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Аннотация. Исследована зеренная структура фольги сплава АК12оч (Al – 12,3 мас. % Si – 0,2 мас. % Fe). 
Фольга получена методом сверхбыстрой закалки из расплава при скорости его охлаждения 105 К/с. Она имеет слоис тую 
микроструктуру, что обусловлено изменением термодинамических условий на границе раздела фаз твер дое тело – 
расплав в процессе затвердевания. Зеренная структура фазы алюминия в слоях фольги изучена ме то дом ди фрак ции 
отраженных электронов. Выявлено, что средний размер зерен в слоях фольги составляет 3,5 и 4,6 мкм. Определено, что 
в слое фольги у прилегающей к кристаллизатору поверхности распределение зе рен по раз мер ным группам является 
би мо даль ным. Дано объяснение формированию участков фольги с крупными (более 10 мкм) и мелкими (менее 5 мкм) 
зернами. Установлено, что в слое фольги у прилегающей к крис тал ли за то ру поверхности наблюдается деформация 
крупных зерен, обусловленная напряжением, которое выз ва но движением верхних слоев расплава. Вращение крис тал-
ли че ской решетки зерна описано с использованием модели Тейлора. Приведены численные значения фактора Тейлора.

Ключевые слова: сплав Al – Si; высокоскоростное затвердевание; микроструктура; зеренная структура; фак-
тор Тейлора.
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Abstract. The grain structure of the foil of АK12оch alloy (Al – 12.3 wt. % Si – 0.2 wt. % Fe) is studied. The foil 
was produced by ultrafast quenching method from the melt at a cooling rate of 105 K/s. It ex hi bits a layered mic ro struc-
tu re, which is due to changes in the thermodynamic conditions at the solid – melt phase during solidification. The grain 
structure of the aluminium phase in the foil layers was examined using backscattered electron diffraction. It was found 
that the average grain size in the foil layers is 3.5 and 4.6 µm. It was determined that in the foil layer adjacent to the 
crys tal li ser surface, the grain size distribution is bimodal. An explanation for the formation of foil areas with large 
(over 10 µm) and small (under 5 µm) grains is provided. It was established that in the foil layer adjacent to the crys-
talliser surface, deformation of large grains occurs due to tensile stress caused by the movement of the upper layers of 
the melt. The rotation of the grain’s crystal lattice is described using the Taylor model. Numerical values of the Taylor 
factor are given.

Keywords: Al – Si alloy; high-speed solidification; microstructure; grain structure; deformation; Taylor factor.

Введение
Такие характеристики силуминов (сплавов Al – Si), как низкая плотность, низкий коэффициент 

линейного расширения и высокая коррозионная стойкость, делают их весьма привлекательными для 
использования в автомобиле-, авиа- и ракетостроении, а также в других отраслях промышленности 
[1– 4]. Сплавы имеют удовлетворительную твердость за счет присутствия кремния, однако образование 
включений кремния в виде пластин приводит к хрупкости изделий. По этой причине основной задачей 
исследователей является поиск способов измельчения включений кремния, а также изменения их формы 
(от пластинчатой к разветвленной, в идеале к равноосной дисперсной). 

Особое внимание уделяется эвтектическим сплавам, обладающим низкой вязкостью и низкой темпе-
ратурой плавления. Механические свойства сплава Al – Si могут быть улучшены путем модификации 
эвтектического кремния, предполагающей введение добавок [5; 6], а также за счет управления пара-
метрами затвердевания, в первую очередь за счет увеличения скорости охлаждения расплава. Однако 
при использовании традиционных методов литья, в том числе метода литья под давлением, уве ли-
че ние скорости охлаждения расплава ограничено из-за конечной массы отливки [7]. В связи с этим  
перс пек тив ным методом представляется высокоскоростная кристаллизация, которая осуществляется 
при синтезе дисперсных порошков распылением расплава, а также при лазерной, электронно-лучевой 
и ионно- плазмен ной обработке поверхности, получении фольги методом сверхбыстрой закалки из распла-
ва [8 –10]. Скорость охлаждения расплава при применении названных методов составляет 105–107 К/с, 
что на 3 – 4 порядка выше максимально достижимой скорости кристаллизации при использовании тра-
диционных методов литья. Сверхвысокие скорости охлаждения расплава обеспечивают измельчение 
структурных составляющих до субмикронных размеров и улучшение механических свойств, в том числе 
повышение твердости и пластичности [10; 11].

Ранее было установлено, что высокоскоростное затвердевание, реализуемое при сверхбыстрой за-
кал ке из расплава, позволяет синтезировать эвтектические сплавы Al – Si с наноразмерными час ти ца ми 
крем ния [12; 13], что обеспечивает увеличение микротвердости сплава в 4 –5 раз. Поскольку кон цент-
рация алюминия в эвтектике Al – Si составляет 88 мас. %, зеренная структура алюминия влияет на 
функ цио наль ные характеристики силумина. Тем не менее в подавляющем числе публикаций пред став лен 
ана лиз фазы кремния. Цель настоящей работы – исследование влияния высокоскоростного зат вер де-
ва ния (скорость охлаждения расплава составляла 105–107 К/с) на зеренную структуру эвтектического 
си лумина.
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Материалы и методы исследования
В работе представлены результаты исследования зеренной структуры промышленно выпускаемого 

сплава АК12оч. Сплав имеет следующий состав: Al – 12,3 мас. % Si – 0,2 мас. % Fe. 
Фольга получалась методом сверхбыстрой закалки из расплава при выплескивании капли расплава 

на внутреннюю поверхность вращающегося цилиндра – кристаллизатора. Диаметр кристаллизатора 
равнялся 25 см, его линейная скорость вращения составляла 20 м/с. Температура капли расплава до-
стигала 600 – 630 °С. Фольга затвердевала в виде чешуек длиной 50 –100 мм, шириной 10 –15 мм и тол-
щиной 50 –100 мкм. Для исследований отбиралась фольга толщиной 70 – 90 мкм.

Микроструктура и морфология поверхности фольги изучались с помощью сканирующего электрон-
ного микроскопа LEO-1455VP (Carl Zeiss, Германия). Для приготовления шлифа поперечного сечения 
использовалась полировальная установка TegraPol-25 (Struers, Дания), а также применялась методика 
полировки алюминиевых сплавов фирмы-производителя.

Зеренная структура образцов исследовалась методом дифракции обратно отраженных электронов, 
который реализовывался с помощью приставки фазового анализа HKL Channel 5 (Oxford Instruments, 
Великобритания) к растровому электронному микроскопу LEO-1455VP. При использовании метода 
была зарегистрирована картина кикучи-линий, которая была получена из локальной области поверх-
ности образца и в которой происходит дифракция обратно отраженных электронов узкого электронного 
пучка микроскопа. Область генерации электронов по глубине составляла несколько десятков на но мет-
ров, по поверхности – около 0,2– 0,3 мкм2. Ориентация кристаллической решетки заданного элемента 
устанавливалась путем сравнения экспериментальной картины кикучи-линий с рассчитанными для ис-
следуемой фазы картинами из базы данных [14]. Погрешность определения ориентации составила 0,5°. 
При исследовании зеренной структуры производилось сканирование по точкам поверхности образца.  
Шаг сканирования задавался в зависимости от увеличения. При увеличении ×5000 шаг составлял 0,2 мкм, 
при увеличении ×10 000 он был равен 0,1 мкм. 

Зеренная структура анализировалась в приповерхностных слоях фольги у прилегающей к кристалли-
затору поверхности (поверхность А) и свободно затвердевающей поверхности (поверхность В). Для изу-
че ния зеренной структуры часть чешуйки фольги отрезали перпендикулярно направлению течения рас-
плава, затем ее разделяли на два образца параллельно направлению течения расплава для исключения 
влияния толщины фольги на зеренную структуру.

Результаты и их обсуждение
На рис. 1 представлены изображение микроструктуры поперечного сечения фольги сплава АК12оч 

и карта распределения кремния в нем. Фольга сплава Al – Si имеет слоистую микроструктуру с различным 
распределением элементов. В слое А, прилегающем к поверхности А, наблюдается однородное распреде-
ление алюминия, кремния и железа. В слое В, прилегающем к поверхности В, выявляются микродендриты 
первичного алюминия. На карте распределения кремния, полученной методом рентгеноспектрального 
микроанализа, микродендриты алюминия представляют собой темные участки (см. рис. 1, б). В межден-
дритном пространстве находятся включения эвтектического кремния. На изображении микроструктуры 
поперечного сечения фольги светлые включения принадлежат фазе, содержащей железо (см. рис. 1, а). 
Исследование элементного состава слоев показало постоянство состава по толщине фольги [15].  

Рис. 1. Микроструктура поперечного сечения фольги сплава АК12оч (а)  
и распределение кремния в нем (б)

Fig. 1. Microstructure of the cross-section of АK12och alloy foil (a)  
and the distribution of silicon within it (b)
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Как было показано в предыдущих работах авторов данной статьи [12; 13; 15], причиной формиро-
вания слоистой микроструктуры является изменение термодинамических условий на границе раздела  
фаз твер дое тело – расплав. При сверхбыстрой закалке из расплава его охлаждение обеспечивается теп-
ло от во дом на массивную медную подложку кристаллизатора. В начальный момент времени теплоотвод 
осу щес тв ля ет ся при непосредственном взаимодействии атомов расплава и кристаллизатора с макси-
мальным ко эф фи ци ен том теплопередачи [16; 17]. Достигаемое до начала затвердевания переохлаждение 
расплава также имеет мак си маль но возможное значение, что приводит к химически безразделительной 
кристаллизации в слое А, зак лю чаю щей ся в образовании пересыщенного твердого раствора на основе 
α-Al и в его последующем рас па де с выделением наноразмерных частиц кремния. После формирования 
затвердевшего слоя теп ло пе ре да ча осу щес тв ля ет ся через него, что обусловливает уменьшение коэф-
фициента теп ло пе ре да чи [18]. Пе ре ох лаж де ние расплава также снижается за счет выделения скрытой 
теплоты плавления. По этой причине зат вер де ва ние в слое В протекает при более равновесных условиях: 
оно начинается с образования первичных ден дри тов α-Al и завершается выделением смеси алюминия 
и эвтектического кремния в междендритном пространстве.

На рис. 2 приведены изображения микроструктуры и карты зеренной структуры поверхностей фоль-
ги сплава АК12оч, а также представлена схема окраски зерен, заданная в соответствии с проекциями 
плоскостей на обратной полюсной фигуре. На схеме окраски зерен указаны индексы плоскостей зерен, 
лежащих в плоскости исследуемой поверхности. Темными линиями окрашены высокоугловые границы 
зерен с углом разориентации более 10°. Белые линии соответствуют малоугловым границам зерен, угол 
между которыми составляет от 2° до 10°.

 

Рис. 2. Микроструктура поверхностей фольги сплава АК12оч (а – поверхность А; в – поверхность В),  
их зеренная структура (б – поверхность А; г – поверхность В) и схема окраски зерен (д)

Fig. 2. Microstructure of the surfaces of АK12оch alloy foil (a – surface A; c – surface B),  
their grain structure (b – surface A; d – surface B) and the grain colouring scheme (e)

В таблице отражены результаты программной обработки размерных характеристик зерен (средне-
го (dср), минимального (dмин) и максимального (dмакс) размеров зерна), полученные при объединении 
результатов исследований нескольких участков поверхностей А и В. В целях определения размера зерна 
рассчитывалась его площадь. За размер зерна принимался диаметр круга соответствующей площади.
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Параметры зерен фольги сплава АК12оч
Parameters of the grains of the АK12och alloy foil

Участок фольги
Размер зерна, мкм

Число зерен
dср dмин dмакс

Поверхность А 4,6 0,6 24,8 724
Поверхность В 3,5 0,2 10,3 165

На рис. 3 представлена информация о распределении зерен в слоях фольги сплава АК12оч по раз-
мер ным группам (для участков, отраженных на рис. 2). В слое А в основном присутствуют мелкие 
зерна размером менее 5 мкм. Однако крупные зерна, площадь которых превышает 50 мкм2, занимают 
зна чи тель ную долю общей площади слоя. На вставке, отображенной на рис. 3, а, приведена карта зерен 
площадью более 50 мкм2 (см. схему окраски зерен на рис. 2, д). Занимаемая ими площадь составляет 
33 % от общей площади участка. 

Рис. 3. Распределение зерен в слоях фольги сплава АК12оч (а – слой А; б – слой В) по размерным группам
Fig. 3. Distribution of grains in the layers of АK12оch alloy foil (a – layer A; b – layer B) by size groups

На рис. 4 приведены данные о разориентации соседних и случайно выбранных зерен в слоях фольги 
сплава АК12оч (пунктирная линия соответствует теоретически рассчитанному распределению при отсут-
ствии корреляции в ориентации зерен). Анализ показал, что в слое А наблюдается большая доля соседних 
зерен с углом разориентации менее 10°, что свидетельствует о повышенной плотности малоугловых 
границ. В слое В корреляция в ориентации зерен не наблюдается, малоугловые границы практически 
отсутствуют. Согласно полученным данным зеренная структура слоя А отличается наличием крупных 
вытянутых зерен, образующихся в участках с гладкой поверхностью. В таких участках охлаждение 
расплава осуществляется при теплопередаче между медной подложкой и расплавом. Достигается мак-
симально возможная скорость охлаждения расплава, а именно 107 К/с [17; 18]. В участках, содержащих 
лагуны, теплопередача происходит частично через воздух лагун, что снижает скорость охлаждения рас-
плава до 105 К/с [19]. По этой причине скорость роста зерен в гладких участках выше, чем в участках 
с лагунами; размер зерен, находящихся в гладких участках, достигает десятков микрон. 

На рис. 5 представлены изображения микроструктуры участка поверхности А фольги сплава АК12оч 
и его зеренной струк ту ры (стрелкой указано направление течения расплава). Крупные зерна часто имеют 
вытянутую форму вдоль направления растекания расплава и содержат высокую концентрацию малоуг-
ловых границ. На карте зе рен ной структуры видно, что окраска областей одного зерна, соответствующая 
ориентации кристаллической решетки, изменяется. Наличие высокой плотности малоугловых границ 
и изменение цвета участков зерна сви де тельст ву ют о его деформации в результате приложенного на-
пряжения. Деформация зерен, растущих в слое А, может быть обусловлена напряжением, создаваемым 
потоком текущего вязкого переохлажденного расплава. 

Для установления связи между направлением приложенного напряжения (направлением течения расплава) 
и деформацией зерна сформирован массив точек, относящихся к одному зерну. На рис. 6, а, представлено 
изображение выбранного зерна фазы алюминия (см. схему окраски зерен на рис. 2, д). Светлыми линиями 
выделены малоугловые границы зерна с углом разориентации не более 10°. На рис. 6, б, приведен профиль 
разориентации углов кристаллической решетки вдоль линии сканирования поверхности L – LI, который по-
казывает, что внутри зерна практически непрерывно осуществляется поворот кристаллической решетки. 
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Рис. 4. Распределение соседних и случайно выбранных зерен в зависимости от угла разориентации  
между ними в слоях фольги сплава АК12оч (а – слой А; б – слой В) 

Fig. 4. Distribution of neighbouring and randomly selected grains depending on the misorientation angle  
between them in the layers of АK12оch alloy foil (a – layer A; b – layer B)

Рис. 5. Микроструктура участка поверхности А фольги сплава АК12оч (а) и его зеренная структура (б)
Fig. 5. Microstructure of the surface area A of the АK12оch alloy foil (a) and its grain structure (b)

Рис. 6. Выбранное зерно фазы алюминия (а)  
и разориентация углов кристаллической решетки вдоль линии сканирования поверхности L – LI (б)

Fig. 6. Selected grain of the aluminium phase (a) 
 and misorientation of the crystal lattice angles along the surface scan line L – LI (b)
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Как известно, для активации пластической деформации необходимо достичь напряжения сдвига, ко-
торое зависит от ориентации монокристалла. При приложении растягивающего напряжения деформация 
сначала активируется в определенной системе скольжения (плоскостях и направлениях), для которой 
обеспечивается наибольшее напряжение сдвига. В кристалле алюминия c ГЦК-решеткой имеется 4 раз-
личные плоскости скольжения {111} с 3 направлениями скольжения <110 > в каждой плоскости, т. е. 
12 воз мож ных систем скольжения. 

Напряжение сдвига, разрешенное в направлении скольжения (τ), представляет собой отношение при-
ложенной в направлении скольжения силы (Fcosλ) к площади плоскости скольжения ( A

cosβ
):

� � � �� cos cos ,

где σ – приложенное напряжение ( F
A

); β – угол между приложенной силой и нормалью к плоскости сколь-

жения; λ – угол между приложенной силой и направлением скольжения. Значение величины cos cos ,� �  

называемой фактором Шмида, показывает, насколько легко происходит скольжение для конкретной 
системы скольжения. Во время пластической деформации поликристалла фактор Шмида изменяется 
в объеме зерна и в каждом зерне. Минимальное значение разрешенного напряжения сдвига, необходимое 
для начала скольжения, называется критическим разрешенным напряжением сдвига (τc) [20]. Предел 
текучести (σy) для монокристалла, который деформируется скольжением в одной системе скольжения, 
связан с фактором Шмида и критическим разрешенным напряжением сдвига следующим образом:

�
� �

�y c�
1

cos cos
.

При однородной деформации поликристалла должен быть обеспечен неразрывный контакт зерен 
без образования пор на границах. Для описания деформации поликристаллов Г. И. Тейлор предложил 
модель, согласно которой для поддержания контакта между всеми границами зерен во время деформации 
в каждом зерне должны работать не менее 5 независимых систем скольжения [21]. Наиболее благопри-
ятно ориентированные системы скольжения имеют наибольший фактор Шмида. В модели Тейлора для 
заданного направления приложения силы рассчитываются значения инвертированного фактора Шмида 
для всех систем скольжения. Фактор Тейлора вычисляется путем усреднения суммы инвертированных 
факторов Шмида для 5 наиболее благоприятных систем скольжения в каждой точке зерна. Модель Тей-
лора можно записать в виде � �� m c , где m – фактор Тейлора, рассчитанный по формуле

m

ii

�
� ��

�
1

5

1

1

5

cos cos
.

� �

В поликристалле отдельные зерна начинают деформироваться при различных разрешенных напря-
жениях сдвига из-за их индивидуальной ориентации [22]. 

На рис. 7 приведено изображение выбранного зерна фазы алюминия, окраска которого соответствует 
схеме распределения значений фактора Шмида, рассчитанных для каждой экспериментальной точки 
в зерне при нагрузке, приложенной в указанном стрелкой направлении. Темными линиями выделены 
малоугловые границы зерен. В большей части объема зерна фактор Шмида имеет максимальное значе-
ние, равное 0,5. Ориентация зерна благоприятна для развития деформации при приложении напряжения 
в направлении F. 

Рис. 7. Выбранное зерно фазы алюминия (а),  
окраска которого соответствует схеме распределения значений фактора Шмида (б)

Fig. 7. Selected aluminium phase grain (a),  
the colouring of which corresponds to the scheme of the distribution of Schmid factor values (b)
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Модель Тейлора позволяет провести анализ деформации зерна в поликристаллической фольге спла-
ва АК12оч, полученного при высокоскоростном затвердевании методом сверхбыстрой закалки из рас-
плава. На рис. 8 представлено изображение выбранного зерна фазы алюминия, окраска которого со-
ответствует схеме распределения значений фактора Тейлора, а также приведены экспериментально 
полученные ориентации кристаллической решетки в субзернах данного зерна. При деформации под 
действием сил трения текущего расплава ориентация кристаллической решетки в зерне изменяется. 
Фактор Тейлора отличается в разных частях одного и того же зерна от 2,38 до 3,22. Приложенное на-
пряжение приводит к повороту кристаллической решетки таким образом, что кристаллографическая 
плоскость, расположенная параллельно исследуемой поверхности фольги, изменяется от (212) к (101). 
Наблюдаемая деформация поверхностных зерен достигается при напряжениях, которые могут быть вдвое  
ниже напряжений, необходимых для деформации поликристаллического образца в целом, поскольку 
преодоление сопротивления окружающих зерен в объеме не требуется [23]. По этой причине напряже-
ния, вызываемые движением переохлажденного расплава, который обладает повышенной вязкостью, 
являются достаточными для деформации растущего зерна при его благоприятной ориентации.

Рис. 8. Выбранное зерно фазы алюминия,  
окраска которого соответствует схеме распределения значений фактора Тейлора,  

и ориентации кристаллической решетки в его субзернах
Fig. 8. Selected aluminium phase grain,  

the colouring of which corresponds to the scheme of the distribution of the Taylor factor values,  
and orientations of the crystal lattice in its subgrains

С учетом обнаруженного эффекта деформации зерен фольги сплава АК12оч, обусловленного воздей-
ствием сил трения слоев текущего расплава, можно утверждать следующее. Течение расплава необходимо 
считать дополнительным фактором неравновесности процесса затвердевания наряду с высокой скоростью 
охлаждения расплава, переохлаждением, достигаемым до начала затвердевания, и изменяющимися при 
затвердевании условиями на границе раздела твердое тело – расплав. 

Заключение
Высокоскоростное затвердевание сплава Al – 12,3 мас. % Si – 0,2 мас. % Fe, реализуемое методом 

сверх быст рой закалки из расплава, при скорости охлаждения расплава 105 К/с приводит к образованию 
микрокристаллической структуры фольги со средним размером зерен 3,5 и 4,6 мкм. Повышение ско-
рости охлаждения расплава до 107 К/с вызывает увеличение скорости кристаллизации и появление зерен 
длиной до 25 –30 мкм, вытянутых вдоль направления растекания расплава. Кристаллическая решетка 
зерен, находящихся в слое фольги у прилегающей к кристаллизатору поверхности, претерпевает поворот, 
вызванный силами трения текущего расплава. Приложенное напряжение приводит к повороту кристал-
лической решетки таким образом, что кристаллографическая плоскость, расположенная параллельно 
исследуемой поверхности фольги, меняется от (212) к (101).
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