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Микролегирование алюминием позволяет улучшить качест-
во межчастичного сращивания и повысить уровень структурно 
чувствительных свойств горячедеформированных порошковых 
материалов на основе железа [1, 2]. В работе [3] были установ-
лены зависимости механических свойств углеродистых порош-
ковых сталей от содержания углерода, микролегирующей добав-
ки и температурного режима проведения горячей штамповки 
(ГШ). Указанные характеристики определялись на образцах в 
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состоянии после ГШ с неоднородной структурой, формирование 
которой протекало в условиях неравномерного подстуживания 
пористой заготовки при ее технологической транспортировке из 
печи в матрицу, а также в процессе допрессовки при контакте с 
поверхностями пресс-инструмента. Гетерогенность структуры 
обусловливает увеличение внутренних напряжений и соответст-
вующее уменьшение запаса вязкости и воспроизводимости ме-
ханических свойств [4]. В связи с этим целесообразным пред-
ставляется изучение возможности применения термической (ТО) 
и высокотемпературной термомеханической обработки (ВТМО) 
горячедеформированных порошковых сталей (ГДПС), микроле-
гированных алюминием. 

Для получения призматических образцов размером 
10×10×55 мм использовались шихты на основе восстановленно-
го железного порошка ПЖВ 2.160.26. Алюминий вводили в виде 
порошка измельченного ферроалюминия ФА-50 ТУ У 27.3 – 
13533123 – 001 – 20 фракции – 0,063 мм. С учетом результатов 
[3] содержание алюминия в образцах CAl не варьировали, оно 
было постоянным и составляло 0,27 масс. %. С целью обеспе-
чения возможности проведения сравнительного анализа в иден-
тичных условиях изготавливались образцы без добавок алюми-
ния. Углерод вводили в виде порошка карандашного графита ГК-
1 в количестве, обеспечивавшем возможность варьирования его 
содержанием в получаемых материалах ССМ (с учетом потерь 
при шихтоприготовлении и выгорании) в интервале 0 ÷ 1,0 масс. 
%. Компоненты шихты подвергали механической активации в те-
чение 72-х ч. Условия ее проведения соответствовали описан-
ным в [2]. Температура нагрева механоактивированных шихт в 
оболочках из фольги сплава Х20Н80-Н ГОСТ 12766.2 – 77 перед 
ГШ (ТГШ) составляла 1200 °С [3]. Возможность применения пред-
варительной ТО микролегированных ГДПС для снятия внутрен-
них напряжений, приближения структурного состояния к равно-
весному, увеличения однородности структуры [4] была ограни-
чена вероятностью объемной и граничной диффузии атомов 
микродобавки от межчастичных поверхностей в глубь частиц и 
зерен и соответствующего ухудшения качества сращивания [2]. 
Поэтому предварительный отжиг образцов не проводился, а 
стабилизация структуры была обеспечена повышением темпе-
ратуры аустенитизации при нагреве перед ТО и ВТМО (950 °С). 
Последеформационное термическое упрочнение осуществляли 
по двум схемам: закалка с 950 °С в 10%-ном водном растворе 



  126

NaCl с последующим низким отпуском при 200 °С, 1 ч; ВТМО не-
посредственно после ГШ (степень пластической деформации 35 
– 40 %), ТГш = 1200 °С. Подогрев подстуженных деформирован-
ных образцов перед закалкой проводили при 950 °С, 3 мин, а по-
следующий низкий отпуск – при 200 °С, 1 ч. 

Качество межчастичного сращивания оценивали по величи-
не вязкости разрушения К1с, которую определяли в процессе ис-
пытаний на изгиб при – 196 °С в соответствии с методикой [5, 6]. 
Механические свойства при растяжении (предел прочности σв, 
относительное удлинение δ, относительное сужение ψ) и удар-
ную вязкость КС определяли по стандартным методикам. 

Зависимости К1с (ССМ) термообработанных ГДПС с микродо-
бавками алюминия имеют экстремальный характер, аналогич-
ный описанному ранее для образцов в состоянии после ГШ  
(рис. 1, кривая 1) [3].  

Улучшение качества межчастичного сращивания и соответ-
ствующий рост значений К1с при увеличении ССМ в интервале 0 ÷ 
0,2 масс. % связаны с восстановлением поверхностных оксидов 
углеродом в процессе нагрева перед ГШ. Дальнейшее повыше-
ние ССМ до 1,0 масс. % обусловило снижение показателей К1с, 
вызванное охрупчивающим воздействием продуктов распада ау-
стенита. Значения К1с микролегированных ГДПС существенно 
превышают соответствующие характеристики образцов-
свидетелей (кривая 2). Помимо улучшения качества межчастич-
ного сращивания немаловажным оказалось тормозящее влияние 
алюминия на растворимость углерода в железе. Известно, что 
вокруг атомов Al и Si, растворенных в жидком или твердом желе-
зе по типу растворов замещения, образуется «углеродный ваку-
ум» [7]. Это обусловливает формирование прослойки бейнита, 
прилежащей к межчастичной поверхности сращивания (МЧПС). 
В зависимости от ССМ микротвердость бейнита изменяется в ин-
тервале 360 – 450 HV. В структуре образцов-свидетелей бейнит-
ная прослойка отсутствует. Следует отметить, что ранее форми-
рование ферритной или бейнитной прослойки вблизи МЧПС на-
блюдалось на образцах углеродистых ГДПС, полученных на ос-
нове измельченной стружки стали У8, а также на модельных об-
разцах «сталь Ст. 3 – порошок Al ПА-4», в состоянии после ГШ 
[8, 9]. Отсутствие такой прослойки в структуре исследованных в 
настоящей работе образцов-свидетелей после ТО связано, по 
всей видимости, с выравниванием состава зерен и частиц по уг-
лероду в процессе аустенитизации. 
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Зависимости характеристик прочности и пластичности мик-
ролегированных ГДПС и образцов-свидетелей имеют монотон-
ный характер. Можно отметить некоторое увеличение значений 
σв в результате микролегирования (Рис. 1, ср. кривые 3 и 4). По-
вышение показателей KC, δ и ψ оказалось существеннее, так как 
последние в большей степени зависят от качества межчастично-
го сращивания (кривые 5 - 10) [10]. Влияние углерода на значе-
ния σв, δ, ψ, КС связано, как и в компактных сталях, с упрочнени-
ем твердого раствора и образованием продуктов распада аусте-
нита. В низкоуглеродистых сталях основной фон структуры – 
бейнит с микротвердостью 360 – 390 HV. При повышении ССМ 
возрастает количество мартенситной составляющей. Структура 
среднеуглеродистых сталей – бейнито-мартенсит (600 – 700 HV) 
и остаточный аустенит. Мартенсит крупноигольчатый, соответст-
вует 9-му баллу (шкала № 3 ГОСТ 8233 – 56). В высокоуглероди-
стых сталях наблюдается мелкоигольчатый мартенсит (балл 3 – 
5, 750 – 780 HV) с остаточным аустенитом. 

Описанные выше результаты свидетельствуют о том, что 
микролегирование алюминием обеспечивает повышение струк-
турно чувствительных характеристик ГДПС после ТО. На устой-
чивость переохлажденного аустенита и прокаливаемость каче-
ство межчастичного сращивания существенного влияния не ока-
зывает. В работе [11] отмечалось, что фазовое превращение в 
первую очередь инициируется в термодинамически неустойчи-
вых зонах – на старых межчастичных границах (после миграции 
МЧПС в глубь зерен частицы – Д.В.Ю., К.Х.С.). Следовательно, 
скорость распада аустенита при охлаждении определяется, в 
основном, количеством примесей и дефектов структуры, которое 
в малой степени зависит от качества сращивания, улучшаемого 
за счет микролегирования. 

Зависимости К1с (ССМ) микролегированных ГДПС после 
ВТМО имеют экстремальный характер (Рис. 2, кривая 1). Как и в 
случае термообработанных образцов максимум К1с наблюдается 
при ССМ = 0,2 масс. %. Однако его абсолютное значение оказа-
лось на ~ 16 % выше. Проведение ВТМО вызвало также некото-
рое увеличение показателей К1с образцов-свидетелей по срав-
нению с состоянием после ТО (рис. 2, кривая 2). Тем не менее, 
они не достигли уровня микролегированных ГДПС. 
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Рис. 1.  Зависимости механических свойств ГДПС после ТО 
от содержания углерода: 1, 3, 5, 7, 9 – образцы с микродо-
бавкой 0,27мас.% Al; 2, 4, 6, 8, 10 – образцы-свидетели уг-
леродистых ГДПС. 1, 2 – К1С; 3, 4 – σв; 5, 6 – КС; 7, 8 – ψ; 9; 

10  – δ 
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Рис. 2.  Зависимости механических свойств ГДПС после 
ВТМО от содержания углерода. Обозначения кривых  

соответствуют указанным на Рис. 1. 
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Характер зависимостей σв, КС, δ, ψ (ССМ) не отличается сущест-
венным образом от описанного выше для термообработанных ГДПС. 
Анализ результатов, представленных на Рис.2, свидетельствует о 
том, что проведение ВТМО не оказало заметного влияния на проч-
ность всех исследованных ГДПС (кривые 3, 4). В противоположность 
этому можно отметить ощутимый положительный эффект ВТМО по 
отношению к показателям пластичности. В частности, для среднеуг-
леродистой микролегированной стали ПК40 (ССМ = 0,4 масс. %) зна-
чения КС увеличились в среднем на 20 %, ψ – на 129 %, δ – в 3,3 
раза. Проведение ВТМО позволило также существенно повысить 
пластические свойства образцов-свидетелей, хотя их абсолютные 
показатели оказались ниже соответствующих показателей микроле-
гированных ГДПС. 

Структура ГДПС после ВТМО в целом имеет вид, аналогич-
ный описанному выше для состояния после ТО. Отличие заклю-
чается в некотором повышении дисперсности продуктов распада 
аустенита. Значения микротвердости бейнита низкоуглероди-
стой микролегированной ГДПС составили 380 – 410 HV. Мартен-
сит, образовавшийся при ВТМО средне- и высокоуглеродистых 
микролегированных ГДПС – мелкоигольчатый, с микротвердо-
стью 750 – 850 HV (балл 3 - 5). В структуре сталей наблюдаются 
прослойки феррита (низкоуглеродистая сталь) или бейнита 
(средне- и высокоуглеродистые стали), прилежащие к МЧПС, 
обогащенным алюминием. 

Улучшение показателей механических свойств образцов по-
сле ВТМО связано с влиянием нескольких факторов. При ВТМО, 
как и при ТО, обеспечиваются условия для сохранения дефект-
ной субструктуры материала частиц, сформировавшейся в про-
цессе механоактивации и ГШ. Кроме того, за счет совмещения 
процессов протекания фазовых превращений и деформации 
уменьшаются напряжения II-го рода. В результате рентгеновско-
го анализа установлено, что у термообработанных образцов 
микролегированной ГДПС (ССМ = 0,4 масс. %) величина микро-
деформации Δа/a – 0,32 %; размер областей когерентного рас-
сеяния (ОКР) D – 20 нм; плотность дислокаций ρд – 7,5 · 1011 см– 

2. Для аналогичных по составу образцов после ВТМО эти значе-
ния составили, соответственно, 0,12 %; 19 нм и 8,3 · 1011 см–2. 
Снижение напряжений II-го рода обусловливает уменьшение ох-
рупчивающего влияния продуктов распада аустенита как в объ-
еме материала, так и в зонах, прилежащих к МЧПС. Это обеспе-
чивает возможность более полной реализации эффекта улуч-
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шения качества межчастичного сращивания за счет микролеги-
рования алюминием. В образцах-свидетелях последний фактор 
не действовал, поэтому, несмотря на улучшение показателей 
пластичности, значения К1с существенно не повысились. 

Выводы: 
1. Наличие алюминия в зонах межчастичных контактов способ-

ствует формированию в структуре ГДПС после ТО и ВТМО прослоек 
феррита (низкоуглеродистая сталь) или бейнита (средне- и высоко-
углеродистые стали), что снижает охрупчивание МЧПС. 

2. Оптимальное сочетание показателей механических 
свойств и качества межчастичного сращивания микролегирован-
ных алюминием углеродистых ГДПС обеспечивает ВТМО. 

3. Снижение напряжений II-го рода при ВТМО за счет со-
вмещения процессов протекания фазовых превращений и де-
формации обусловливает уменьшение охрупчивающего влияния 
продуктов распада аустенита и создает условия для более пол-
ной реализации эффекта улучшения качества межчастичного 
сращивания при микролегировании алюминием. 
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Введение. В общем объёме потребления конструкционных 

материалов в настоящее время наблюдается тенденция опере-
жающего роста доли термопластов, армированных углеродны-
ми, полимерными и другими непрерывными волокнами с объём-
ным содержанием до 70 %. Стимулом для этого является посто-
янно растущая потребность в таких материалах авиационной и 
судостроительной промышленности, автомобилестроении, про-
изводства медицинской, спортивной и другой техники, нуждаю-
щейся в лёгких материалах, комплексно удовлетворяющих ши-




