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ВЛИЯНИЕ МИКРОДОБАВКИ ИНДИЯ НА СТРУКТУРУ
И УПРОЧНЕНИЕ БИНАРНЫХ Al–Cu-СПЛАВОВ
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С использованием термодинамических расчетов в программе Thermo-Calc, а также эксперимен-
тальных методов, включая просвечивающую электронную микроскопию (ПЭМ) высокого разре-
шения, изучено влияние микродобавки индия In на изменение фазового состава и характер упроч-
нения в результате термической обработки сплавов Al–1.5% Cu и Al–3.5% Cu (мас. %). Показано,
что введение 0.1 мас. % In приводит к полному подавлению естественного старения в сплаве Al–
3.5% Cu. Однако In значительно интенсифицирует процесс распада алюминиевого твердого раство-
ра (Al) при искусственном старении, что обеспечивает преимущества микролегированных сплавов
по сравнению с базовыми сплавами как по времени достижения максимального упрочнения, так и
по твердости. В частности, после старения на максимальную прочность твердость сплава Al–3.5%
Cu–0.1% In на ~20% выше твердости базового сплава (124 против 105 HV), а твердость сплава Al–
1.5% Cu–0.1% In более чем на 60% выше твердости базового сплава Al–1.5% Cu (59 против 37 HV).
Анализ с использованием ПЭМ показал, что наблюдаемое повышение твердости при старении
сплавов с микродобавкой обусловлено формированием существенно более дисперсной структу-
ры продуктов старения (средний линейный размер упрочняющей θ'-фазы уменьшается с 100 до
50 нм) при более высокой плотности распределения частиц.
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ВВЕДЕНИЕ
Бинарные сплавы на основе системы Al–Cu яв-

ляются классическим примером термоупрочняе-
мых материалов на основе алюминия, исследова-
ния которых в начале 20 века обосновали возмож-
ность упрочнения сплавов путем старения [1]. На
протяжении последующих лет интенсивное изуче-
ние данного явления позволило Cu-содержащим
сплавам закрепиться в качестве основного кон-
струкционного материала для легких ответствен-
ных деталей авиакосмической техники и маши-
ностроения [1–3].

На сегодняшний день исследования Al–Cu-
сплавов остаются актуальными, о чем свидетель-
ствуют современные публикации по уточнению
двойной диаграммы состояния [4, 5], характера
кристаллизации [6], механизмов старения [7, 8] и
пластической деформации [9], а также влияния
легирования [10–15]. Например, в недавней рабо-
те [10] показана возможность повышения терми-
ческой стабильности бинарных Al–Cu-сплавов,
легированных Y и Er в количестве более 2 мас. %.
Несмотря на положительные результаты, исполь-

зование редкоземельных металлов во многих слу-
чаях нерационально из-за их высокой стоимости.
Более того, они труднорастворимы даже в жид-
ком алюминии и требуют применения лигатур.

К эффективным методам повышения свойств
Al–Cu-сплавов также относится микролегирова-
ние (до 0.1 маc. %) элементами Sc [11], Ag [12], Cd,
Sn, In [12–15], которые способствуют повыше-
нию плотности выделений и уменьшению линей-
ного размера упрочняющих дискообразных ча-
стиц θ'-и θ"-фаз, являющихся метастабильным
модификациями фазы θ-состава Al2Cu [7]. Заве-
домо можно утверждать, что микролегирование
легкоплавкими элементами группы Cd, Sn, In
представляется более целесообразным, чем доро-
гостоящими серебром и редкоземельными метал-
лами. Среди тройки Cd, Sn, In, микролегирова-
ние кадмием нашло отражение в марочном спла-
ве АМ4.5Кд ГОСТ 1583–93, который в состоянии
Т6 (искусственное старение на максимальную
прочность) способен иметь временное сопротив-
ление 490 МПа. Однако пары кадмия, образую-
щиеся при литейном производстве, крайне ток-
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сичны [16], что обусловливает целесообразность
его замены, в частности оловом или индием. По
сравнению с оловом влияние индия на двойные
Al–Cu-сплавы освещено в меньшей степени, что
определило тему данного исследования.

В работе конца 20 века [17] показано, что до-
бавка 0.05 мас. % In в сплав Al–4% Cu способству-
ет практически двукратному снижению времени
достижения пика твердости и повышению упроч-
нения примерно на 20% после старения при 130 и
190°C. Аналогичный эффект был достигнут в си-
лумине марки 357 [18], в результате чего удалось
повысить его твердость в состоянии Т6 на 20 HV.
Схожие результаты были получены в сплавах си-
стем Al–Cu–Mg [19] и Al–Mg–Si [20].

Механизм упрочнения микродобавками лег-
коплавких элементов до сих пор остается дис-
куссионным. В работе [17] авторы утверждают,
что на начальных стадиях старения формирова-
ние предвыделений, содержащих In, происходит
на дислокационных петлях, образованных в ре-
зультате коалесценции вакансионных класте-
ров. В свою очередь, эти частицы являются ме-
стами гетерогенного зарождения θ'-фазы, что
способствует ускорению процесса распада алю-
миниевого твердого раствора (далее (Al)). В более
поздней работе [21] способом атомной томогра-
фии и просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) было показано на примере олова, что
на начальных стадиях старения происходит фор-
мирование сферических выделений β-Sn на кото-
рых зарождается θ'-фаза.

Учитывая высокий практический потенциал
микролегирования легкоплавкими элементами,
данная работа преследует цель исследовать влия-
ние относительно малоизученной добавки In на
процессы старения в сплавах на базе системы
Al‒Cu. В частности, были поставлены следую-
щие задачи:

1 – изучить особенности структуры сплавов
Al–1.5% Cu и Al–3.5% Cu с добавкой 0.1 мас. % In
при литье и упрочняющей термообработке;

2 – определить влияние 0.1 мас. % In на упроч-
нение Al–Cu-сплавов в процессе изотермическо-
го старения.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДЫ
В качестве объектов исследования были полу-

чены слитки 10 × 40 × 180 мм четырех модельных
сплавов, номинально содержащих 1.5% и
3.5% Cu и легированных 0.1% In (в мас. %). Их
фактический состав был определен способом
спектрально-эмиссионного анализа (спектро-
метр ARL3460) и представлен в табл. 1. Плавку
проводили при 750°C в электрической печи со-
противления GRAFICARBO в графитовом тигле
без использования защитных флюсов и операций

рафинирования. Общая масса плавки для каждо-
го сплава составляла 200 г. В качестве шихтовых
материалов использовали алюминий марки А99
(99.99% Al, ГОСТ 11069–2001), медь марки М1
(99.9% Cu, ГОСТ 859–2001) и индий (99.999%,
ГОСТ 10297–94). После ввода каждой добавки
проводили перемешивание графитовой палоч-
кой. Перед разливкой выдерживали 10 мин и сни-
мали шлак. Контроль температуры осуществляли
термопарой с градуировкой ХА (хромель-алю-
мель). Скорость охлаждения при литье в графито-
вую форму составляла около 40°C/с.

Первичный анализ фазового состава проводили
с использованием программы Thermo-Calc v.3.1 и
базы данных TCAl4.0 [22]. Экспериментальные
образцы изучали в литом и термически-обрабо-
танном состоянии – после гомогенизации по ре-
жиму 505°С, 8 ч, последующей закалки в воду и
выдержки при комнатной температуре в течение
7 сут (естественное старение, режим Т4), а также
после искусственного изотермического старения
при температуре 175°С и дискретных выдержках 2,
6, 8, 15 и 18 ч. Микроструктуру и состав фаз изучали
на сканирующем электронном микроскопе (СЭМ)
TESCAN VEGA 3, укомплектованном приставкой
для спектрального микроанализа (МРСА) Oxford
Instruments. Тонкую структуру изучали на просве-
чивающем электронном микроскопе JEM2100.
Контроль упрочнения проводили способом изме-
рения твердости методом Виккерса согласно ГОСТ
2999–75 на установке DUROLINE MH-6 (нагрузка
1 кгс, выдержка 10 с) и удельной электропровод-
ности (УЭП) с помощью вихретокового структу-
роскопа ВЭ-26НП.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Количество In было выбрано исходя из необ-
ходимости достижения его полного растворения
в алюминии в результате нагрева под закалку. Со-
гласно монографии [23] в системе Al–Cu–In от-
сутствуют тройные промежуточные соединения,
а растворимости Cu и In в (Al) соответствуют зна-
чениям, справедливым для двойных систем Al–
Cu и Al–In. В системе Cu–In возможно образова-
ние промежуточных соединений на основе меди,
чего не наблюдается в области алюминиевого уг-
ла при переходе к тройной системе Al–Cu–In.
Как видно из разреза, представленного на рис. 1а,

Таблица 1. Состав модельных сплавов (в мас. %)

Сплав Cu In Al

Al3.5Cu 3.71 0.00 96.29
Al3.5Cu0.1In 3.74 0.11 96.15
Al1.5Cu 1.65 0.00 98.35
Al1.5Cu0.1In 1.64 0.10 98.26
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расслоение жидкой фазы наблюдается при кон-
центрациях более ~0.25% In при 1.5% Cu. Эта гра-
ница снижается на 0.025% с каждым увеличением
концентрации Cu на 1%. В то же время при
0.1% In процесс кристаллизации включает обра-
зование жидкости богатой In при температуре
495°C, которая одинакова при выбранных содер-
жаниях 1.5% Cu и 3.5% Cu. При этой же темпера-
туре одновременно происходит выделение вто-
ричной фазы Al2Cu в сплаве с 3.5% Cu, тогда как
при меньшей концентрации Cu она выделяется
при 400°C. Соответственно, вышеуказанные яв-
ления сопровождаются резким снижением кон-
центрации In и Cu в (Al), что наглядно представ-
лено на зависимости состава твердого раствора от

температуры (рис. 1б). Кристаллизация сплавов
заканчивается при температуре плавления In
(156°C, линия солидус на рис. 1а).

При изучении литой структуры модельных
сплавов не выявлено отклонений от аналогичной
структуры литейных сплавов типа АМ5. Она мало
изменяется с добавкой In за исключением при-
сутствия малых вкраплений легкоплавкой фазы,
отличающейся на СЭМ-изображениях более ярким
цветом по сравнению с основной фазой Al2Cu. Ана-
логичные структуры, например, можно наблю-
дать в работе [24], где рассматривается альтерна-
тивная добавка олова. Гораздо больший интерес
представляют фактические микроструктуры спла-
вов после обработки по режиму Т4. Можно ожи-
дать, что в условиях анализа методом СЭМ, эти
микроструктуры будут справедливы также для со-
стояния после искусственного старения. Очевид-
но, что наблюдение полукогерентных выделений θ',
образующихся в процессе этой операции, требует
более высокого разрешения, реализуемого в ме-
тоде ПЭМ.

Выбранная температура обработки на твердый
раствор (505°C) является характерной для боль-
шинства Cu-содержащих марочных литейных
алюминиевых сплавов [25] и обеспечивает одно-
фазное состояние модельных сплавов, исследуе-
мых в данной работе. Согласно расчету (рис. 1б)
при 505°C состав твердого раствора соответствует
составу сплава, т.е. предполагается полное раство-
рение легирующих элементов в (Al). Расчет фазо-
вого состава продуктов распада при температуре
старения 175°C (табл. 2) показывает, что в модель-
ных сплавах Al3.5Cu и Al3.5Cu0.1In может образо-
вываться ~6 мас. % метастабильной упрочняю-
щей фазы θ', а в сплавах Al1.5Cu и Al1.5Cu0.1In ~
2 мас. %. Ввиду отсутствия других упрочняющих
факторов частично когерентные выделения θ'-фа-
зы будут являться основной причиной повышен-
ной прочности сплавов после термообработки.
Микроструктурный анализ образцов в состоя-
нии Т4 показал, что в сплаве Al1.5Cu наблюдается
однофазная структура, а в сплаве Al1.5Cu0.1In на
фоне (Al) присутствуют округлые частицы легко-
плавкой фазы размером до 1 мкм (рис. 2а). Напро-
тив, в структуре Al3.5Cu обнаружились не полно-
стью растворенные компактные частицы фазы
Al2Cu размером до 3 мкм, а в структуре сплава
Al3.5Cu0.1In на границах θ-фазы присутствуют
включения In (рис. 2б). Тем не менее, согласно
представленным результатам МРСА (табл. 2) и
картам распределения элементов (рис. 2) в струк-
туре закаленных сплавов с 3.5% Cu, большая часть
меди содержится в твердом растворе (Al). С другой
стороны, следует отметить, что абсолютная ошибка
при определении концентрации In методом МРСА
(~0.1 мас. %) не позволяет получить достоверных
данных относительно содержания In в (Al). Оче-
видно, что изучение его растворимости требует

Рис. 1. (а) Политермический разрез системы Al–Cu–
In при 1.5% (сплошная линия) и при 3.5% Cu (пунк-
тирная линия) и (б) расчетная зависимость количе-
ства Cu и In в (Al) от температуры в сплавах
Al1.5Cu0.1In (сплошная линия) и Al3.5Cu0.1In (пунк-
тирная линия).
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более прецизионных методов анализа. Однако
присутствие вкраплений частиц In в структуре за-
каленного сплава указывает на то, что его раство-
римость в (Al) существенно ниже 0.1 мас. %.

Измерение удельной электропроводности, ко-
торая крайне чувствительна к структурно-фазо-
вым трансформациям, в совокупности с резуль-
татами по изменению микротвердости позволяет
получить первичные данные о процессах, проте-
кающих при старении сплавов. Как можно судить
из рис. 3а, по сравнению с литым состоянием, в
состоянии Т4 УЭП сплавов закономерно ниже,
что связано с насыщением алюминиевого твердо-
го раствора медью и индием при закалке. Для
сплавов с 1.5% Cu этот эффект сопровождается
малым снижением твердости c ~40 до ~35 HV
(рис. 3б). Напротив, для базового сплава Al3.5Cu
в аналогичном состоянии наблюдается повыше-
ние твердости по сравнению с литым состоянием с
45  до 74 HV. При этом в сплаве Al3.5Cu0.1In твер-
дость остается на прежнем уровне (52 HV). Подоб-
ное различие в поведении сплавов с 3.5% Cu объ-
яснено в работе [13] и может быть связано с по-
давлением формирования зон ГП, так как

образование атомно-вакансионных комплексов с
In приводит к снижению концентрации свобод-
ных вакансий, необходимых для диффузии ато-
мов меди.

В процессе искусственного старения преиму-
щество In-содержащих сплавов выявляется уже
после 2 ч выдержки. При сравнении сплавов
Al1.5Cu и Al1.5Cu0.1In это преимущество составля-
ет всего 5 единиц (35 против 40 HV), а при сравне-
нии сплавов Al3.5Cu и Al3.5Cu0.1In уже 24 единицы
(91 против 115 HV). Максимум твердости сплава
Al3.5Cu0.1In достигается после шести часов изотер-
мической выдержки, тогда как для базового
Al3.5Cu сплава требуется свыше 8 ч. После старения
на максимальную прочность сплав Al3.5Cu0.1In об-
ладает более чем в два раза большей твердостью
по сравнению с состоянием Т4. Аналогичный
прирост для сплава Al3.5Сu составил всего 40%.
Из-за малой объемной доли упрочняющих ча-
стиц θ' для низколегированного базового сплава
Al1.5Cu практически не наблюдается роста твер-
дости в процессе старения. Напротив, твердость
сплава Al1.5Cu0.1In возросла практически в два
раза (до 59 HV). Можно утверждать, что твер-

Таблица 2. Результаты МРСА твердого раствора (Al) после закалки (состояние Т4) и расчетная доля вторичных
фаз при 175°C

* Расчет произведен для измеренного состава твердого раствора (Al); Al – основа.

Сплав
Состав (Al) при 505°C, мас. % Доля фаз при 175°C, мас. %*

Сu In Al θ’ In

Al3.5Cu 3.74 ± 0.22 0.00 Основа 6.20 0.00
Al3.5Cu0.1In 3.64 ± 0.18 0.12 ± 0.10 Основа 6.02 0.12
Al1.5Cu 1.59 ± 0.12 0.00 Основа 2.20 0.00
Al1.5Cu0.1In 1.54 ± 0.12 0.08 ± 0.10 Основа 2.11 0.08

Рис. 2. Микроструктуры и карты распределения элементов в сплавах Al1.5Cu0.1In (а) и Al3.5Cu0.1In (б) в состоянии Т4.
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дость сплавов с 3.5% Cu более, чем в два раза вы-
ше вследствие более высокой объемной доли вы-
делений θ'-фазы. Тем не менее примечательно,
что всего 0.1% In позволяет упрочнить базовый
сплав Al1.5Cu, не склонный к упрочнению при
старении, практически вдвое в процессе анало-
гичного старения. Следует также отметить, что, в
сравнении с закаленным состоянием, распад (Al)
приводит к повышению электропроводности
сплава (рис. 3а). Однако электропроводность
сплавов с малой добавкой In в процессе изотер-
мического старения оказывается несколько вы-
ше, чем для базовых сплавов. Данное обстоя-
тельство указывает на более полный распад алю-
миниевого твердого раствора, что, в том числе,
является следствием интенсификации процессов
старения в сплавах с малой добавкой.

Полученные результаты повышения твердости
могут быть связаны с модифицирующим эффек-
том малой добавки In и вкладом малого размера
упрочняющих частиц, который согласно модели
Орована [26] является гораздо более существен-

ным фактором, чем их объемная доля. Для уста-
новления причин наблюдаемого упрочнения на
примере сплавов Al3.5Cu и Al3.5Cu0.1In была ис-
следована тонкая структура сплавов в состоянии
Т6. Как видно из рис. 4а, в сплаве без In выделе-
ния выглядят как штрихи, представляющие собой
характерные поперечные разрезы относительно
редких дискообразных частиц фазы θ'. Их линей-
ный размер в некоторых областях достигает
~200 нм при преобладающем размере ~100 нм.
При сравнении с In-содержащим сплавом, пре-
имущество по твердости последнего очевидно свя-
зано с по крайней мере двукратным снижением
преобладающего размера выделений (~ до 50 нм) и
заметным увеличением их плотности распределе-
ния (рис. 4б). Изображения, полученные при
атомном разрешении (рис. 4в, 4г), позволяют бо-
лее надежно идентифицировать выделения как
фазу θ'. Видно, что толщина выделений также
уменьшилась с добавкой In c ~4 до ~2.5 нм.

Согласно источникам [13–15], основной кине-
тический эффект от малой добавки In связан с вы-
сокой энергией связи In с вакансиями. Последняя
составляет по разным данным 0.24–0.43 эВ [27] и
наравне с показателями других легкоплавких эле-
ментов (Cd, Sn) является доминирующей над
аналогичной энергией связи традиционных леги-
рующих элементов, в частности, Cu (<0.2 эВ).
Как показано в работе [13], в процессе выдержки
при температуре искусственного старения проис-
ходит освобождение “связанных” индием вакан-
сий, что способствует ускорению диффузионного
массопереноса в процессе распада алюминиевого
твердого раствора и последующего формирования
продуктов старения. Модифицирование структу-
ры продуктов старения, предположительно, связа-
но со снижением термодинамического барьера
образования критического зародыша. Согласно
различным литературным источникам, возмож-
но несколько механизмов объясняющих роль
индия в данном процессе. В частности, сообща-
ется о возможной сегрегации малой добавки In
на межфазной поверхности θ'/(Al) [13] или же его
растворение в выделениях θ' [24], сопровождающе-
еся изменением параметра решетки и снижением
упругих напряжений на границе θ'/(Al). Также со-
общается об образовании предвыделений легко-
плавкой фазы, играющей роль эффективной под-
ложки для зародышей θ'-фазы [21]. Следует отме-
тить, что при использованных условиях съемки
при получении ПЭМ-изображений вторичных
выделений In-содержащих частиц в настоящей ра-
боте не обнаружено. Однако для достоверной ин-
терпретации механизмов влияния индия требуется
проведение дополнительных прецизионных ис-
следований сплавов на различных этапах эволю-
ции структуры продуктов старения.

Рис. 3. Кривые зависимости УЭП (а) и твердости (б)
от времени изотермического старения при 175°С
сплавов Al1.5Cu ( ), Al1.5Cu0.1In ( ), Al3.5Cu ( ) и
Al3.5Cu0.1In ( ).
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ВЫВОДЫ
1. Расчетными и экспериментальными методами

изучено влияние 0.1% In на фазовый состав и физи-
ко-механические свойства сплавов Al–1.5% Cu и
Al–3.5% Cu (мас. %) в литом состоянии и после
упрочняющей термической обработки.

2. Показано, что In подавляет процесс есте-
ственного старения, что обусловливает понижен-
ную твердость сплава Al–3.5% Cu–0.1% In в срав-
нении с базовым бинарным Al–3.5% Cu сплавом
после закалки (74 против 54 HV).

3. Показано, что In значительно интенсифи-
цирует процесс распада твердого раствора при
искусственном старении, что обусловливает пре-
имущество по степени упрочнения In-содержа-
щих сплавов как на начальных этапах старения,
так и в состоянии Т6. Максимальная твердость
сплава Al–3.5% Cu–0.1% In достигается после
шести часов изотермической выдержки, тогда как
для базового Al–3.5% Cu сплава требуется свыше
восьми часов выдержки. После старения на мак-
симальную прочность твердость сплава Al–3.5%
Cu–0.1% In на ~20% выше твердости базового

сплава (124 против 105 HV), а твердость сплава
Al–1.5% Cu–0.1% In более чем на 60% выше твер-
дости базового сплава Al–1.5% Cu (59 против
37 HV).

4. Показано, что упрочняющий эффект In свя-
зан с модифицированием вторичных метастабиль-
ных выделений θ'-фазы, что выражается в более
чем двукратном снижении их линейного размера
(со 100 до 50 нм) и межчастичного расстояния. По
нашему мнению, наибольший кинетический вклад
в указанный эффект вносит высокая энергия связи
In с вакансиями, в то врем как оценка термодина-
мического фактора требует дополнительных пре-
цизионных исследований.

Исследование выполнено за счет гранта Россий-
ского научного фонда (проект № 20-79-10373).
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