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ОБРАБОТКИ НА МАЛОЦИКЛОВУЮ УСТАЛОСТЬ Al–Cu–Mg–Ag-СПЛАВА
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Исследовано механическое поведение при монотонном и циклическом нагружении Al–4.5Cu–
0.56Mg–0.77Ag–0.42Mn–0.12Ti–0.05V–0.02Fe (в мас. %) сплава, подвергнутого низкотемператур-
ной термомеханической обработке (НТМО), включающей обработку на твердый раствор, закалку в
воду, одноосное растяжение со степенью пластической деформации 3% и старение при 190°С на
максимальную прочность (обработка Т83 по классификации международной организации Alumi-
num Association). Исследуемый сплав после обработки Т83 демонстрирует минимальные прочност-
ные свойства на растяжение по сравнению со свойствами, полученными после традиционного ис-
кусственного старения (обработка Т6) и НТМО, включающей прокатку с обжатием 40% (Т840). По
сравнению с обработками Т6 и Т840 коэффициенты циклической прочности и циклического де-
формационного упрочнения в уравнении Рамберга–Осгуда имеют минимальные значения после
обработки Т83. Для достижения высоких показателей усталостной долговечности целесообразно до
минимальных величин уменьшить степень промежуточной пластической деформации, необходи-
мой для правки листов после коробления при высокотемпературном нагреве под закалку.
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ВВЕДЕНИЕ

Благодаря привлекательному сочетанию вы-
сокой жесткости, хорошей трещиностойкости и
превосходного сопротивления коррозии, термоу-
прочняемые сплавы системы Al–Cu–Mg–Ag на-
шли применение в авиакосмической отрасли
[1‒10]. По сравнению с другими сплавами семей-
ства Al–Cu (2XXX-серии по классификации меж-
дународной организации Aluminum Association),
в которых упрочнение обеспечивается пластина-
ми θ′-фазы (Al2Cu, ) с плоскостями габитуса
{100}Al, Al–Cu–Mg–Ag-сплавы обладают улуч-
шенными характеристиками жаропрочности за
счет равномерного выделения в процессе старе-
ния тонких пластин Ω-фазы с плоскостями габи-
туса {111}Al [1–20]. Пластины Ω-фазы имеют
структуру типа сэндвич, состоящую из широ-
ких/плоских межфазных границ и ядра. Для ядра
Ω-фазы были предложены различные кристалли-
ческие структуры [11], однако наиболее широкое
распространение получила орторомбическая ре-
шетка (θ-о, Al2Cu, Fmmm, a = 0.496 нм, b = 0.859 нм,
c = 0.848 нм) [6–20]. Отметим, что все предлагае-

мые структуры представляют собой искаженный
вариант термодинамически равновесной θ-фазы
с тетрагональной решеткой (Al2Cu, I4/mcm), вы-
деляющейся в Al–Cu-сплавах.

Детальный анализ структуры Ω-фазы, выпол-
ненный с помощью просвечивающей электрон-
ной микроскопии атомного разрешения и моде-
лирования на основе теории функционала плот-
ности, показал, что атомы Cu, Mg и Ag образуют
упорядоченные структуры вдоль плоских/широ-
ких межфазных границ пластин Ω-фазы, которые
обеспечивают высокую степень когерентности
между частицей и Al-матрицей [13–20]. Следует
отметить, что природа и/или процесс выделения
Ω-фазы до сих пор плохо изучены: неизвестно яв-
ляется ли появление атомов Ag и Mg на плоских
межфазных границах пластин, результатом “се-
грегации” (т.е. диффузии этих атомов из окружа-
ющей матрицы к границам Ω-пластин после ее
формирования) или результатом вытеснения
этих атомов из кластеров или прекурсоров Ω ча-
стиц при ее формировании.

Межфазные границы по торцам пластин могут
быть когерентными и полукогерентными с Al-мат-
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рицей в зависимости от толщины Ω пластин. Вдоль
границ по торцам пластин толщиной более ~1 нм
возникают дислокации, компенсирующие объем-
ное несоответствие решеток вдоль k111lAl//k001lθ-o
[14, 17–20].

Сочетание различных механических свойств в
различных промышленных Al–Cu–Mg–Ag-спла-
вах сильно зависит от параметров низкотемпера-
турной термомеханической обработки (НТМО),
включающей закалку, промежуточную пластиче-
скую деформацию и искусственное старение (об-
работка Т8X по классификации Aluminum Associ-
ation, где X – степень пластической деформации).
Значительные степени пластической деформа-
ции (>10%) перед старением могут увеличивать
плотность дислокаций, способствовать зарожде-
нию θ′ пластин (Al2Cu, Im2) с плоскостью габиту-
са {100}Al, а также приводить к образованию мало- и
высокоугловых границ. Все вышеуказанные изме-
нения в совокупности повышают предел прочно-
сти, усталостные свойства, но при этом снижают
пластичность [2, 4, 21]. Однако в случае Al–Cu–
Mg–Ag-сплавов установлено, что НТМО, вклю-
чающая промежуточную пластическую деформа-
цию растяжением на величину <10% и последую-
щее искусственное старение, приводит к снижению
твердости и прочностных свойств на растяжение по
сравнению с обработками Т6 (без промежуточной
деформации) и Т840 (холодная прокатка с обжа-
тием 40%) [5]. Было также показано, что НТМО
ухудшает сопротивление ползучести при повы-
шенных температурах [4].

Поскольку при высокотемпературном нагреве
до предплавильных температур (отжиге) для после-
дующей закалки термоупрочняемых алюминиевых
сплавов происходит коробление заготовок, то их
правка растяжением является неотъемлемой ча-
стью производства для придания полуфабрикатам
в виде листов требуемой геометрической формы.
Поэтому исследование влияния обработок типа
T8 с небольшими степенями пластической де-
формации на усталостные свойства во взаимосвя-
зи с микроструктурой является актуальной зада-
чей для данных авиационных материалов.

Ранее авторами настоящей работы было изу-
чено влияние обработки Т840 на усталостные ха-
рактеристики Al–Cu–Mg–Ag-сплава в сравне-
нии с обработкой Т6 [3, 21]. Цель настоящей ра-
боты – исследовать влияние НТМО с небольшой
степенью пластической деформации (~3%) на
механическое поведение Al–Cu–Mg–Ag сплава
при малоцикловом усталостном (МЦУ) нагруже-
нии во взаимосвязи с микроструктурой сплава.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Алюминиевый сплав химического состава
Al–4.5Cu–0.56Mg–0.77Ag–0.42Mn–0.12Ti–0.05V–
0.02Fe (в мас. %) был получен методом полуне-
прерывного литья в Центре коллективного поль-
зования “Технологии и материалы НИУ “БелГУ”.
Литые слитки были гомогенизированы при 510°С
в течение 24 ч с охлаждением в печи и экструди-
рованы при ~400°С с коэффициентом экструзии
~2.6. Далее экструдированные полуфабрикаты
подвергли горячей прокатке при ~400°C с обжа-
тием ~50% для получения пластин толщиной
~20 мм. Детальное описание процедуры подго-
товки сплава также представлено в [2, 3, 21].

Часть гладких цилиндрических образцов с
диаметром 5 мм и длиной рабочей части 12.5 мм,
полученных из пластин толщиной 20 мм, была
обработана на твердый раствор (отжиг) при 520°С
в течение 1 ч с последующей закалкой в воду и да-
лее подвергнута растяжению со степенью пласти-
ческой деформации 3%.

Часть пластин толщиной 20 мм была подверг-
нута отжигу при 520°С в течение 1 ч, закалке в во-
ду и холодной прокатке с обжатием 40%. Из полу-
ченных пластин были вырезаны цилиндрические
образцы (∅5 мм × 12.5 мм). Все образцы старили
на максимальную прочность в течение 2 ч при
190°C [2, 3, 20]. Главная ось всех цилиндрических
образцов была параллельна направлениям экс-
трузии/прокатки/растяжения. НТМО без дефор-
мации, с промежуточной пластической деформа-
цией на 3% (растяжение) и 40% (холодная про-
катка) и последующим старением обозначены Т6,
Т83 и Т840 соответственно.

Испытание на растяжение проводили с началь-
ной скоростью деформирования ~9.5 × 10–4 с–1. Для
каждого состояния использовали не менее трех
образцов для определения средних значений
условного предела текучести (σ0.2), временного
сопротивления разрушению (σВ) и удлинения до
разрушения (δ). Циклические испытания прово-
дили по симметричной схеме нагружения растя-
жение–сжатие с постоянной амплитудой дефор-
мации (εac) (жесткое нагружение [22]) в диапазоне
от 0.4 до 1.5%. Частота циклического нагружения
составляла 0.5 с–1. Для настройки соосности схе-
мы нагружения применяли систему Instron
AlignPRO.

Зависимость между εac и амплитудой напряже-
ния (σа) при Nf/2, была описана уравнением Рам-
берга–Осгуда [22, 23]:

(1)
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где εае и εар – амплитуды упругой и пластической
деформаций [2, 3, 22–24], Е – модуль упругости
(~71 ГПа). Коэффициенты циклической прочно-
сти K ' и циклического деформационного упроч-
нения n' [22, 23] определили с помощью линейно-
го регрессионного анализа зависимостей σа–εае и
σа–εаp в двойных логарифмических координатах
[22, 23]. В настоящей работе был использован по-
рог 2Nf ~ 104 (где Nf – количество циклов нагруже-
ния) для перехода от мало- к многоцикловой
усталости, как и в работе [24].

Усталостная долговечность сплава была опи-
сана с помощью уравнения Басквина–Мэнсона–
Коффина следующего вида [23, 24]:

(2)

где Nf – количество циклов нагружения до разру-
шения,  – коэффициент усталостной прочно-
сти,  – коэффициент усталостной пластично-
сти, b – показатель усталостной прочности, c –
показатель усталостной пластичности.

Металлографический анализ проводили на
оптическом микроскопе Olympus GX70. Для из-
мерения среднего размера зерна использовали
метод случайных секущих. Фольги, вырезанные
из центров образцов после обработки Т83, иссле-
довали на просвечивающем электронном микро-
скопе (ПЭМ) JEOL JEM-2100 с ускоряющим на-
пряжением 200кВ.

Следует отметить, что пластины Ω- и θ'-фаз
были представлены в виде дисков, имеющих гео-
метрические размеры – диаметр (D) и толщину
(t), хотя на самом деле они могут иметь часто гек-
сагональную или реже октагональную плоскую
форму [13, 19, 20]. На изображениях ПЭМ, полу-
ченных в осях зон k011lAl, проекции Ω и θ'-пла-
стин имеют вид прямоугольников, вытянутых
вдоль {111}Al и {200}Al соответственно. Длина и
ширина данных прямоугольников соответствует
D и t для Ω и θ' пластин [2–21].

Известно, что утолщение Ω- и θ'-пластин про-
исходит по механизму образования выступа вы-
сотой 0.5 сθ-о (≈0.42 нм) и 0.5 сθ' (≈0.29 нм) и его
последующей миграции вдоль плоской межфаз-
ной границы [13, 14, 16–19]. Таким образом, тол-
щины пластин изменяются дискретно. Так, экспе-
риментально обнаруженная минимальная толщина

= + = +b cf
ac ae ap f f f

'σ 'ε ε ε ( ,2 ) ε (2 )N N
E

f'σ
f'ε

пластины Ω-фазы, включающая ядро (0.5 сθ-о) и
межфазные слои Ag2Mg, составляет ~1.17 нм [16–18].
Полученный ряд дискретных величин использо-
вали для задания интервалов на гистограммах
распределения толщин пластин соответствую-
щих фаз, измеренных на снимках ПЭМ при боль-
ших увеличениях.

Плотность выделения в единице объема (NV)
Ω- и θ'-фаз оценили по методу, представленному
в [5]. Объемную долю частиц в теле зерен оцени-
ли как: FV =  Для определения пара-
метров выделения частиц измеряли толщину
фольги методом дифракции электронов в сходя-
щемся пучке (CBED) с использованием полос
Косселя–Мелленштедта [25]. Расстояние осцил-
ляции интенсивности между данными полосами
в hkl CBED-диске зоны Лауэ высокого порядка
(HOLZ) коррелирует с толщиной фольги [25].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Механические свойства на растяжение сплава
после обработок Т83, а также Т6 и Т840 [2, 3] при-
ведены в табл. 1. Как видно, имеет место немоно-
тонная зависимость прочностных свойств от сте-
пени промежуточной пластической деформации
при НТМО – минимальные σ0.2 и σВ были полу-
чены на образцах сплава после обработки Т83 по
сравнению с обработками Т6 и Т840 [2, 3, 21]. На-
против, удлинение до разрушения постепенно
снижалось с увеличением степени деформации.
Подобное поведение механических свойств на-
блюдали также на другом Al–Cu–Mg–Ag сплаве
после режимов НТМО, включающих пластиче-
скую деформацию прокаткой до 80% [5].

После обработки Т83 микроструктура сплава
представлена зернами размером 27 ± 3 мкм и 17 ±
± 2 мкм вдоль и поперек направления экстру-
зии/горячей прокатки, соответственно (рис. 1).
Оптическая металлография не выявила разницы
в зеренной структуре сплава после обработки Т83
по сравнению с обработкой Т6 [2, 3]. Для сравне-
ния, после обработки Т840 происходит образова-
ние вытянутых зерен размерами 43 ± 5 мкм и 10 ±
± 3 мкм; также имеет место формирование хоро-
шо выраженных полос сдвига и полос деформа-
ции, как внутри групп зерен, так и отдельных зе-
рен, соответственно [2].

Анализ снимков ПЭМ показал, что в сплаве
после обработки Т83 выделяются пластинчатые
частицы с плоскостями габитуса {111}Al и {200}Al,
которые были идентифицированы как Ω- и θ'-фа-
зы соответственно (рис. 2а) [1–20]. Картины ди-
фракции электронов, полученные в осях зон k011lAl,
также типичны для кристаллических решеток и
ориентационных соотношений Ω- и θ'-фаз
(рис. 2б) [5, 11, 12]. Обнаружено, что распределе-

π 2
0 04 .VD t N

Таблица 1. Механические свойства на растяжение
сплава после различных обработок

Обработка σ0.2, МПа σВ, МПа δ, %

Т6 420 ± 5 465 ± 5 12.4 ± 1.3
Т83 405 ± 5 445 ± 5 10.7 ± 1.5
Т840 505 ± 5 545 ± 5 9.7 ± 1.2
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ние Ω-фазы после обработки Т83 является равно-
мерным в теле зерен сплава. Аналогичное равно-
мерное распределение Ω-фазы в теле зерен также
имеет место после обработок Т6 и Т840 [2, 3, 21].
После обработки Т83 θ' пластины образуют в теле
зерен цепочки вдоль линий дислокаций (рис. 2а),
как и после Т6, тогда как после обработки Т840
обнаружены только одиночные частицы данной
фазы [2, 3, 21].

Вдоль границ зерен обнаружены относитель-
но более грубые частицы неправильной формы
(рис. 2в). Исходя из особенности их расположе-
ния и морфологи можно предположить, что данные
частиц являются равновесной θ-фазой (Al2Cu,
I4/mcm).

На рис. 3 представлены гистограммы распре-
деления размеров пластин Ω- и θ'-фаз в теле зерен
сплава после различных обработок. Распределе-
ние соответствующих диаметров и толщин пла-
стин были описаны логарифмически нормальны-
ми функциями следующего вида:

(3)

где aD (или at), D0 (или t0) и kD (или kt) – коэффи-
циенты, которые представлены в табл. 2. Видно, что
промежуточная деформация, как и в случае с меха-
ническими свойствами на растяжение (табл. 1), не-
монотонно влияет на диаметр и толщину пластин
Ω- и θ'-фаз, а также на плотность их выделения
(NV).

Отличительной чертой Ω-фазы после обработ-
ки Т83 является то, что ее пластины имеют самый
большой коэффициент формы (КФ) – отноше-
ние D0 к t0 – по сравнению с обработками Т6 и
Т840 (табл. 2). Аналогичная тенденция к немоно-

  = − ×  
   

2
0ln

exp 0.5 ,D

Dk
D Daf

D

тонной зависимости размера Ω-пластин от степе-
ни пластической деформации в ходе НТМО также
выявлена на другом Al–Cu–Mg–Ag-сплаве [5].

Особенности атомной структуры Ω-фазы, кото-
рые хорошо видны на примерах рис. 3 [14, 16–20, 26],
обеспечивают формирование в Al–Cu–Mg–Ag-

Рис. 1. Типичная микроструктура сплава после обра-
ботки Т83. НЭ/НП/НР – направления экстру-
зии/прокатки/растяжения.

100 мкм
НЭ/НП/НРНЭ/НП/НРНЭ/НП/НР

Рис. 2. Микроструктура сплава после обработки Т83.
Выделения в теле (а, б) и по границам зерен (в). Кар-
тина дифракции электронов (б).

(а)

(б)

(в)

100 нм

100 нм

20 нм

�'-фаза

�-фаза
(Fmmm)

(I4 m2) 002�’
002Al

112�'

111Al

220Al

002Al

111Al

220Al

000

�

110�'

000

� пластины� пластины� пластины

�' пластины�' пластины�' пластины

Ось зоны [110]AlОсь зоны [110]AlОсь зоны [110]Al

Крупные включения
по границам зерен

Крупные включения
по границам зерен

Крупные включения
по границам зерен

(002)Al

(002)Al

(002)Al

{111}Al{111}Al{111}Al

Ось зоны [110]AlОсь зоны [110]AlОсь зоны [110]Al

Ось зоны [110]AlОсь зоны [110]AlОсь зоны [110]Al

� пластины� пластины� пластины

�'-фаза�'-фаза�'-фаза

tt
DD

{111}Al{111}Al{111}Al

(002)Al

(002)Al

(002)Al (020) Al

(020) Al

(020) Al� пластина
(вид с торца)
� пластина

(вид с торца)
� пластина

(вид с торца)

Диффузионные тяжиДиффузионные тяжиДиффузионные тяжи



438

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 5  2023

ГАЗИЗОВ и др.

Рис. 3. Гистограммы распределения диаметров DΩ/Dθ' и толщин tΩ/tθ' для пластины Ω- (а) и θ'-фазы (б) в теле зерен в
сплаве после обработок Т6, Т83 и T840. Снимки ПЭМ, полученные в осях зон [211]Al//[100]θ-o (a) и [100]Al//[100]θ' (б),
представляют проекции с торца Ω и θ' пластин, а также подход к оценке их толщин. Следует отметить, что эксперименталь-
но наблюдаемые минимальные толщины Ω и θ' пластин составляют ~1.17 (0.5 сθ-о) и 1.31 нм (2 сθ') соответственно.
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сплаве после различных обработок близких по
диаметру, однако более тонких пластин по срав-
нению с θ′-пластинами. После обработки Т840 Ω
пластины практически полностью теряют уни-
кальную морфологическую особенность, которая
отражается в уменьшении КФ до ~13 (табл. 2).

Статистический анализ частиц также показы-
вает, что плотность выделения Ω-пластин в теле
зерен после обработки Т83 с учетом погрешности
вычисления практически соизмерима с плотно-
стью выделений после обработки Т6. С увеличе-
нием степени промежуточной пластической де-
формации до 40% (обработка Т840) происходит
значительное увеличение плотности ее выделе-
ния (на ~176%) по сравнению с обработкой Т6.

Результаты оценки объемной доли частиц по-
казывают, что несмотря на преобладание Ω-фазы
в Al–Cu–Mg–Ag-сплаве, ее количество все равно
значительно меньше, чем θ'-фазы в Al–Cu–Mg-
сплавах [12]. Следует отметить, что низкая объем-
ная доля частиц Ω-фазы согласуется с ее метаста-
бильной природой в Al–Cu–Mg–Ag-сплаве [27],
тогда как ее сопротивление огрублению при по-
вышенных температурах обеспечивается уни-
кальной структурой ее плоских межфазных гра-
ниц [14, 16–20, 26].

Несмотря на то, что определение плотности
дислокаций (ρд) в исследуемом сплаве не прово-
дилось, однако на основании аналогичных изме-
нений в структуре частиц другого, близкого по
составу, Al–Cu–Mg–Ag-сплава [5], можно пола-
гать, что ρд в исследуемом сплаве также увеличит-
ся на один-два порядка. Так, после закалки (без
деформации) наблюдался рост ρд с ~2 × 1012 м–2 до
~2 × 1013 м–2 и ~5 × 1014 м–2 после промежуточной
пластической деформации растяжением на 3% и
прокаткой с обжатием на 40% соответственно
[5]. Увеличение плотности дислокаций обеспе-
чивает дислокационное упрочнение, которое
можно оценить как  [27, 28], где
α = 0.24 – постоянная, М ≈ 3.06 – фактор Тейло-
ра, b = 0.286 нм – вектор Бюргерса дислокации,
G = 25.4 ГПа – модуль сдвига алюминия. Таким

= Δд дσ α ρMGb

образом, дополнительное упрочнение от повы-
шения плотности дислокаций  в исследуемом
сплаве составляет ~23 и ~119 МПа после обрабо-
ток Т83 и Т840, соответственно, по сравнению с
обработкой Т6.

Предполагая, что общая макроскопическая
прочность подобных металлических материалов
определяется аддитивным сложением вкладов раз-
личных механизмов упрочнения, следует, что оста-
точный вклад упрочнения от частиц Ω- и θ'-фаз,
твердого раствора и границ зерен в исследуемом
Al–Cu–Mg–Ag-сплаве после обработки Т83 мень-
ше на ~38 МПа (=420 МПа (Т6, табл. 1) + 23 МПа
(σд) – 405 МПа (Т83, табл. 1)) по сравнению с об-
работкой Т6. Поскольку существенных отличий в
зеренной структуре исследуемого сплава после
обработок Т6 и Т83 не обнаружено, а небольшой
разницей вкладов упрочнения от твердого рас-
твора можно пренебречь после старения на макси-
мальную прочность [5], следует, что основное разу-
прочнение исследуемого сплава после НТМО с не-
большой пластической деформацией связано
преимущественно с изменениями в морфологии
и распределении пластин Ω- и θ'-фаз.

С другой стороны, после обработки Т840,
остаточная прочность сплава после вычитания
дислокационного вклада упрочения составляет
~386 МПа (=505 МПа (Т840) – 119 МПа (σд)). Как
видно, повышение плотности дислокаций и соот-
ветствующее упрочнение полностью перекрыва-
ет прирост макроскопического предела текучести
исследуемого сплава после НТМО, включающей
большую пластическую деформацию. Таким об-
разом, высокая плотность выделения Ω пластин с
малым КФ в теле зерен (табл. 2), формирование
границ зерен, инициированных большой пласти-
ческой деформацией, относительно грубые выде-
ления частиц по границам зерен, а также повы-
шенная плотность дислокаций, в совокупности
обеспечивают увеличение макроскопической
прочности Al–Cu–Mg–Ag-сплава после обработ-
ки Т840 по сравнению с обработкой Т6.

Δ дσ

Таблица 2. Коэффициенты логарифмически нормальных функций (3), описывающих распределения размеров
пластин, а также морфологические параметры Ω и θ'-фаз в сплаве после обработок T6, T83 и T840

Фаза Обработка aD, нм D0, нм kD at, нм t0, нм kt КФ (D0/t0) NV, м–3 FV, %

Ω Т6 3.0 29 0.8 1.1 1.17 0.16 ~25 (5 ± 1)×1021 0.36

Т83 3.5 38 0.6 0.9 1.17 0.23 ~32 (4 ± 1) × 1021 0.46

Т840 4.5 20 0.45 0.7 1.55 0.30 ~13 (13 ± 1) × 1021 0.62

θ′ Т6 5.2 31 0.38 0.4 3.0 0.32 ~10 (5 ± 1) × 1020 0.11

Т83 4.5 28 0.42 0.3 2.8 0.40 ~10 (5 ± 1) × 1020 0.09

Т840 12.0 20 0.20 0.6 3.2 0.30 ~6 (5 ± 1) × 1020 0.05
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Эволюция амплитуды напряжений (σа) при
циклическом нагружении с различными εac для
сплава после обработки Т83 показана на рис. 4а.
Петли гистерезиса в середине количества циклов
нагружения (Nf/2) после обработки Т83 (рис. 4б),
как и после обработок T6 и T840 [2, 3], являются
симметричными и представляют изотропный от-
клик на растяжение-сжатие исследуемого сплава.
Необходимо отметить, что механическое поведе-

ние при циклическом нагружении сплава после
обработки Т83 является типичным, т.е. рост ампли-
туды напряжения, вызванный увеличением ампли-
туды полной деформации εас, приводит к снижению
количества циклов до разрушения [2, 3, 22–24]. Для
сплава после обработки T83 упрочнение, полу-
ченное при циклическом нагружении, наблюда-
ется при всех εac, используемых в данной работе,
тогда как после обработок T6 и T840 – только при
εac > 0.55% [2, 3]. В целом, исследуемый сплав
подвержен незначительному циклическому разу-
прочнению только при больших εac (≥0.75%) по-
сле начального упрочнения (рис. 4а).

Используемые параметры уравнения Рамбер-
га–Осгуда и его графическая интерпретация
представлены в табл. 3 и рис. 4в. Обнаружено, что
исследуемый сплав после обработки Т83 имеет
минимальные значения коэффициентов цикли-
ческой прочности K' и циклического деформаци-
онного упрочнения n' по сравнению со значениями,
полученными после обработок Т6 и Т840. Величи-

Рис. 4. Зависимость амплитуды напряжений (σа) от количества циклов нагружения (а) и петли гистерезиса напряже-
ние–деформация при Nf/2 в интервале амплитуд полной деформации (εac) от 0.55 до 1.5% (б); графическая интерпре-
тация моделей Рамберга–Осгуда (в) и Басквина–Мэнсона–Коффина (г) для сплава после обработки Т83.
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Таблица 3. Свойства на растяжение и параметры урав-
нений (1) и (2), описывающие механическое поведе-
ние при МЦУ сплава после обработок T6, T83 и T840

Обр. K ′, МПа n′, 10–3 /E, 
10–3 b c

Т6 638 66 12 –1 × 10–1 21 –1.4

Т83 554 64 10 –9 × 10–2 2 –1.0

Т840 752 78 11 –7 × 10–2 1 –1.0

f'σ
εf'
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ны K' и n' коррелируют с изменением прочностных
свойств на растяжение после различных обработок
(табл. 1).

Поскольку при каждом цикле нагружения в
амплитуде деформации εac исследуемого сплава
после обработки Т83 преобладает больший вклад
пластической деформации по сравнению с обра-
ботками Т6 и Т840 [2, 3], малая величина n' после
обработки Т83 свидетельствует о более низкой
скорости накопления дислокаций, которая опре-
деляется разностью скоростей их образования и
аннигиляции при циклической деформации. Так
как исходная повышенная плотность дислокаций
после обработки Т83, по сравнению с обработкой
Т6, должна способствовать большей скорости их
накопления, то процессы их аннигиляции напря-
мую зависят от способности пластин, как основ-
ной фазы-упрочнителе, сопротивляться перере-
занию или огибанию дислокациями [26, 27] как
при прямом, так и реверсивном движении в про-
цессе циклического растяжения и сжатия при
комнатной температуре, соответственно. По-
скольку механическое поведение при цикличе-
ском нагружении коррелирует со структурно-фа-
зовым состоянием Al–Cu–Mg–Ag-сплава после
обработки Т83, которое характеризуется мень-
шей толщиной Ω пластин, а также плотностью их
выделения, соизмеримой с плотностью после об-
работки Т6, то микроструктурный подход к повы-
шению макроскопической прочности за счет уве-
личения дисперсности упрочняющих пластин
требует дополнительного более детального рас-
смотрения.

Усталостная долговечность сплава была опи-
сана уравнением Басквина–Мэнсона–Коффина
с коэффициентами, представленными в табл. 3 и
на рис. 4г. Основное отличие в механическом по-
ведении сплава после различных обработок прояв-
ляется при МЦУ с большими амплитудами дефор-

мации εac = 1–1.5% (рис. 4г), когда преобладает
вклад пластической деформации (εap), при количе-
стве циклов нагружения (Nf) менее ~300 (рис. 5).
Как видно, исследуемый сплав после обработки
Т83 демонстрирует усталостную долговечность
незначительно хуже, чем после обработки Т6. Та-
ким образом, для достижения высоких показате-
лей усталостной долговечности при правке ли-
стов после коробления в условиях высокотемпе-
ратурного нагрева под закалку целесообразно
уменьшить степень промежуточной пластиче-
ской деформации до минимальных величин. Сле-
дует отметить, что усталостная долговечность
сплава после таких обработок, как Т6, Т83 и Т840,
коррелирует с относительным удлинением до
разрушения (δ) при монотонном растяжении
(табл. 1).

ВЫВОДЫ
Исследовано механическое поведение при

монотонном и циклическом нагружении Al–
4.5Cu–0.56Mg–0.77Ag–0.42Mn–0.12Ti–0.05V–
0.02Fe (в мас. %) сплава после НТМО, включаю-
щей закалку, одноосное растяжение на 3% и ста-
рение на максимальную прочность (обработка
Т83). Сравнительный анализ параметров микро-
структуры и механического поведения при цик-
лическом нагружении по жесткому циклу (мало-
цикловая усталость) сплава после различных об-
работок показал, что:

(1) Сплав после обработки Т83 демонстрирует
минимальные прочностные свойства на растяже-
ние по сравнению со свойствами, полученными
после традиционного искусственного старения
(обработка Т6) и НТМО, включающей прокатку с
обжатием 40% (Т840). Обработка Т83 приводит к
уменьшению толщины Ω-пластин и соответству-
ющему увеличению их коэффициента формы по
сравнению с обработками Т6 и Т840. После обра-
ботки Т83 плотность выделения Ω-пластин в Al–
Cu–Mg–Ag-cплаве соизмерима с аналогичным
параметром после обработки Т6.

(2) Коэффициенты циклической прочности K '
и циклического деформационного упрочнения n'
в уравнении Рамберга–Осгуда имеют минималь-
ные значения после обработки Т83 по сравнению
с обработками Т6 и Т840. Данные коэффициенты
коррелируют с изменением предела текучести и
временного сопротивления разрушению при мо-
нотонном растяжении исследуемого сплава после
различных обработок.

(3) Для достижения высоких показателей уста-
лостной долговечности целесообразно уменьшить
до минимальных величин степень промежуточной
пластической деформации при правке листов после
коробления при высокотемпературном нагреве
под закалку. Усталостная долговечность соотно-

Рис. 5. Усталостная долговечность сплава после раз-
личных обработок: Т6 (s), Т83 (m) и Т840 (h).
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сится с относительным удлинением до разруше-
ния при монотонном растяжении исследуемого
сплава после различных обработок.

Работа выполнена при поддержке государ-
ственного задания FZWG-2023-0005 “Природа
влияния холодной пластической деформации на
фазовые превращения и свойства алюминиевых
сплавов” с использованием оборудования Центра
коллективного пользования “Технологии и Мате-
риалы НИУ “БелГУ”, деятельность которого осу-
ществлялась в рамках договора № 075-15-2021-690
(РФ-2296.61321X0030) с Минобрнауки России.
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