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Исследовано влияние концентрации кремния (15wt.%, 17wt.% и 20wt.%) и отжига при 540 ◦C на

микроструктуру, упругие, микропластические свойства и микротвердость заэвтектических сплавов Al–Si–Cu.
Методами растровой электронной микроскопии, рентгенодифракционного анализа и акустических измерений

изучены распределение зерен по размерам, параметры кристаллической решетки, модуль Юнга, логариф-

мический декремент и напряжение микропластического течения. Отжиг вызывает укрупнение зерен и

релаксацию внутренних напряжений, что сопровождается снижением упругих и прочностных характеристик.

Максимальная деградация свойств наблюдается у сплава с 20wt.% Si, тогда как состав с 17wt.% Si

демонстрирует наилучший баланс стабильности структурных и механических параметров. Результаты

показали, что выбор оптимального состава зависит от условий эксплуатации. Исследование представляет

практический интерес для проектирования изделий на основе силуминов.
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Введение

Силумины с большим содержанием кремния широко

применяются в автомобилестроении при изготовлении

поршней, гильз в двигателях внутреннего сгорания,

деталей дизелей и других устройств [1]. Жесткие эксплу-

атационные требования инициируют широкие исследова-

ния микроструктуры, прочности, пластичности и других

физико-механических свойств этих материалов [2–4].
Тройные силумины с медью и магнием эффективно

модифицируются термообработкой и старением, что

способствует увеличению прочности [5,6].
В промышленности широкое распространение

получили трехкомпонентные сплавы Al–Si–Cu (с содер-

жанием кремния до 20%, например, АК18 или АЛ26) c

дополнительным легированием, вызывающим появление

интерметаллидов и дисперсионное упрочнение [7], в

частности, сплав Al-15wt.%Si-2wt.%Cu на основе силу-

мина, исследуемый в настоящей работе. Такие сплавы

имеют повышенную жаропрочность и сопротивляемость

износу. Влияние добавки меди к бинарному сплаву

Al-12wt.%Si было исследовано в [8]. Показано, что сплав

Al-12wt.%Si-4.5wt.%Cu имел предел прочности на раз-

рыв выше на 37.3%, чем бинарный сплав Al-Si на 37.3%.

Увеличение содержания кремния в силумине выше

эвтектического (12.5wt.%) вызывает падение величины

предельной прочности из-за роста локальных напряже-

ний на тонких первичных кристаллах кремния пластин-

чатой формы. Поэтому в настоящее время ведутся актив-

ные исследования по изменению формы и уменьшению

размера первичных и эвтектических кристаллов кремния

различными способами.

В работе [9] был рассмотрен процесс получения

заэвтектического сплава Al-Si при направленной кри-

сталлизации с повышенной скоростью затвердевания,

которая обеспечивала смещение эвтектической точки

в сторону увеличения содержания кремния и получе-

ния полностью эвтектической волокнистой структуры.

Направленная кристаллизация сплава осуществлялась

вытягиванием образца из расплава через формообра-

зователь с воздушным охлаждением (способ Степано-

ва). Исследовалось затвердевание при скорости 1mm/s,

соответствующей скорости охлаждения около 10 ◦C/s.

Сплав имел повышенную прочность при растяжении

и рекордные значения относительного удлинения при

разрушении. Кроме того, было показано, что сплав с

тонкой волокнистой структурой, полученной способом

Степанова, обладает повышенной прочностью в допол-

нение к улучшению физико-механических свойств при

химической модификации [10].
В связи с этим представлялось перспективным приме-

нение метода направленной кристаллизации для улуч-

шения свойств коммерческого сплава Al–Si–Cu, т. е.

получение трехкомпонентного сплава c мелкозернистой

структурой эвтектики (α-Al)–Si при смещенной в сторо-

ну большего содержания кремния эвтектической точки

на равновесной диаграмме Al–Si за счет повышенной

скорости затвердевания.

Формирование мелкозернистой структуры и появле-

ние дисперсных выделений в алюминиевых сплавах, по-
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лученных направленной кристаллизацией, приводит [9] к
изменению физико-механических и микропластических

свойств, а дополнительная термомеханическая обработ-

ка вызывает изменения как напряжения микропластиче-

ского течения, так и прочностных характеристик [9,11].
Настоящая работа посвящена изучению влияния тер-

мообработки на структуру, микротвердость, упругие и

микропластические свойства силумина Al–Si–Cu, что и

развивает исследования, начатые в [12,13].

1. Методика исследований

Для исследований были выбраны сплавы

Al-x wt.%Si-2wt.%Cu (x = 15, 17 и 20), далее

обозначаемые как Al-x%Si. При температуре около

700 ◦С методом направленной кристаллизации были

выращены исходные слитки в виде лент длиной 0.5m

с прямоугольным поперечным сечением 15× 3mm2.

Предварительно расплав выдерживался при 800 ◦С в

течение 3 h с периодическим перемешиванием для гомо-

генизации состава и вытягивался со скоростью 0.8mm/s

через чугунную плиту с прямоугольным отверстием при

воздушном струйном охлаждении. Состав материала

выращенных лент был определен методом энергети-

ческой дифракционной спектроскопии многократными

измерениями на разных участках поверхностей вдоль

направления вытягивания. Содержание кремния было

дополнительно проверено методом оптико-эмиссионной

спектроскопии как на продольном, так и поперечном

сечении лент. Из лент вырезались образцы для дальней-

ших исследований структуры и свойств. Образцы были

изучены до и после проведения отжига при T = 540 ◦С

в течение 4 h и последующего охлаждения с печью.

Подробно методика получения образцов и результаты

исследования составов сплавов представлены в [12].

1.1. Структурные исследования методами
растровой электронной микроскопии
и рентгеноспектрального микроанализа

Структурные исследования проводились с использо-

ванием растрового электронного микроскопа (РЭМ)
JSM 7001F (JEOL, Japan), оснащенного детектором

HKL Nordlys EBSD, и системой энергодисперсионно-

го рентгеноспектрального микроанализа (ЭДС) INCA

PentaFETx (Oxford Instruments, England). Методом ди-

фракции обратного рассеяния электронов (ДОРЭ) были

получены карты кристаллографических ориентировок,

построены гистограммы зерен по размерам и гистограм-

мы границ зерен по углам разориентировки. В ходе

измерений образец облучался сфокусированным пучком

электронов с энергией 10 keV под углом 70◦ к нормали.

В ходе сканирования электронным пучком поверхности

регистрировалась дифракционная картина, по результа-

там автоматической расшифровки которой определялась

ориентация кристалла [14]. Размер области сканирова-

ния составил 80× 80µm2, шаг сканирования — 200 nm.

Для приготовления полированных сечений использова-

лась установка MultiPrep 8 (Allied, San Francisco, CA,

USA) с последовательным уменьшением абразивного

зерна для механической шлифовки сечения. Финишная

полировка поверхности шлифа проводилась широким

пучком ионов аргона на установке ионного травления и

полировки 1061 SEM Mill (Fischione, Export, PA, USA).

Распределение элементов по площади образцов по-

лучали путем сканирования области поверхности элек-

тронным пучком с энергией электронов 10 keV с изме-

рением в каждой точке спектра возбуждаемого рентге-

новского излучения. В результате были построены карты

распределения интенсивности выбранных спектральных

линий (Al-Kα1, Si-Kα1). Для обработки изображений

использовалась программа ImageJ. Карта распределения

Si сохранялась в режиме градаций серого цвета. После

настройки яркости и контраста проводилась фильтрация

шумов и сглаживание с целью максимально устранить

шумы вне областей, содержащих Si. Затем для автома-

тического вычисления площади искомых областей про-

водилась бинаризация изображения методом пороговой

обработки. Параметры подбирались так, чтобы форма и

размеры областей Si на обработанном изображении мак-

симально соответствовали исходной ЭДС-карте. Далее,

используя функцию анализа частиц, определялись гра-

ницы и площадь областей, содержащих Si. Погрешность

определения относительной площади составила ±1%

(здесь и далее относительные погрешности параметров

приведены в %).

1.2. Рентгенодифракционные измерения

и анализ

Рентгенодифракционные (РД) измерения и анализ

проведены по методике, изложенной в [15]. Использо-

ван настольный порошковый дифрактометр D2 Phaser

(Bruker AXS, Germany) в геометрии Брэгг–Брентано с

CuKα излучением (λ = 1.54018�A) и линейным детек-

тором LYNXEYE. Измерения образцов проводились в

диапазоне 2θ = 5.6− 140◦ с шагом 0.02◦ и накоплением

сигнала. Суммарное время в точке составляло: 495 и

660 s для образцов Al-15%Si и Al-20%Si соответственно

и ∼ 1320 s для остальных образцов. Образцы крепились

на монокристаллический Si(119) малофоновый держа-

тель без вращения. Температура измерений (312 ± 2)K.

Рентгенофазовый анализ выполнен в программе

EVA [16] с использованием базы PDF-2 [17]. Параметры

РД рефлексов (наблюдаемый угол Брэгга, максимальная

и интегральная интенсивности и полная ширина на

половине максимума (FWHM)) для анализа были полу-

чены с помощью программы Fityk [18]. После введения

угловых поправок 12θzero и 12θdispl [15], параметры a

элементарных ячеек фаз Al и Si (кубические) рассчи-

таны программой Celsiz [19]. Расчетная плотность ρX
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определена по стандартной формуле [14]:

ρX =
Mcell ·Ca.m.u.

Vcell · 10−24
, (1)

где ρX — РД плотность в g/cm3, Mcell — масса

элементарной ячейки в a.m.u. (atomic mass units),
Ca.m.u. = 1.660539066 · 10−24 g/a.m.u. — коэффициент

для пересчета a.m.u. в граммы, Vcell = a3 — объем

элементарной ячейки кубических фаз в �A3.

Параметры микроструктуры (средний размер кри-

сталлитов D и абсолютное значение средней микроде-

формации εs для фаз Al и Si) определены анализом

профилей рефлексов программой SizeCr [19] методами

графика Вильямсона–Холла (WHP) и графика размер–
микродеформация (SSP) [20,21]. Использованы коэффи-

циенты KScherrer = 0.94 [22] и Kstrain = 4 [23]. Надежность
аппроксимации оценивалась коэффициентом детермина-

ции Rcod [19,21].

1.3. Акустические измерения

Для изучения модуля Юнга, внутреннего трения и

микропластических свойств был использован резонанс-

ный метод составного пьезоэлектрического вибратора.

Подробное описание методики можно найти в [15,24].
Суть метода состоит в том, что с помощью пьезоэлек-

трического кварцевого преобразователя в испытуемом

стержне (образце), приклеенном к кварцу, возбуждается

продольная стоячая ультразвуковая волна. Акустическая

система (составной вибратор, состоящий из пьезокварца

с исследуемым образцом) настраивается в резонанс

на определенной частоте возбуждающего электрическо-

го напряжения. Зная резонансную частоту составного

вибратора и резонансную частоту пьезокварца, можно

определить резонансную частоту образца по формуле

f · m = f 2 · m2 − f q · mq. (2)

Здесь f и m, f q и mq — соответственно резонансные

частоты и массы образца и кварца, а f 2 и m2 — частота

и масса составного (двойного) вибратора; m2 = m + mq .

По аналогичной формуле рассчитывается декремент

образца δ :

δ · m = δ2 · m2 − δq · mq. (3)

Модуль упругости (Юнга) E рассчитывается по формуле

E = 4ρ(l · f )2. (4)

В (4) ρ и l соответственно плотность и длина образца.

Плотность для расчета по выражению (4) бралась из

денситометрических измерений (ρD).
Резонансная методика дает возможность менять в ши-

роких пределах амплитуду колебательной деформации

ε (амплитуду колебательного напряжения σ = Eε). При

достаточно больших амплитудах, когда исследуемый

материал выходит в нелинейную область, можно изучать

неупругие (микропластические) свойства акустическим

методом. Данные по микропластическим свойствам по-

лучаются на основе измерений модуля E и декремента

упругих колебаний δ, когда при больших ε в материале

образца возникает нелинейное, амплитудно-зависимое

поглощение

δh = δ − δi (5)

и амплитудно-зависимый дефект модуля Юнга

(1E/E)h = (E − Ei)/Ei . (6)

Здесь Ei и δi — значения модуля Юнга и декремента,

измеряемые при малых амплитудах, где модуль E и

декремент δ еще не зависят от ε.

Акустические измерения в широком диапазоне ам-

плитуд позволяют оценить также механические (мик-
ропластические) свойства материалов в привычных

для обычных механических испытаний координатах

”
напряжение−деформация“. Для этого по оси ординат

откладываются значения амплитуд колебательных на-

пряжений

σ = E · ε (закон Гука), (7)

а по оси абсцисс — нелинейная неупругая деформация

εd = ε · (1E/E)h. (8)

Погрешность в определении амплитуды и декремента

составляет величину около 5%. Модуль Юнга на одном

образце определяется с погрешностью менее 0.02%.

1.4. Денситометрические измерения

Определение плотности ρD образцов производилось

гидростатическим методом на аналитических весах

Shimadzu AUW 120D (Shimadzu Corporation, Japan) с ис-
пользованием денситометрической приставки SMK-301.

Данный метод позволяет определить интегральную

плотность образцов с высокой точностью, необходимой

для оценки изменения плотности образцов после различ-

ных воздействий. Для прецизионного определения плот-

ности использовались образцы сплавы Al-x%Si массой

порядка 5 g, в качестве жидкости — дистиллированная

вода. Измерения проводились при 20 ◦С. Относительная

погрешность определения плотности 1ρD/ρD не превы-

шала 0.02%.

1.5. Микротвердость

Измерение микротвердости проводилось по стандарт-

ной процедуре (микротвердость по Викерсу) на твердо-

мере ПМТ-3 (ОАО
”
ЛОМО“, Санкт-Петербург, Россия)

с использованием алмазной четырехгранной пирамиды

(угол при вершине 136◦), которая вдавливалась в по-

верхность образца под нагрузкой 1N с выдержкой 10 s.

После снятия нагрузки диагонали отпечатка измерялись

с помощью оптического микроскопа Carl Zeiss Vert. A1,

оснащенного цифровой камерой Axiocam Color 208.
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Для расчета микротвердости использовали усредненное

значение диагонали, подставляемое в формулу

HV =
0.189 · F

d2
, (9)

где F — нагрузка в N, d — средняя длина диагонали в

mm.

2. Результаты эксперимента

2.1. Микроструктурные исследования

Как отмечалось выше, в настоящей работе исследо-

вались три сплава с Al-x%Si различным содержанием

кремния — 15wt.%, 17wt.% и 20wt.%. Рассмотрим

результаты электронно-микроскопических исследований.

На рис. 1 приведены гистограммы распределения зерен

по размерам (для поперечного сечения) до и после

отжига, а на рис. 2 — гистограммы распределения

границ зерен по разориентациям для этих же образ-

цов. Для всех образцов после отжига наблюдается

увеличение среднего размера зерен. Можно отметить

следующую тенденцию: с увеличением содержания Si

в сплаве относительное увеличение среднего размера

зерна после отжига уменьшается. Так, наибольший рост

отмечается для образца Al-15%Si — более чем в два

раза. В образце Al-17%Si повышение составило около

30%, а в Al-20%Si — не более 9%. Для распределений

зерен по разориентациям также обнаружена зависимость

от содержания Si, а именно увеличение доли большеуг-

ловых границ (БУГ) зерен. Доля таких границ составила

23%, 30% и 33% для образцов, содержащих 15%,

17% и 20% Si соответственно. После отжига доля БУГ

существенно увеличилась и составила 44%, 49% и 47%.

На распределениях наблюдается появление пика около

45◦, что свидетельствует о формировании произвольно

ориентированных зерен [25]. Повышение концентрации

Si в образцах приводит к заметному изменению в

распределении межзеренных границ — относительное

изменение объемной доли БУГ после отжига составляет

91%, 63% и 42%, что соответствует тенденции роста

среднего размера зерна.

Таким образом, увеличение содержания кремния в об-

разцах замедляет процессы роста зерен и формирования

БУГ. В то же время образец с наибольшим содержанием

кремния (20%) характеризуется наибольшим средним

размером зерна и максимальным содержанием БУГ

среди образцов до отжига.

В [12] было показано, что структура образцов вклю-

чает в себя α-Al дендриты, эвтектику и интерметалличе-

ские соединения. В эвтектике сплава Al-15%Si (до отжи-

га, рис. 3, а) видно большое количество зерен α-Al в виде

мелких включений разной формы. Для выяснения роли

Si были получены ЭДС-карты распределения элементов

в исследуемых образцах. Из анализа рис. 3 и 4 следует,

что до отжига в образцах присутствуют области, со-

держащие одновременно кремний и алюминий, которые

занимают более 40% площади. После отжига форми-

руются области с более высоким содержанием кремния,

круглой или эллипсоидальной формы, меньшего размера

и занимающие значительно меньшую площадь (менее
20%). Например, для образца Al-15%Si до отжига об-

ласть, занятая Si на карте распределения элементов,

составляла 46%, а после отжига уменьшилась до 17%

(рис. 3, c, f). Аналогичное изменение наблюдается и для

образца Al-20%Si. Замечено, что увеличение содержания

Al приводит к росту размеров скоплений кремния в

образце.

2.2. Рентгенодифракционные исследования

На рентгенограммах образцов (рис. 5) доминиру-

ют рефлексы алюминия (Al, пространственная группа

(пр. гр.) Fm3m (225)) [26] и кремния (Si, пр. гр. Fd3m

(227)) [27]. Относительная интенсивность рефлексов Si,

оцененная по отношению максимальных интенсивностей

рефлексов 111 Si и 200 Al (I111 Simax /I200Almax ), составляет

всего ∼ 0.5%−5.3% во всех исследованных образцах

до и после отжига (табл. 1). Имеются также очень сла-

бые рефлексы, относимые к различным модификациям

оксидов кремния [28–31] (отношения пиковых интенсив-

ностей рефлексов этих фаз и 200Al, Imax/I200Almax ≈ 0.1%

в образцах до и после отжига).
Для анализа профилей рефлексов и определения

структурных параметров применялись оба метода: SSP

и WHP; выбор оптимального метода для каждого об-

разца/фазы основывался на максимизации коэффициента

детерминации Rcod (коэффициент детерминации, пока-

зывающий насколько надежны вычисления). Следует

отметить, что наблюдаемые углы Брэгга рефлексов Al

и Si могут отличаться от табличных значений (PDF-2:
00-004-0787 для Al, 01-070-5680 для Si), что, вероятно,
обусловлено наличием примесей (например, Cu, либо Si

в Al и, наоборот, Al в Si) в кристаллических решетках

этих фаз.

Анализ профилей рефлексов Al и Si выявил значения

параметра FWHM/B int в диапазонах 0.71(2)−0.79(4) (Al)
и 0.71(5)−0.76(2) (Si), что соответствует фойгтовской

форме профиля РД-рефлексов, аппроксимируемой псев-

дофункцией Фойгта (pV) [32,33] (здесь FWHM — пол-

ная ширина рефлекса на половине максимума интенсив-

ности, а B int — интегральная ширина рефлекса). По-

этому использовались модификации методов WHP [20]
и SSP [21] для pV-рефлексов. Оба метода профильного

анализа показали близкие результаты по величинам

среднего размера D кристаллитов (областей когерентно-

го рассеяния рентгеновского излучения) и абсолютного

значения средней микродеформации εs , совпадающие в

пределах оцениваемого стандартного отклонения (о.с.о.).
Анализ графиков SSP и WHP для рефлексов Al вы-

явил систематические отклонения экспериментальных

точек, отвечающих интенсивным рефлексам с индексами

Миллера 200 и 400, от аппроксимационной прямой ли-

нии, вдоль которой группировались остальные рефлексы
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Рис. 1. Гистограммы распределения зерен по размерам для сплава Al-x%Si (поперечное сечение) до (a−c) и после (d−f) отжига.

Al с индексами Миллера hkl, отличными от h00. Это,

наряду с аномально высокой интенсивностью рефлек-

сов h00 Al (например, I111Almax /I200Almax = 0.073% − 13.08%

в разных образцах до и после отжига относительно

табличного значения 212.77% согласно карте PDF-2

00-004-0787), однозначно указывает на сильную пре-

имущественную ориентацию кристаллитов Al вдоль на-

правления [100]. В то же время интенсивности ре-

флексов hkl-типа близки к теоретическим (например,

I220Almax /I111Almax = 17.6%−32.6% относительно 22.0%), что
подтверждает отсутствие выраженной ориентации кри-

сталлитов с ориентацией, отличной от [100]. Далее

будем обозначать фазу Al, ориентированную вдоль [100],
к которой относятся рефлексы типа h00, Al[h00] фа-

зой, а неориентированную фазу, к которой относятся

остальные рефлексы hkl, фазой Al[hkl]. Оценки показы-

вают, что в разных образцах доля неориентированной

фазы Al[hkl] составляет лишь 0.073%−13.08% от доли
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Рис. 2. Гистограммы распределения границ зерен по разориентациям для сплава Al-x%Si (поперечное сечение) до (a−c) и

после (d−f) отжига.

ориентированной фазы Al[h00]. Разделение рефлексов,

относимых к Al, на две группы рефлексов по индек-

сам Миллера (h00-рефлексы в одной группе и про-

чие, обозначаемые далее как hkl, в другой) привело

к значительному повышению величины коэффициента

детерминации Rcod в 1.1−12.1 раз до 97.09%−99.65% и

78.54%−97.85% для рефлексов с hkl 6= h00 в случае SSP

и WHP соответственно. Результаты вычислений пара-

метра a кубической элементарной ячейки, РД плотности

ρX , среднего размера кристаллитов D и абсолютного

среднего значения микродеформации εs в них представ-

лены для Al-фаз в табл. 2. Поскольку значения Rcod

в случае SSP для Al были выше, в табл. 2 приведены

величины D и εs, полученные методом SSP.
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Рис. 3. РЭМ-изображения (a, d) и ЭДС-карты распределения алюминия (b, e) и кремния (c, f) в сплаве Al-15%Si до (a−c) и после

отжига (d−f).

Аналогичный анализ рефлексов Si в исследованных

образцах до и после отжига (табл. 1) не выявил

признаков преимущественной ориентации. Их относи-

тельные интенсивности удовлетворительно согласуют-

ся с табличными значениями (см. величины отно-

шения I220 Simax /I111 Simax в табл. 1 как пример). Для фа-

зы Si большие значения коэффициента детерминации

(Rcod = 40.43%−94.93%) были получены для метода

WHP, поэтому в табл. 1 приведены результаты этого

метода.

Рассмотрим, что происходит со структурными и мик-

роструктурными параметрами кристаллических фаз в

образцах в зависимости от доли Si в исходном состоянии

и после отжига. Как видно из табл. 1 и 2, параметры

a кубических элементарных ячеек фаз Al и Si в неото-

жженных образцах отклоняются от табличных значений,

вероятно, из-за примесей (например, растворенного Al

в Si [34]) или микродеформаций. Наибольшие отклоне-

ния параметра a для всех исследованных фаз (Al[h00],

Al[hkl], и Si) наблюдаются для образца Al-17%Si, где так-

же зафиксировано максимальное количество рефлексов

минорных фаз (оксидов Si). После отжига параметр a

фаз в большинстве образцов приближается к таблич-

ным значениям. Исключение — фаза Si в отожженном

образце Al-20%Si, чей параметр a практически не ме-

няется. Плотность ρX (рассчитанная по формуле (1))

для всех исследованных фаз демонстрирует обратную

зависимость от доли Si по сравнению с параметром

кубической элементарной ячейки a , подтверждая мак-

симальное отклонение для Al-17%Si.

Рассмотрим, что происходит с величинами D и εs
после отжига (табл. 1 и 2). В исходном состоянии
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Рис. 4. РЭМ-изображения (a, d) и ЭДС-карты распределения алюминия (b, e) и кремния (c, f) в сплаве Al-20%Si до (a−c) и после

отжига (d−f).

фаза Al[h00] характеризуется размерами кристалли-

тов D в диапазоне 65−147 nm и микродеформациями

εs = 0.060%−0.077%, демонстрируя тенденцию к уве-

личению обоих параметров с ростом содержания Si. Для

фазы Al[hkl] наблюдаются меньшие размеры кристал-

литов (D в 1.1−1.8 раза ниже, чем у Al[h00]) и более

высокие микродеформации (εs в 1.5−2.0 раза выше).
Размеры кристаллитов фазы Si и микродеформаций в

них близки к значениям для Al[hkl].
Отжиг приводит к значительным изменениям. Для

образцов с 15%−17% Si размеры кристаллитов возрас-

тают: в ∼ 3.1 раза для Al[h00], в ∼ 2.2−2.3 раза для

Al[hkl] и в ∼ 4.4−5.4 раза для Si. В большинстве фаз

и составов наблюдается снижение микродеформаций:

в ∼ 1.5−2.1 раза для Al[h00], в ∼ 2.1−2.5 раза для

Al[hkl] и в ∼ 1.8−1.9 раза для Si. Исключением является

образец с 20wt.% Si, для которого размер кристаллита

Al уменьшается примерно на 10% (фаза Al[h00]) либо

остается неизменным (Al[hkl]), а рост кристаллитов Si

выражен слабее (лишь в ∼ 2.1 раза), чем в образцах с

меньшим содержанием Si.

Таким образом, рентгенофазовый анализ подтвер-

дил присутствие в образцах двух фаз Al (Al[h00] и

Al[hkl]), несколько различных по параметрам кубиче-

ской элементарной ячейки и сильно различающихся

по ориентации кристаллитов, их размерам и микроде-

формации в них, а также фазы Si и минорных фаз

оксидов Si. Согласно анализу, доминирующей фазой

в неотожженных образцах является ориентированная

фаза Al[h00]. Отжиг (при 540 ◦C) вызывает наиболее

значительную перестройку фазового состава в образ-

це Al-17%Si: здесь наблюдается заметное увеличение
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Таблица 1. Результаты рентгеновской дифракции для фазы Si, пр. гр. Fd3m (227)

Образцы a , �A ρXRD, g/cm
3 I111 Si

max /I200 Al
max , % FWHM/B int D, nm εs, %

I220 Simax /I111 Simax , %

Al-15%Si 5.43296(19) 2.32659(14) 1.67(2) 0.74(8) 56(27) 0.152(32)
60.3(1.4)

Al-15%Si, an 5.43087(7) 2.32927(5) 4.79(2) 0.74(2) 249(196) 0.078(9)
63.8(582)

Al-17%Si 5.43337(23) 2.32606(17) 5.29(4) 0.73(6) 99(60) 0.136(22)
60.1(7)

Al-17%Si, an 5.43092(6) 2.32921(4) 1.22(1) 0.76(2) 538(468) 0.070(5)
56.4(5)

Al-20%Si 5.43296(19) 2.32659(14) 0.58(1) 0.71(5) 57(17) 0.093(23)
60.6(8)

Al-20%Si, an 5.43310(79) 2.32641(59) 0.48(1) 0.74(4) 118(9) 0.052(3)
53.8(4)

Si PDF-2 01-070-5680 5.43053(7) 2.32971(5) − − −

61.0

Примечание. an — образец после отжига при T = 540 ◦C.

Таблица 2. Результаты рентгеновской дифракции для фазы Al (пр. гр. Fm3m (225)) отдельно для отражений h00 (фаза Al-[h00])
и отражений с другими индексами Миллера hkl (фаза Al-[hkl])

Образцы Рефлексы a , �A ρX, g/cm
3 FWHM/B int D, nm εs, %

Al-15%Si h00 4.05175(13) 2.6943(1) 0.73(5) 65(23) 0.060(48)

hkl 4.05078(13) 2.6962(1) 0.79(4) 58(4) 0.122(7)

Al-15%Si, an h00 4.04954(6) 2.69872(7) 0.78(1) 202(249) 0.041(30)

hkl 4.05081(5) 2.69618(6) 0.75(3) 180(12) 0.058(2)

Al-17%Si h00 4.05225(3) 2.69331(3) 0.71(2) 146(131) 0.077(29)

hkl 4.05197(11) 2.6939(1) 0.74(3) 84(7) 0.112(5)

Al-17%Si, an h00 4.04913(18) 2.6995(2) 0.776(2) 327(699) 0.051(22)

hkl 4.04987(6) 2.69806(7) 0.74(2) 191(21) 0.052(3)

Al-20%Si h00 4.05134(15) 2.6951(2) 0.74(2) 126(95) 0.072(28)

hkl 4.05129(6) 2.69523(7) 0.74(4) 76(4) 0.108(4)

Al-20%Si, an h00 4.04995(161) 2.6979(19) 0.78(1) 111(68) 0.035(49)

hkl 4.05040(60) 2.6970(7) 0.72(5) 77(3) 0.043(5)

Al PDF-2 00-004-0787 все hkl 4.0494 2.6990 − − −

Примечание: an — образец после отжига при T = 540 ◦C.

доли фазы Al[hkl] (на ∼ 13% согласно пересчету из

относительных интенсивностей наблюдаемых рефлек-

сов) при сопутствующем снижении доли Al[h00]. Для
других составов (Al-15%Si, Al-20%Si) изменения до-

лей фаз были статистически менее выражены. По-

видимому, при отжиге для состава 17wt.% Si происхо-

дит дополнительное упорядочение кристаллитов вдоль

[100].

2.3. Упругие и микропластические свойства:

модуль Юнга, декремент и напряжение

микропластического течения

На рис. 6,7 в качестве примера приведены данные для

состава с 20wt.% Si. Рис. 6, a представляет амплитудные

зависимости модуля Юнга E(ε) и декремента δ(ε) для

одного из исследованных образцов Al-20%Si в исходном
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Рис. 5. РД-данные образцов (введены угловые поправки).
Указаны индексы Миллера hkl наблюдаемых рефлексов Al и

Si. Углы Брэгга рефлексов Al и Si приведены согласно картам

PDF-2 00-004-0787 и 01-070-5680 соответственно. Рефлексы,

возникающие вследствие прохождения остаточного CuKβ из-

лучения через Ni-фильтр, обозначены символом Kβ . Указано

содержание Si (wt.%) в составе измеренных образцов, an —

образец после отжига при T = 540 ◦C.

состоянии, на рис. 6, b показаны E(ε) и σ (ε) для того

же самого отожженного образца, а на рис. 7 приводят-

Рис. 6. Амплитудные зависимости модуля Юнга E и декремента δ образца Al-20%Si (№ 2) до (a) и после отжига (b). Измерения

выполнены при комнатной температуре. Стрелки указывают направление изменения амплитуды.

Таблица 3. Плотность ρD модуль Юнга E, амплитудно-

независимый декремент δi и напряжение микротекучести σs

при неупругой деформации εd = 1.0 · 10−8 для Al-x%Si в

исходном состоянии

Сплав, ρD , g/cm
3 E, GPa δi , 10

−5 σs , MPa

номер образца

(№ 1) Al-15%Si 2.732 77.59 8.4 21

(№ 2) Al-15%Si 77.98 9.3 20

(№ 1) Al-17%Si 2.737 77.93 10.0 18

(№ 2) Al-17%Si 78.23 9.2 20

(№ 3) Al-17%Si 77.89 8.9 25

(№ 1) Al-20%Si 2.730 78.34 8.5 20

(№ 2) Al-20%Si 79.13 9.2 23

(№ 3) Al-20%Si 78.33 9.1 22

ся зависимости напряжения микропластического тече-

ния (диаграммы микропластического деформирования)
σ (εd).
Надо сказать, что результаты для всех исследованных

образцов разных сплавов качественно похожи друг на

друга. Получить представление о разбросе данных на

разных образцах одного и того же сплава можно в

табл. 3.

Табл. 4 демонстрирует влияние отжига на примере

образцов №2 всех изученных сплавов. Как видно, отжиг
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Рис. 7. Диаграммы микропластического деформирования об-

разца Al-20%Si (№ 2). 1 — исходное состояние, 2 — после

отжига при T = 540 ◦C. Измерения выполнены при комнатной

температуре.

при 540 ◦С приводит к уменьшению плотности, модуля

Юнга E и напряжения микропластического течения σs

и к увеличению амплитудно-независимого декремента

δi . Наибольшее влияние отжига наблюдается для сплава

Al-20%Si; наименьшее — для Al-15%Si.

2.4. Микротвердость

Механические свойства сплава на макроуровне харак-

теризовали величиной микротвердости HV по Викерсу.

Для каждого состояния было выполнено не менее 10

отпечатков. Анализируя результаты, представленные в

табл. 4 как среднее арифметическое (в скобках —

стандартное отклонение), можно отметить следующее.

Во-первых, микротвердость образцов в зависимости от

содержания кремния меняется немонотонно. Повышение

содержания Si ведет вначале к снижению микротвер-

дости на 7% от 1519(46) до 1415(40)MPa, а затем

наблюдается его рост на 17% (до 1650(113)MPa —

это максимальное значение HV среди исследованных

образцов Al-20%Si). Во-вторых, отжиг приводит к за-

метному снижению микротвердости для всех образцов.

Для образцов с содержанием 15 и 20wt.% Si уменьше-

ние микротвердости составило около 30%, для сплава

Al-17%Si почти в два раза меньше — на 17%. И, в-

третьих, после отжига микротвердость образцов с 17 и

20wt.% Si практически не отличается и составляет около

1167MPa. Для Al-15%Si после отжига HV = 1075MPa и

является наименьшей величиной среди всех изученных

образцов.

3. Обсуждение

Для анализа взаимосвязи структурных параметров

и механических свойств ниже рассмотрены изменения

микротвердости, модуля Юнга и напряжения микропла-

стического течения в зависимости от состава и термооб-

работки.

Влияние плотности ρ на модуль Юнга E представляет

первостепенный интерес, поскольку ρ входит непосред-

ственно в расчетную формулу для E (формула (4)). На
рис. 8 представлены зависимости плотности образцов

от содержания кремния до и после отжига, полученные

денситометрическим методом (ρD), а также расчет-

ные значения средней плотности (ρX6) по данным РД

(табл. 1 и 2). Для расчета ρX6 были учтены весовые доли

W фаз кремния (15wt.%−20wt.%), алюминия и меди

(2wt.%). Для Cu использовалось ρCu = 8.96 g/cm3 [35].
Для теоретического расчета плотности образцов приме-

нялось значение ρAl = ρX для фазы Al[h00] (табл. 2),
так как определить с высокой точностью содержание

фазы Al[hkl] для каждого образца не представляется

возможным. Отличия в рассчитанных значениях ρX для

фаз Al[h00] и Al[hkl] (табл. 2) появляются в 3−4 знаке

Рис. 8. Экспериментальные (ρD) и расчетные (ρX6) значения

плотности в зависимости от концентрации кремния до (a) и

после (b) отжига.
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Таблица 4. Средний размер зерна dgr , плотность ρD, изменение плотности 1ρD/ρD , модуль Юнга E, изменение модуля Юнга

1E/E, амплитудно-независимый декремент δi , напряжение микротекучести σs при неупругой деформации εd = 2.0 · 10−8 и

микротвердость HV для образцов № 2 сплавов Al-x%Si в исходном и отожженном состояниях

Сплав dgr , µm ρD, g/cm
3 1ρD/ρD, % E, GPa 1E/E, % δi , 10

−5 σs , MPa HV, MPa

Al-15%Si 1.4 2.732 2.1 77.98 1.1 9 27 1519(46)
Al-15%Si an 2.9 2.675 77.08 12 25 1075(75)

Al-17%Si 2.2 2.737 4.8 78.23 4.4 9 28 1415(40)
Al-17%Si an 2.9 2.604 74.76 18 21 1170(92)

Al-20%Si 2.3 2.730 5.3 79.13 12.4 9 31 1650(113)
Al-20%Si an 2.5 2.586 69.28 40 15 1164(63)

Примечание∗ : an — отжиг при 540 ◦С.

и, как показал анализ,
”
игнорирование“ фазы Al[hkl] не

вносит существенных изменений в ход зависимостей,

представленных на рис. 8. В качестве плотности фазы

Si бралось значение ρSi = ρX для фазы Si (табл. 1). Для
расчета теоретических значений плотности применялась

модель обратной смеси:

ρX6 =
100

WAl[h00]
ρAl[h00]

+ WSi

ρSi
+ WCu

ρCu

. (10)

Как видно на рис. 8, средняя плотность образцов зако-

номерно снижается с увеличением содержания кремния

от 15wt.% до 20wt.% вследствие уменьшения доли

более плотного алюминия (ρ ≈ 2.694 g/cm3) и роста

доли менее плотного кремния (ρ ≈ 2.326 g/cm3). Экспе-
риментальные значения плотности, полученные денси-

тометрическим методом (ρD), до отжига систематически

превышают расчетные значения (ρX6), определенные по

данным рентгенодифракционного анализа. Это расхож-

дение, вероятно, обусловлено присутствием неучтенных

рентгеноаморфных интерметаллических фаз. После от-

жига наблюдается обратная картина: ρD становится ниже

ρX6 на 0.05−0.07 g/cm3, что может быть связано с разви-

тием остаточной пористости в ходе термообработки.

Примечательно, что, несмотря на относительно сла-

бое изменение плотности с ростом содержания Si,

модуль Юнга демонстрирует выраженный рост —

от 77.98GPa при 15wt.%Si до 79.13GPa при 20%Si

(табл. 4). После отжига плотность снижается для

всех составов, наиболее значительно для Al-20%Si (до
2.586 g/cm3), а модуль Юнга также уменьшается (макси-
мально на 12.4% для Al-20%Si). Наблюдаемая прямая

корреляция между ρ и E в целом согласуется с форму-

лой (4). Однако более резкое изменение E по сравнению

с ρ указывает на существенный вклад дополнительных

факторов, таких как плотность дислокаций, уровень

внутренних напряжений и кристаллографическая тексту-

ра [36].
Для оценки роли микродеформаций были использо-

ваны данные РД (табл. 1 и 2). До отжига наибольшие

значения εs характерны для образцов с меньшим со-

держанием Si. Отжиг вызывает значительное снижение

εs, особенно в Si-фазе (в 2 и более раза). После

отжига более высокое содержание Si обеспечивает более

эффективную релаксацию напряжений. Высокий уровень

микродеформаций соответствует повышенному модулю

Юнга до отжига. Аналогичная закономерность просле-

живается в фазе Al[h00].

После отжига εs снижается в 1.5−2 раза, что сопро-

вождается снижением E , особенно в Al-20%Si (уменьше-

ние на 12.4%). Это может быть связано с коагуляцией

частиц Si и снижением дисперсионного упрочнения.

Действительно, при сравнении данных рис. 3, c, f и 4, c, f

видно, что после отжига частицы кремния образуют

плотные скопления, причем для образца Al-20%Si эти

включения имеют больший размер. Таким образом, до

отжига между εs и E наблюдается прямая зависи-

мость, а после — обратная (рис. 9), что подчеркивает

роль внутренних напряжений в формировании упругих

свойств материала. Линейный регрессионный анализ

количественно подтверждает выявленные зависимости:

для исходных состояний (рис. 9, a) установлена силь-

ная отрицательная связь (коэффициент детерминации

R2 = 0.9934, показатель значимости p = 0.036), тогда

как для отожженных (рис. 9, b) — сильная положи-

тельная связь (R2 = 0.9998, p = 0.007). Доверитель-

ные полосы (95%), показанные на графиках рис. 9,

подтверждают высокую достоверность аппроксимации.

Содержание кремния влияет на устойчивость структуры

к релаксации: чем выше доля Si, тем сильнее выражено

снижение E после отжига. Напряжение микропластиче-

ского течения (σs) также демонстрирует четкую зави-

симость от микроструктурных параметров (табл. 1, 2, 4).

До отжига σs выше при меньших размерах зерна (dgr)
и кристаллитов (D), а также при высоких внутренних

напряжениях εs. Например, для Al-20%Si σ = 31MPa.

После отжига, сопровождающегося укрупнением зерен

и релаксацией внутренних напряжений, σ снижается до

15MPa для того же состава. Полученные данные свиде-

тельствуют, что сопротивление микропластической де-

формации контролируется совокупностью упрочняющих

факторов: дисперсностью частиц, уровнем микродефор-
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маций и плотностью границ зерен, которые ослабляются

в ходе термообработки.

Логарифмический декремент δi , характеризующий

внутреннее трение, возрастает после отжига, особенно

при увеличении размера dgr зерен (табл. 4). Это указыва-

ет на то, что рост зерна увеличивает потери энергии при

колебательной деформации: в крупнозернистых струк-

турах, по всей видимости, имеется больше подвижных

дислокаций, рассеивающих энергию упругих колебаний

Анализ микротвердости (HV) выявил корреляцию с

размерами кристаллитов (D) фаз Si, Al[h00] и Al[hkl]
(табл. 1, 2, 4). Наблюдаемое снижение HV для образца

Al-17%Si в исходном состоянии вероятно обусловле-

но максимальными размерами кристаллитов во всех

фазах (рис. 10, а). Напротив, повышенная твердость

Al-20%Si согласуется с минимальными значениями D.

На рис. 10, b приведена зависимость изменения сред-

него размера кристаллитов 1D/D и микротвердости

1HV/HV, определяемых как

1D/D =
|D − Dan|

D
. (11)

Рис. 9. Зависимость модуля Юнга E от микродеформаций

εs для образцов до (a) и после (b) отжига. Пунктиром

обозначены 95%-е доверительные интервалы вокруг линейных

зависимостей E(εs).

Рис. 10. a — зависимость микротвердости HV (символы в

виде треугольников) и размеров кристаллитов D (РД) фаз

Si (квадратики) и Al[h00] (кружки) от содержания Si до

отжига; b — зависимость относительного изменения размеров

кристаллитов 1D/D и микротвердости 1HV/HV от содержания

Si после отжига.

1HV/HV =
|HV − HVan

|

HV

, (12)

где D и HV — параметры в исходном состоянии, Dan

и HVan
— после отжига. После отжига относитель-

ное изменение микротвердости, как следует из данных

рис. 10, b, сильнее коррелирует с изменением размеров

кристаллитов фазы Si, чем с другими фазами (рис. 10, b).
Данные ДОРЭ-анализа подтверждают рост средне-

го размера зерен после отжига (dgr в табл. 4),
что сопровождается снижением микротвердости HV на

17%−30%. Отжиг, вызывая рост зерна, способству-

ет снижению количества границ, которые препятству-

ют движению дислокаций, и соответственно снижению

твердости.

Заключение

Проведенное исследование сплавов Al-xSi-2wt.%Cu

(x = 15wt.%, 17wt.% и 20wt.%) показало следующее.

1. Увеличение содержания Si от 15wt.% до 20wt.%

приводит одновременно к увеличению модуля Юнга
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и микротвердости (в исходном состоянии), что свя-

зано с формированием мелкозернистой структуры и

повышенными внутренними напряжениями. Напряжение

микропластического течения также возрастает с ростом

содержания Si в сплаве, благодаря дисперсионному

упрочнению и высокой плотности границ зерен.

2. Отжиг при 540 ◦C вызывает снижение модуля Юн-

га, микротвердости и напряжения микропластического

течения для всех образцов. Наибольшая деградация

свойств наблюдается у сплава с 20wt.%Si. Уменьше-

ние механических характеристик связано с релаксацией

внутренних напряжений, коагуляцией частиц Si и укруп-

нением зерен.

3. Наибольшую стабильность по механическим свой-

ствам демонстрирует сплав с 15wt.%Si. Это обусловле-

но меньшим ростом зерен и сохранением части дисперс-

ных выделений. Сплав с 20wt.%Si оказался наименее

устойчив к термообработке: значительное укрупнение

зерен и релаксация напряжений привели к резкому

падению прочностных свойств.

4. В исходном состоянии наилучшие механические

свойства (высокие модуль Юнга, микротвердость и на-

пряжение течения) показал сплав с 20wt.%Si. После

отжига баланс между стабильностью и свойствами де-

монстрирует сплав с 17wt.%Si.

Таким образом, выбор оптимального состава сплава

зависит от условий эксплуатации. Для применений,

требующих высокой прочности без последующей термо-

обработки, предпочтителен сплав с 20wt.%Si. Для изде-

лий, подвергающихся отжигу, оптимальным сочетанием

свойств обладает сплав с 17wt.%Si. Проведенное ис-

следование устанавливает взаимосвязь между составом,

термической обработкой, микроструктурой и комплек-

сом механических свойств заэвтектических силуминов,

предоставляя научную основу для их целенаправленного

использования.
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