже более низких.
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Рис. 3. Изменение микротвердости быстрозатвердевших фольг сплава А1-0,3 ат.% Zr (а) и 
сплавов системы Al-Zr-X (б) при выдержке их при комнатной температуре в течение 

нескольких суток.
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Изохронный отжиг сплавов A l-Zr подтверждает результаты других авторов [1, 2, 
22] о высокой термической стабильности пересыщенного твёрдого раствора циркония в 
алюминии. Отжиг до температуры 300 °С приводит к монотонному уменьшению мик
ротвердости, когда прочность всех трёх сплавов практически сравнивается с микро
твердостью чистого алюминия (рис. 4 а). При дальнейшем повышении температуры 
отжига микротвёрдость увеличивается, вплоть до ярко выраженного максимума при 
Г =  530 °С. Дальнейший отжиг приводит к последовательному уменьшению микро
твердости, связанному с протеканием процессов собирательной рекристаллизации и 
коалесценции включений A^Zr.

Процесс изохронного отжига тройных систем выявил сложное поведение микро
твердости (рис. 4 б). Фольги всех трех систем имеют два максимума микротвердости в 
близких температурных интервалах: 110-260 °С и 380—590 °С для сплава А1-0,2 ат.% Zr 
-0 ,7  ат.% Мп; 110-230 °С и 350-530 °С для А1-0,2 ат.% Zr-0,8 ат.% Со; 140-320 °С и 
440-590 °С для А1-0,2 ат.% Zr-0,4 ат.% Ni. Следует отметить, что в зависимости от ви
да третьего компонента меняются высота и ширина максимумов. Так, первый пик наи

-AI-0,2Zr-0,7Mn
-AI-0,2Zr-O,8Co



более высок для сплава с никелем, что по аналогии с быстрозатвердевшими сплавами 
системы Al-Ni-Cr [23] объясняется выделением мелкодисперсного интерметаллида 
AhNi. Второй максимум микротвердости наиболее высок для сплава с марганцем, что 
объясняется взаимным усилением действия легирующих элементов. Для бинарного бы- 
строзатвердевшего сплава системы Al-М п характерны два слабо выраженных макси
мума микротвердости [19], а в бинарной системе Al -Z r существует пик микротвердо
сти в высокотемпературной области как для фольг, так и для гранул, полученных со 
скоростями охлаждения 103-104 К/с [22].
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Р ис. 4. Изменение микротвердости при изохронном отжиге быстрозатвердевших фольг сплавов 
системы Al- Zr (а) и  сплавов системы Al-Zr-X (б).

Для подтверждения полученных результатов был проведен изотермический отжиг 
фольг всех составов. Как пример, на рисунке 5 а, б  приведены зависимости микротвер
дости фольг сплава системы А1-0,3 ат.% Zr и сплава системы А1-0,4 ат.% Ni- 
0,2 ат.% Zr от времени выдержки при ступенчатом изотермическом отжиге.
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Рис. 5. Изменения микротвердости фольг от времени и температуры при ступенчатом изотер
мическом отжиге фольг сплава А1-0,3 ат.% Zr {а) и сплава А1-0,2 ат.% Zr-0,4 ат.% Ni (б).



Результаты этого вида отжига для всех исследованных сплавов подтвердили ре
зультаты изохронного отжига. Это доказывает, что наблюдаемое при изохронном от
жиге двойное упрочнение не является особенностью данного вида отжига, а характерно 
для исследованных тройных быстрозатвердевших сплавов алюминия в целом.

Выводы
На основании исследования сверхбыстрозатвердевших фольг сплавов системы 

Al-Zr-X  (X = Мп, Ni, Со) можно сделать следующие выводы:
1. Свободная поверхность фольг исследованных сплавов, а также каверны на про

тивоположной стороне, имеют ячеистую структуру, формирующуюся вследствие раз
вития термокапиллярно-концентрационной конвекции, связанной с изменением по
верхностного натяжения расплава алюминия температурными и концентрационными 
флуктуациями.

2. Полученные в результате сверхбыстрой закалки фольги имеют микрокристал
лическую структуру со средним размером зерна 2,3-4,5 мкм. Во всех фольгах форми
руется преимущественная текстура (111). Отжиг сплавов приводит к увеличению зерна 
в 2 раз, а также сохранению преимущественной ориентации (111) в процессе собира
тельной рекристаллизации.

3. Микротвердость сверхбыстрозатвердевших фольг превышает микротвердость 
массивных литых образцов в среднем на 50 % в результате формирования пересыщен
ного твердого раствора, образования микрокристаллической структуры. Значительное 
упрочнение сплавов при отжиге в интервалах температур 110-320 и 350-590 °С связано 
с последовательным выделением алюминидов переходных металлов.
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АНАЛИЗ НАПРЯЖЕННОГО СОСТОЯНИЯ КОРПУСА 
УПАКОВОЧНОГО КОНТЕЙНЕРА ИЗ ЧУГУНА С ШАРОВИДНЫМ 

ГРАФИТОМ ПРИ ПАДЕНИИ

Казанцев А. Г., Радченко М. В.

НПО ЦНИИТМАШ, Москва

Для хранения и транспортировки отработавшего ядерного топлива используются 
специальные контейнеры, конструкция которых должна удовлетворять ряду требова
ний безопасности, предусмотренных "Правилами безопасности при транспортирова
нии радиоактивных материалов. НП-053-04". В связи с этим, контейнеры подвергаются 
испытаниям, имитирующим условия железнодорожной катастрофы, в том числе, паде
нию с высоты на жесткое основание при различной ориентации оси контейнера, а 
также на штырь из мягкой стали заданных размеров так, чтобы контейнеру были нане
сены максимальные повреждения.

В данной работе с использованием метода конечных элементов выполнен анализ 
напряженного состояния, динамических усилий и ускорений для одного из случаев -  
падения упаковочного контейнера ТУК-128 с высоты 1,5 м днищем на вертикально 
закрепленный металлический штырь. При этом было принято, что при падении ось 
контейнера совпадает с осью штыря, т.е. удар приходится в центр днища.

Корпус контейнера весом 9,4 т изготовлен из высокопрочною чугуна с шаровид
ным графитом. Расчетный предел текучести чугуна 177 МПа. Наружный диаметр кор
пуса около 1м, высота 1,5 м. Штырь изготовлен из стали с пределом текучести 
280 МПа. Его высота 200 мм, диаметр 150 мм. Для упрощения расчетной схемы со
держимое контейнера весом 400 кг добавлено к весу корпуса.

Решение данной задачи осуществлялось в осесимметричной модели. Упругопла
стические свойства материалов описывались на основе модели с кинематическим уп


