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Исследовали зависимость межпластинчатого расстояния (λ), микротвердости (HV) и предела прочно-
сти при растяжении (σUTS) от скорости роста (V) для эвтектического сплава Al–Cu–Ti (Al–33 вес. % Cu–
0.1 вес. % Ti). Для этого эвтектический сплав Al–Cu–Ti кристаллизовали при неизменном градиенте
температуры 6.45 K мм–1 в широком интервале изменения скорости роста, от 8.58 до 2039 мкм/с. Затем
выполняли измерения λ, HV и σUTS на образцах направленно кристаллизованного сплава Al–Cu–Ti. За-
висимости λ, HV и σUTS от V для эвтектического сплава Al–Cu–Ti определяли экспериментально с
помощью линейного регрессионного анализа. Полученные результаты сравнивали с аналогичными
экспериментальными результатами, имеющимися в литературе.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе алюминия представляют со-

бой группу изготавливаемых литьем материалов,
уступающих по тоннажу только литью из черных
металлов. Алюминиевые сплавы пользуются по-
вышенным спросом в автомобильной и авиаци-
онной промышленности. Продолжается разра-
ботка новых сплавов, поскольку имеются широ-
кие возможности для улучшения их свойств при
использовании простых и недорогих методов, та-
ких как легирование и кристаллизация в различ-
ных условиях. Для легирования алюминия могут
использоваться самые разные материалы [1]: цинк,
магний, медь, кремний, железо, литий, марганец,
никель, серебро, олово и титан. К наиболее широко
используемым сплавам относятся алюминий–
медь, алюминий–кремний и алюминий–магний.
Отличительные характеристики этих сплавов – лег-
кий вес, высокая температура плавления, хорошая
теплопроводность и исключительная стойкость к
окислению. Сплавы системы Al–Cu широко ис-
пользуются в технических применениях [2].

Кристаллизация и плавление являются фазо-
выми превращениями между твердой и жидкой
фазами материала. Понимание механизма кри-
сталлизации очень важно для направленного воз-

действия на электрические, тепловые и механи-
ческие свойства металлов [3].

При направленной кристаллизации двойных
или тройных эвтектик могут образовываться
строго ориентированные правильные структуры,
состоящие из стержнеобразных волокон или ла-
мелей. Формирование таких структур способно
привести к значительному увеличению прочно-
сти при высокой температуре, сопротивления
разрушению или сопротивления ползучести по
сравнению со структурой обычных литейных
сплавов [4–34].

Как можно видеть из литературных источни-
ков [6–32], эксперименты по направленной кри-
сталлизации обычно проводятся при различной
скорости роста (из расплава) при неизменном
температурном градиенте, и по результатам экс-
периментов определяется влияние скорости ро-
ста (V) на параметры микроструктуры и микро-
твердость (HV).

Цель настоящей работы состояла в экспери-
ментальном исследовании влияния V на величи-
ны λ (межпластинчатое расстояние), HV и σUTS
(предел прочности при растяжении) для эвтекти-
ческого сплава Al–Cu–Ti. Эвтектический сплав

УДК 669.71'3'295:539.53

ПРОЧНОСТЬ 
И ПЛАСТИЧНОСТЬ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 121  № 4  2020

ВЛИЯНИЕ СКОРОСТИ РОСТА НА МЕЖПЛАСТИНЧАТОЕ РАССТОЯНИЕ 427

Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti направленно кри-
сталлизовался со скоростью роста от 8 мкм с–1 до
2300 мкм с–1 при постоянном температурном гра-
диенте 6.45 K мм–1. Значения λ, HV и σUTS измеря-
лись на образцах направленно кристаллизован-
ного сплава Al–Cu–Ti, и зависимость λ, HV и σUTS
от V определялась экспериментально с использо-
ванием регрессионного анализа.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Экспериментальное исследование эвтектиче-
ского сплава Al–Cu–Ti выполняли в несколько
этапов. Эти этапы подробно описаны ниже.

В настоящей работе расплав Al–33 вес. % Cu–
0.1 вес. % Ti приготовляли с использованием алю-
миния 99.99% чистоты, меди 99.99% чистоты и
титана 99.95% чистоты в вакуумной плавильной
печи. Расплав разливали в графитовые тигли, по-
мещенные в печь для горячего розлива с темпера-
турой приблизительно на 50 K выше температуры
плавления выбранного эвтектического сплава, и
затем направленно кристаллизовали до получе-
ния целого образца.

Каждый образец повторно нагревали до тем-
пературы на 100 K выше температуры плавления в
печи Бриджмена и кристаллизовали при неиз-
менном температурном градиенте 6.45 K мм–1

при различных скоростях роста из расплава. По-
сле устойчивого роста до 10–12 см образцы закаля-
ли путем быстрого погружения в ванну с водой. По-
дробное описание экспериментальной процедуры
и печи Бриджмена приведено в работах [22–32].

Для выявления микроструктуры образцы по-
сле полирования подвергали травлению в раство-
ре Келлера (1.5 мл HCl, 1 мл HF, 2.5 мл HNO3 и
95 мл H2O) в течение 40–45 с.

Снимки микроструктуры в поперечном сече-
нии образцов выполняли на сканирующем элек-
тронном микроскопе (SEM) линейки LEO. Неко-
торые характерные SEM-изображения структуры
направленно кристаллизованного эвтектическо-
го сплава Al–Cu–Ti в поперечном сечении образ-
цов приведены на рис. 1. Как видно из рис. 1, в
сплаве Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti ячеистая эв-
тектическая микроструктура измельчается при
увеличении скорости роста.

Температуру образца измеряли с помощью че-
тырех изолированных термопар K-типа диамет-
ром 0.25 мм, установленных внутри образца на
расстоянии 4–6 мм друг от друга. Для измерения
расстояния между термопарами (ΔX) фотографи-
ровали их положения. Температуру твердой и
жидкой фазы при росте непрерывно записывали
с помощью компьютерного регистрирующего
устройства. Температурный градиент (G = ΔT/ΔX)
и скорость роста (V = ΔX/Δt) для каждого образца

Рис. 1. Характерные SEM-изображения структуры направленно кристаллизованного эвтектического сплава Al–
33 вес. %–Cu–0.1 вес. %–Ti при неизменном температурном градиенте 4.93 K мм–1.

(а)

V = 8.58 мкм с–1 V = 42.85 мкм с–1

V = 1018.16 мкм с–1 V = 2038.65 мкм с–1
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определяли исходя из измеренных значений ΔT,
ΔX и Δt.

Расчетная погрешность при измерении темпе-
ратурного градиента G и скорости роста V состав-
ляет 1.5 и 2% [41] соответственно.

Межпластинчатое расстояние определяли по
фотографиям микроструктуры в поперечном се-
чении образцов методом секущих [22–27]. При
определении микроструктурных параметров зна-
чение межпластинчатого расстояния измерялось
30–40 раз для сведения до минимума статистиче-
ской погрешности.

Измерения микротвердости выполняли с по-
мощью твердомера модели FutureTech FM700.
Окончательное значение микротвердости опре-
деляли усреднением не менее 30 результатов из-
мерений в поперечном сечении образца (HVT).
Каждый результат определяли усреднением не
менее десяти отдельных измерений, выполнен-
ных случайным образом на поверхности образца.
Расчетная погрешность при измерении микро-
твердости составляет примерно 4% [32].

Предел прочности при растяжении (σUTS) изме-
ряли при комнатной температуре на универсальной
испытательной машине Shimadzu Universal Testing
Instrument (Тип AG–10KNG) при скорости дефор-
мирования 10–3 с–1. Данные, полученные при ис-
пытании на растяжение, могут быть проанализи-
рованы с использованием следующей формулы
для определения напряжения (σ):

(1)

где σ – напряжение в Н/мм2 (или МПа), F – при-
лагаемое усилие (Н), A – исходная площадь попе-
речного сечения образца.

Измерения предела прочности при растяжении
повторяли, по крайней мере, три раза при оси рас-
тяжения параллельной ростовой оси образца. Рас-

2 ,mgF
A r

σ = =
π

четная погрешность при измерении предела проч-
ности на растяжение составляет примерно 2% [32].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Фазовая диаграмма системы Al–Cu–Ti была
определена Золоторевским с сотр. [35]. Раствори-
мость титана в алюминии в твердом состоянии
составляет приблизительно 1.2 вес. % (0.7 ат. %)
при температуре кристаллизации эвтектики
837.13 K [36]. В эвтектической точке (837.13 K)
происходит эвтектическая реакция L → твердый
раствор α-Al (матричная фаза) + θ-Al2Cu (интер-
металлическая фаза) [35]. В соответствии с фазо-
вой диаграммой системы Al–Cu–Ti [35], был вы-
бран следующий состав сплава: Al–33 вес. % Cu–
0.1 вес. % Ti, для получения твердого раствора Al
и Al2Cu из жидкой фазы. Образцы подвергались
направленной кристаллизации при скоростях ро-
ста от 8.58 до 2038.65 мкм с–1 при неизменном тем-
пературном градиенте 6.45 K мм–1 в установке для
выращивания кристаллов методом Бриджмена.

Количественный химический состав α-фазы
(твердый раствор Al) и θ-фазы (интерметалличе-
ская фаза Al2Cu) определялся с помощью энерго-
дисперионного рентгеновского анализа (EDX) и
приведен на рис. 2.

Согласно результатам EDX-анализа, приве-
денным на рис. 2, белой фазой является θ-Al2Cu,
черной фазой – твердый раствор α-Al. Измене-
ние измеренных значений в зависимости от ско-
рости роста для сплава Al–Cu–Ti приведено на
рис. 3 и в табл. 1. Значения межпластинчатого
расстояния ложатся на прямую линию, что видно
на рис. 3, и соотношение, полученное путем ли-
нейного регрессионного анализа, может быть вы-
ражено как

(2)1λ ,nK  V −=

Таблица 1. Параметры процесса кристаллизации, межпластинчатое расстояние, микротвердость, предел прочно-
сти при растяжении для направленно кристаллизованного эвтектического сплава A–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti при
различной скорости роста и неизменном температурном градиенте

Примечание. λ – межпластинчатое расстояние, измеренное в поперечном сечении (среднее значение); HV – микротвер-
дость, измеренная в поперечном сечении (среднее значение); σUTS – предел прочности при растяжении, измеренный в по-
перечном сечении (среднее значение); жирным шрифтом выделены экспериментальные значения, полученные для высоких
скоростей роста.

Сплав, вес. %
Параметры кристаллизации Характеристики структуры

G, К/мм V, мкм/с λТ, мкм HVТ, кГс/мм2  σUTS, Н/мм2

Al–33–Cu–0.1–Ti 6.45 ± 0.10 8.58 ± 0.17 3.97 ± 0.48  165.1 ± 6.6  151.1 ± 3.0
42.85 ± 0.86  2.35 ± 0.29  177.4 ± 7.1  177.2 ± 3.5

83.4 ± 1.7  1.63 ± 0.19  186.6 ± 7.5  192.2 ± 3.8
164.2 ± 3.3  0.87 ± 0.12  195.3 ± 7.8  204.7 ± 4.1
490.8 ± 9.8  0.68 ± 0.10  201.1 ± 8.0  218.5 ± 4.4
1018 ± 20  0.59 ± 0.08  207.4 ± 8.3  223.8 ± 4.7
1497 ± 30  0.49 ± 0.06  213.4 ± 8.5  232.8 ± 4.7
2039 ± 41  0.44 ± 0.05  216.7 ± 8.7  238.0 ± 4.8
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где K1 – постоянная, n – показатель степени для
скорости роста кристалла. Было получено следую-
щее соотношение между межпластинчатым рассто-
янием и скоростью роста для сплава Al–Cu–Ti:

(3)

Экспериментальная ошибка при измерении 
и V составляет 13 и 2%, соответственно [32].

Сравнение полученных в данной работе ре-
зультатов с аналогичными ранее полученными
результатами [28–32] и значениями, определен-
ными согласно теории кристаллизации эвтекти-
ки Джексона–Ханта [8] для эвтектического спла-
ва Al–33 вес. % Cu, приведено на рис. 3. Из рис. 3
видно, что линия зависимости λ от V, полученная
в настоящей работе, лежит между линиями зави-
симости λ от V, полученными в предыдущих рабо-
тах [28–32]. При этом линия зависимости λ от V,
полученная в настоящей работе, лежит очень
близко к линии зависимости, определенной со-
гласно теории кристаллизации эвтектики Джек-
сона–Ханта [8], и к линиям, полученным для эв-

0.41λ 9.51 .V −=
λ

Рис. 3. Сравнение зависимости межпластинчатого
расстояния от скорости роста, полученной в настоя-
щей работе, с такой же зависимостью, полученной в
предыдущих работах [28–32] для сплавов на основе
Al, и с зависимостью предсказанной по теории кри-
сталлизации эвтектики Джексона–Ханта [8].
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тектических сплавов Al–Cu–Co [28], Al–Cu [30],
Al–Cu–Mg [31] и Al–Cu–Ni [32], и довольно да-
леко от линии зависимости λ от V, полученной
для сплава Al–Cu–Ag [29]. Такое сильное несоот-
ветствие связано, скорей всего, с видом и количе-
ством легирующих элементов Ag, Cu и Ti. В спла-
ве Al–Cu–Ag фазы α (твердый раствор Al), β (твер-
дый раствор Ag2Al) и θ (твердый раствор Al2Cu)
были получены из жидкой фазы эвтектикого со-
става [29], а в системе Al–Cu–Ti α и θ фазы были
выращены из эвтектического сплава. Следова-
тельно эвтектические сплавы Al–Cu–Ag и Al–
Cu–Ti имеют различную микроструктуру. Это яв-
ляется причиной различной микротвердости.

Кроме того, показатель степени 0.41 в зависи-
мости (3), определенный в настоящей работе,
очень близок к показателям степени 0.40 и 0.39,
полученным для сплавов Al–Cu [30] и Al–Cu–Ti
[32] соответственно, и несколько превышает по-
казатель степени 0.35, определенный для сплава
Al–Cu–Ag [29].

Однако показатель степени 0.41, полученный в
настоящей работе, также несколько ниже, чем
значения 0.46, 0,49, 0.45, 0.44 и 0.50, определен-
ные для сплавов Al–25.6 вес. % Cu–24.5 вес. % Ag
[12], In–33.10 вес. % Bi–15.56 вес. % Sn [17], Al–
13.0 вес. % Si–5.0 вес. % Mg [40] и Al–Cu–Co [36]
и значения, прогнозируемого согласно теории
кристаллизации эвтектики Джексона–Ханта [8],
соответственно. Показатель степени 0.41, полу-
ченный в настоящей работе для сплава Al–Cu–Ti,
на 18% меньше, чем значение определенное со-
гласно теории кристаллизации эвтектики Джек-
сона–Ханта [8]. Следовательно, это различие мо-
жет быть связано с высокой скоростью роста от
600 до 2100 мкм/с, но не с легирующими элемен-
тами Cu и Ti.

В конечном итоге, показатель степени 0.41 при
всех межпластинчатых расстояниях для всех ско-
ростей роста, определенный в настоящей работе,
хорошо согласуется с показателями степени, по-
лученными только некоторыми авторами [30–32,
37, 38] для сплавов на основе Al. Даже в том слу-
чае, когда объемная скорость роста 256.67 мкм3 с–1,
полученная в настоящей работе, значительно
больше объемных скоростей роста 156, 139,
101.80, 112 и 101 мкм3 с–1, полученных для сплавов
Al–33.0 вес. % Cu [31], Al–35.5 вес. % Cu [7], Al–
5.7 вес. % Ni [24], Al–32.0 вес. % Cu [8] и Al–
25.6 вес. % Cu–24.5 вес. % Ag [12], соответствен-
но, и очень близка к значениям 286.67, 277.9,
232.17, 288 и 218.6 мкм3 с–1, полученным для сплавов
Al–32.5 вес. % Cu–1 вес. % Ni [32], Fe–22.8 ат. % Al–
9.7 ат. % Nb [39], Al–23.9 вес. % Cu–1.2 вес. % Co
[28], In–32.18 вес. % Bi–15.55 вес. % Sn [17] и In–
33.10 вес. % Bi–15.56 вес. % Sn [25] соответственно.

Механические свойства материала изменяют-
ся в зависимости от микроструктуры, и для полу-

чения перспективных материалов с заданными
свойствами необходимо знание микроструктуры
[40–45]. Согласно работам Холла [46] и Петча [47],
предел прочности зависит от размера зерна как:

(4)

где K2 – постоянная и d – средний размер зерна.
Межпластинчатое расстояние зависит от средне-
го размера зерна. Согласно теории эвтектических
структур, значение λ обратно пропорционально
квадратному корню из скорости роста (V). Таким
образом, взаимосвязь типа Холла–Петча между
микротвердостью и межпластинчатым расстоя-
нием или скоростью роста может быть представ-
лена в следующем виде:

(5)

(6)
где HV0 – исходная микротвердость, K3 и K4 – по-
стоянные материала. В настоящей работе значе-
ния HV0, K3 и K4 в уравнениях (5) и (6) определя-
лись экспериментально.

Графики изменения HV в зависимости от V
при постоянном G = 4.93 K мм–1 согласно уравне-
ниям Холла–Петча приведены на рис. 4–5. В на-
стоящей работе зависимость HVT от λ и V для
сплава Al–Cu–Ti определялась по следующим
уравнениям Холла–Петча:

(7)

(8)
Зависимость HVT от межпластинчатого расстоя-
ния и скорости роста для эвтектического сплава
Al–Cu–Ni [41] также определяли по следующим
уравнениям Холла–Петча:

(9)

(10)
Как можно видеть из рис. 4, 5 и уравнений (7)–

(10), микротвердость сильно зависит, как от меж-
пластинчатого расстояния, так и от скорости роста
направленно кристаллизованных сплавов Al–Cu–
Ti и Al–Cu–Ni. Как видно из рис. 4a, при увели-
чении параметров кристаллизации значение HVT
повышается.

Соотношение между HVT и V было получено с
помощью линейного регрессионного анализа и
может быть представлено как

(11)
где K5 – постоянная и a – показатель степени для
скорости роста. На рис. 5б изображено изменение
HVT в зависимости от V при постоянном G в срав-
нении с предыдущими экспериментальными ре-

2
0σ σ ,y

K    
d

= +

0 5
0 3 λ ;.HV  HV K  −= +

0.25
0 4 ,HV HV K V= +

0 5144.7 1.52 λ ;.HV    −= +

= + 0 25154.2 54.24 ..HV V

0 5109 10 1 72λ ;.HV . .  −= +
0 25124 4 62 16 ..HV . . V= +

5 ,aHV   K  V=
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зультатами для сплавов аналогичных систем
[28, 30, 32]. Было установлено следующее соотно-
шение между HVT и λT и HVT и V для эвтектиче-
ского сплава Al–Cu–Ti:

(12)

(13)
Байрам и Марашлы [32], Чадирлы [30] и Ча-

дирлы с сотр. [28] провели аналогичный экспери-
мент при различной скорости роста и неизменном
температурном градиенте для сплавов на основе
Al. Как видно из рис. 4б и 5б, величина HVT возрас-
тает при увеличении значения V и уменьшении
значения λ при неизменном G. Зависимость HVT
от λ для сплава Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti было
получено с помощью линейного регрессионного
анализа. Из рис. 4а, 5б и табл. 1 можно видеть, что
величина микротвердости для эвтектического спла-

0 12195.15λ ;.HV  −=
0 05149 15 ..HV   . V=

ва Al–Cu–Ti повышается от 165.1 до 216.7 кГс мм–2

при увеличении скорости роста от 8.58 до
2039 мкм с–1. Показатель степени 0.05 для сплава
Al–Cu–Ti очень близок к показателям степени
0.07, 0.06 и 0.05, полученным для эвтектических
сплавов Al–32.5 вес. % Cu–1 вес. % Ni [32], Al–
33.0 вес. % Cu [30] и Al–23.9 вес. % Cu–1.2 вес. % Co
[28] соответственно.

Значение коэффициента 149.15 для сплава
Al–Cu–Ti несколько больше, чем значение коэф-
фициента 119.59 для сплава Al–Cu–Ni [32], и
меньше, чем значение коэффициента 184.07 для
сплава Al–Cu–Co [28], и составляет примерно
половину от значения коэффициента 234.05 для
сплава Al–Cu [30]. Такое расхождение может
быть обусловлено увеличением скорости роста и
расхождением по составу из-за введения Ti, как
легирующего элемента. При этом, по литератур-

Рис. 4. Изменение микротвердости в зависимости от
(a) скорости роста, (б) межпластинчатого расстояния
при неизменном температурном градиенте согласно
уравнениям Холла–Петча для направленно кристал-
лизованного эвтектического сплава Al–Cu–Ti.
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Рис. 5. Изменение микротвердости в зависимости от
(a) межпластинчатого расстояния, (б) скорости роста
для направленно кристаллизованного эвтектическо-
го сплава Al–Cu–Ti, определенное путем линейного
регрессионного анализа.

150

250

200

300

0.4 1.00.80.6

H
V T

, к
Гс

/с
м

2

2 4 6
λT, мкм

(а)

100

300

200

400

10 100

H
V T

, к
Гс

/с
м

2

HV = 165.96λ–0.17 для AlCuNi [32]T

HV = 195.15λ–0.12 для AlCuTi [HP]T

1000
V, мкм/c

(б)

HVT = 119.59V 0.07 для AlCuNi [32]
HVT = 149.15V 0.05 для AlCuTi [HP]
HVT = 234.05V 0.06 для AlCu [30]
HVT = 184.07V 0.05 для AlCuCo [28]



432

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 121  № 4  2020

УМИТ БЬЯРАМ, НЕДЖМЕТТИН МАРАШЛИ

ным данным, показатель степени 0.05, относя-
щийся к скорости роста, для сплава Al–33 вес. %
Cu–0.1 вес. % Ti хорошо согласуется с показате-
лями степени 0.06, 0.07, 0.08 и 0.10, полученными
некоторыми авторами [30, 23, 38 и 26].

Как можно видеть из рис. 6 и табл. 1, величина
предела прочности при растяжении (σUTS) повы-
шается при увеличении значения V и уменьше-
нии значения λΤ при неизменном градиенте G.

Соотношение между σUTS и λT и V было полу-
чено с помощью линейного регрессионного ана-
лиза. Согласно рис. 6, зависимости σUTS от λT и V
для сплава Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti могут
быть выражены, как

(14)

(15)

Экспериментальная ошибка при измерениях
σUTS составляет примерно 2% [32]. На рис. 6 также
приведены, для сравнения, изменение предела
прочности при растяжении в зависимости от
межпластинчатого расстояния и скорости роста
для эвтектического сплава Al–Cu–Ni и измене-
ние предела прочности при растяжении в зависи-
мости от скорости роста для двойных или трой-
ных сплавов на основе Al. Как можно видеть из
рис. 6, величина предела прочности при растяже-
нии для эвтектического сплава Al–Cu–Ti повы-
шается от 151.1 до 238.0 Н мм–2 при увеличении
скорости роста от 8.58 до 2039 мкм с–1. Показатель
степени 0.08 для скорости роста, полученный для
эвтектического сплава Al–Cu–Ti хорошо согла-
суется с показателем степени 0.08, полученным
для сплавов Al–32.5 вес. % Cu–1 вес. % Ni [32] и
Al–33.0 вес. % Cu [30].

Однако этот показатель степени 0.08, получен-
ный для сплава Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti, со-
ставляет почти половину от показателя степени
0.14, полученного для сплава Al–30.0 вес. % Cu–
6.0 вес. % Mg [31].

Кроме того, коэффициент 131.52, полученный
для сплава Al–Cu–Ti, очень близок к коэффициен-
там 153.11 и 194.98, полученным для сплавов Al–
32.5 вес. % Cu–1 вес. % Ni [32] и Al–30.0 вес. % Cu
[30] соответственно, однако он составляет одну
треть от коэффициента 408.60, полученного для
сплава Al–30.0 вес. % Cu–6.0 вес. % Mg [31]. Из
этого можно сделать вывод, что на величину пре-
дела прочности при растяжении влияют как леги-
рующие элементы Cu, Mg, Ni и Ti, так и скорость
роста.

На рис. 7 приведены кривые напряжение–де-
формация для направленно кристаллизованного
сплава Al−Cu−Ti при различных скоростях роста.
Исходя из этих кривых, можно сделать вывод, что
энергия деформации повышается при увеличе-
нии скорости роста.

0 19
UTS 203.33λ ,.−σ =

0 08
UTS 131.52 ..Vσ =

Рис. 6. Изменение предела прочности при растяже-
нии в зависимости от (a) межпластинчатого расстоя-
ния, (б) скорости роста для направленно кристалли-
зованного эвтектического сплава Al–Cu–Ti, опреде-
ленное путем линейного регрессионного анализа,
при неизменном температурном градиенте.
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ВЫВОДЫ
1. Показатель степени 0.41 для скорости роста

для направленно кристаллизованного сплава Al–
33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti примерно на 20% мень-
ше, чем показатель степени, рассчитанный со-
гласно теории кристаллизации эвтектики Джек-
сона–Ханта [8]. Линейная зависимость межпла-
стинчатого расстояния в зависимости от скорости
роста при значении последней до 500 мкм/с для
сплава Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti хорошо со-
гласуется с зависимостью, построенной согласно
теории Джексона–Ханта [8], но при скорости ро-
ста более 500 мкм/с показатель степени отличает-
ся от значения 0.50, прогнозируемого теорией
Джексона-Ханта [8].

2. Были получены уравнения типа Холла–Пет-
ча, отражающие зависимость микротвердости и
предела прочности при растяжении от скорости
роста при неизменном температурном градиенте
(G = 4.93 K/мм). Результаты, полученные в насто-
ящей работе, сравнивались с аналогичными экс-
периментальными результатами, имеющимися в
литературе.

3. Исходя из кривых напряжение–деформация
можно сделать вывод, что энергия деформации эв-
тектического сплава Al–33 вес. % Cu–0.1 вес. % Ti
изменяется в зависимости от скорости роста.

Настоящая работа была выполнена при под-
держке Отдела научно-исследовательских проек-
тов Университета Эрджиес в рамках выполнения
контракта: № FDK-2013-4741. Авторы выражают
благодарность указанному отделу за финансовую
поддержку.
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