
827 

 

PACS numbers: 61.72.Ff, 62.20.Qp, 62.80.+f, 68.60.Bs, 68.70.+w, 81.40.Ef, 81.70.Jb 

Вплив термічного оброблення на мікроструктуру та механічні 
властивості стопу AlSi10Mg, виготовленого за адитивною 

та ливарною технологіями 

А. П. Бурмак*, М. М. Ворон*,**, С. М. Волошко*, C. І. Сидоренко*, 

І. А. Владимирський*, С. І. Конорев*, Б. М. Мордюк***, 

М. О. Васильєв***  

*Національний технічний університет України 
 «Київський політехнічний інститут імені Ігоря Сікорського»,  
 просп. Берестейський, 37,  
 03056 Київ, Україна 
**Фізико-технологічний інститут металів та сплавів НАН України,  
  бульв. Академіка Вернадського, 34/1,  
  03142 Київ, Україна 
***Інститут металофізики ім. Г. В. Курдюмова НАН України,  
   бульв. Академіка Вернадського, 36,  
   03142 Київ, Україна 

Проаналізовано вплив термічного оброблення (за температури, дещо ниж-
чої за евтектичну) на мікроструктуру, фазовий склад і механічні властиво-
сті адитивно виготовленого (селективним лазерним топленням — СЛТ) 

 

Corresponding author: Andriy Petrovych Burmak 
E-mail: abyrmak@gmail.com 
 
*National Technical University of Ukraine ‘Igor Sikorsky Kyiv Polytechnic Institute’, 
 37 Beresteiskyi Ave., UA-03056 Kyiv, Ukraine 
**Physico-Technological Institute of Metals and Alloys, NAS of Ukraine, 
  34/1 Academician Vernadsky Blvd., UA-03142 Kyiv, Ukraine  

***G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics, NAS of Ukraine, 
   36 Academician Vernadsky Blvd., UA-03142 Kyiv 
 
Citation:  A. P. Burmak, M. M. Voron, S. M. Voloshko, S. I. Sydorenko, I. A. Vlady-
myrs’kyy, S. I. Konorev, B. M. Mordyuk, and M. O. Vasyl’yev, The Influence of Heat 

Treatment on the Microstructure and Mechanical Properties of AlSi10Mg Alloy Fabri-
cated by Additive and Casting Technologies, Metallofiz. Noveishie Tekhnol., 47, No. 8: 
827–855 (2025) (in Ukrainian). DOI: 10.15407/mfint.47.08.0827 
 
© Publisher PH ‘Akademperiodyka’ of the NAS of Ukraine, 2025. This is an open access 

article under the CC BY-ND license (https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0) 

Metallophysics and Advanced Technologies  
Ìåòàëîôіç. íîâітні òåõíîë.  
Metallofiz. Noveishie Tekhnol.  
2025, vol. 47, No. 8, pp. 827–855 
https://doi.org/10.15407/mfint.47.08.0827 
Reprints available directly from the publisher 

 2025 G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics,  
National Academy of Sciences of Ukraine 

Published by license under  
the G. V. Kurdyumov Institute for Metal Physics–

N.A.S. of Ukraine Publishers imprint. 
Printed in Ukraine. 

https://doi.org/10.15407/mfint.47.08.0827
https://creativecommons.org/licenses/by-nd/4.0
https://doi.org/10.15407/mfint.47.08.0827


828 А. П. БУРМАК, М. М. ВОРОН, С. М. ВОЛОШКО та ін. 

стопу AlSi10Mg та його литого аналога (ЛВ). Відлиті й адитивно виготовле-
ні зразки відпалювалися за температури у 520°C упродовж 6 годин з пода-
льшим пічним охолодженням та упродовж 1,5 годин із гартуванням у воду 

й наступним природнім або штучним старінням за температури у 150°С уп-
родовж 10 годин. Результати засвідчують значні зміни мікроструктури 

(наприклад, розміру та морфології евтектично-кремнійової фази), фазового 

складу й еволюції механічних властивостей термічно оброблених матері-
ялів порівняно з адитивно виготовленими та литими. Крім того, мікро-
структура та мікромеханічні властивості матеріялів значною мірою зале-
жать від технології виготовлення — лиття й адитивного виробництва. Зга-
дані режими термічного оброблення й умов охолодження (пічне, гартува-
льне, повітряне) безпосередньо впливають на морфологію евтектичного 

кремнію та кількість зміцнювальних фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, FeAl3Si2, 
як у литих матеріялах, так і в матеріялах, виготовлених адитивно. Почи-
наючи з суцільної мережі евтектичного Si відбувається його фраґментація, 
формування включень різної геометричної форми з наступною сфероїдиза-
цією цих включень. Частинки Si в термічно обробленому СЛТ-стопі є більш 

дрібними та додатково сфероїдизованими порівняно з термічно обробленим 

литим матеріялом. Результати цього дослідження уможливлюють контро-
лювати механічні властивості стопу AlSi10Mg шляхом вибору технології 
виробництва та відповідного режиму термічного оброблення. Для зразка 

СЛТ у вихідному стані характерне найвище значення мікротвердости у 

1,38 ГПа, яке зменшується до 0,55 ГПа після відпалу та зростає до 1,12 ГПа 

після гартування й штучного старіння; для ЛВ-стопу вихідне значення мі-
кротвердости у 0,76 ГПа після аналогічних режимів оброблення спочатку 

дещо зменшується до 0,74 ГПа, після чого зростає до 1,08 ГПа. 

Ключові слова: AlSi10Mg, адитивне виробництво, селективне лазерне то-
плення, ливарне виробництво, термооброблення, мікроструктура, фазо-
вий склад, механічні властивості. 

The effect of heat treatment (at a temperature slightly below the eutectic 

one) on the microstructure, phase composition, and mechanical properties of 

the additively manufactured AlSi10Mg alloy (fabricated by selective laser 

melting—SLM) and its cast counterpart (CT) is analysed. The cast and addi-
tively manufactured samples are annealed at 520°C for 6 hours with subse-
quent furnace cooling, and for 1.5 hours with quenching in water followed by 

natural or artificial ageing at 150°C for 10 hours. The results demonstrate 

significant changes in the microstructure (e.g., size and morphology of the 

eutectic silicon phase), phase composition, and the evolution of mechanical 
properties in heat-treated materials compared to those manufactured addi-
tively and by casting. Moreover, the microstructure and micromechanical 
properties of the materials are largely dependent on the manufacturing tech-
nology—casting or additive manufacturing. The mentioned heat-treatment 

regimes and cooling conditions (furnace, quenching, air) directly affect the 

morphology of eutectic silicon and the number of reinforcing phases, namely, 
Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, FeAl3Si2, both in the cast and additively manufac-
tured materials. Starting from a continuous network of eutectic Si, fragmen-
tation occurs, forming inclusions of various geometries with subsequent 

spheroidization of these inclusions. Si particles in the heat-treated SLM alloy 
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are smaller and more spheroidized in comparison with those in the heat-
treated cast material. The results of this study allow for controlling the me-
chanical properties of AlSi10Mg alloy by selecting the manufacturing tech-
nology and appropriate heat-treatment regime. For the SLM sample in its ini-
tial state, the highest microhardness value is of 1.38 GPa, which decreases to 

0.55 GPa after annealing and increases to 1.12 GPa after quenching and arti-
ficial ageing. For the CT alloy, the initial microhardness value of 0.76 GPa 

decreases initially slightly to 0.74 GPa after similar treatment regimes and, 
then, increases to 1.08 GPa. 

Key words: AlSi10Mg, additive manufacturing, selective laser melting, cast-
ing production, heat treatment, microstructure, phase composition, mechan-
ical properties. 

(Отримано 21 серпня 2024 р.; остаточн. варіянт — 22 листопада 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

Ливарні алюмінійові стопи з Si і Mg в якості основних леґувальних 

елементів, зокрема, доевтектичний стоп AlSi10Mg, мають помірні 
механічні властивості, малу густину, хорошу теплопровідність, ни-
зьку в’язкість під час топлення та незначну усадку виливків, а також 

високі антикорозійні характеристики [1, 2]. Стоп AlSi10Mg має на-
ступний хемічний склад (% мас.): Al — основа, Si — 9–11, Mg — 0,2–
0,45, Mn — < 0,45, Fe — < 0,55, Cu — < 0,05, Zn — < 0,1, Ti — < 0,15. 
Завдяки легкості, міцности та високій технологічності цей стоп ус-
пішно застосовується в аерокосмічній, автомобільній, автоперегоно-
вій, теплообмінній і медичній галузях, де потрібно виготовляти ви-
сокоміцні спеціялізовані металеві деталі складної форми методом 

лиття. Однак слід зазначити, що істотними чинниками, що вплива-
ють на механічні властивості литих виробів зі стопу AlSi10Mg, є ха-
рактер морфології та розмір виділень евтектичного Si, що кристалі-
зується. В [3], наприклад, встановлено, що великі та голчасті евтек-
тичні фази Si ініціюють тріщини за умов розтягування, що погіршує 

механічні властивості. У зв’язку з цим розробляються нові способи 

виробництва й оброблення, які забезпечують модифікування таких 

евтектичних фаз Si для поліпшення механічних властивостей виро-
бів зі стопу AlSi10Mg. 
 Щоб вирішити проблеми, пов’язані з традиційними процесами 

литва та штампування у закритих штампах, і задовольнити постій-
но зростаючі вимоги до виготовлення індивідуальних металевих 

виробів, дедалі все більше уваги у всьому світі приділяється адити-
вній технології (АТ). За допомогою АТ тривимірні продукти ство-
рюються безпосередньо за один етап за допомогою системи автома-
тизованого проєктування, зазвичай шляхом послідовного пошаро-
вого додавання матеріялів. Така технологія істотно відрізняється 
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від традиційного субтрактивного виробництва (фрезерування, зва-
рювання, лиття, формування, кування та токарного оброблення), 
яке засновано на механічному видаленні непотрібної частини мате-
ріялу для формування бажаного компонента складної геометрії. 
Воднораз для АТ-друку доступні пластикові полімери, метали та 

біоматеріяли тощо [4]. В останні роки АТ-друк металами став попу-
лярним у багатьох галузях, уможливлюючи будувати найскладні-
ші за формою деталі, особливо в аерокосмічній, автомобільній, мор-
ській, військовій і медичній галузях. Металеві матеріяли для такої 
технології включають неіржавійну крицю, стопи Co–Cr, алюміні-
йові, ніклеві та титанові стопи [5–7]. 
 Перспективність АТ для виробництва деталів і заготівок із різ-
них конструкційних матеріялів визначається не тільки скорочен-
ням матеріяльних та енергетичних витрат, оскільки за традицій-
них технологій коефіцієнт використання матеріялу є достатньо ни-
зьким, а й істотним підвищенням виходу придатного під час виго-
товлення виробів і деталів складної форми. Нова технологія дає 

змогу створювати унікальні інженерні компоненти з інноваційною 

мікроструктурою та характеристиками для різних застосувань, у 

тому числі з алюмінійових стопів. 
 В даний час на ринку адитивного виробництва поширеним алюмі-
нійовим матеріялом є термічно зміцнюваний стоп AlSi10Mg, який ха-
рактеризується високою технологічністю з точки зору АТ-друку [8, 9]. 
 З розвитком технологій адитивного виробництва металів, зокре-
ма таких як селективне лазерне топлення (SLM, СЛТ), з’явилася 

можливість виробляти деталі складної конфіґурації зі стопу 

AlSi10Mg більш ефективним й універсальним способом замість 

традиційних процесів лиття. 
 Цей матеріял став об’єктом численних досліджень через його чу-
дову формозмінність у процесі СЛТ. Така технологія адитивного 

виробництва уможливлює здійснювати прямий друк металевого 

компонента безпосередньо з тривимірної системи автоматизованого 

проєктування (САПР) шляхом швидкого та точного топлення шарів 

металевого дрібнодисперсного порошку за допомогою потужнього 

лазерного променя. Через нестаціонарну взаємодію лазерного про-
меня із шаром порошку в процесі СЛТ виникає високий ґрадієнт 

температури (до 105°С/м) і висока швидкість охолодження (до 106–
108°С/с). Таким чином, процес СЛТ, для якого характерні надзви-
чайно швидка кристалізація та висока швидкість охолодження, 

має великий потенціял для модифікування евтектичної фази Si в 

стопах системи Al–Si–Mg. Варіюванням параметрів даного процесу 

можна істотно впливати на подрібнення евтектичного Si і на одер-
жувані в результаті мікроструктури та механічні властивості гото-
вих компонентів зі стопу AlSi10Mg. 
 Численні дослідження в основному зосереджено на вивченні 
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впливу на властивості друкованих зразків з цього стопу таких тех-
нологічних параметрів СЛТ, як потужність лазера, швидкість ска-
нування, розмір штрихування, товщина шару порошку й орієнта-
ція друку, які є найбільш впливовими. Крім цього, до проблем, які 
все ще серйозно обмежують розвиток і масштабне впровадження 

АТ-виробництва та потребують подальших експериментальних до-
сліджень, належать такі: анізотропія мікроструктури та механіч-
них властивостей, макродефекти, включаючи дефекти неповного 

топлення, пори, шерсткість поверхні та високий рівень залишко-
вих напружень розтягування. Ці дефекти значною мірою понижу-
ють втомну довговічність металевих виробів. 
 В даний час залишкові дефекти та напруження в основному усу-
ваються подальшим термічним обробленням, яке дає змогу значно 

поліпшити комплекс механічних властивостей (межу плинности, 
міцність на розтяг, пластичність і довговічність). Основну увагу в 

опублікованій літературі присвячено таким традиційним видам 

пост-термічного оброблення СЛТ-AlSi10Mg, розробленим для лива-
рних стопів, як термічне оброблення до максимальної міцности (Т6, 
штучне старіння) [10]), природнє старіння (T4) [11], зняття напру-
жень (T5) і відпал (О) [12]. Враховуючи значну ріжницю характерів 

твердіння (цикли нагрівання й охолодження), температурних ґра-
дієнтів і мікроструктур СЛТ і ливарного стопу AlSi10Mg, традицій-
ні види термічного оброблення необов’язково можуть аналогічним 

чином впливати на структуру та властивості виробів, виготовлених 

адитивним способом. Яскравим прикладом тут є використання тра-
диційного термооброблення Т6, яке може за деякими даними 

розм’якшувати СЛТ-стоп AlSi10Mg. Розуміння механізмів терміч-
ного впливу на структурно-фазові стани СЛТ-матеріялів в залежно-
сті від режимів, стратегії АТ-друку, конфіґурації деталі й інших 

чинників уможливить цілеспрямовано керувати механічними вла-
стивостями готових виробів. 
 Метою даної роботи є дослідження впливу різних режимів термі-
чного оброблення на структуру, фазовий склад і мікромеханічні 
властивості стопу AlSi10Mg, виготовленого за СЛТ- та ливарною 

(ЛВ) технологіями. 

2. МЕТОДИКА ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Зразки стопу AlSi10Mg у вигляді паралелепіпеда розмірами 

20×10×5 мм (рис. 1, а) та густиною у 2,66 г/см3
 виготовлено за тех-

нологією селективного лазерного топлення порошку на принтері 
Alfa-150D компанії «АЛТ України». Принципову схему друку та 

технічні характеристики використаного принтера наведено в [13]. 
 Як вихідний матеріял використано сферичний порошок стопу 

AlSi10Mg з розмірами частинок у діяпазоні 20–63 мкм. Пристрій 
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Alfa-150D з розміром робочого поля 150×150×180 мм оснащено воло-
конним ітербійовим лазером з повітряним охолодженням і номіналь-
ною потужністю у 200 Вт, діяметром лазерного променя у ≅ 45 мкм і 
довжиною хвилі у 1070 ± 2 нм. Параметри, використані для виготов-
лення зразків: швидкість сканування — 500 мм/с, товщина шару — 

25 мкм і віддаль штрихування — 150 мкм. Для запобігання окиснен-
ню виготовлення зразків проводилося в інертному середовищі Ar [14]. 
 За технологією ЛВ зразки стопу AlSi10Mg одержано литтям у 

кокіль з відходів стопу А356.0 (АК7), чистого алюмінію марки А5 

та ліґатури AlSi20 і AlMg10 промислового виробництва. Топлення 

проводилося у лабораторній печі опору у валуновому тиґлі. Для 

приготування розтопу шихта розміщувалася всередині печі та пос-
тупово нагрівалася з нею до температури у 750 ± 10°С. Далі розтоп 

перемішувався та після видалення оксидної плівки з поверхні охо-
лоджувався до 720°С, надалі заливався у підігріту до 120°С форму з 

криці. В результаті одержано виливок циліндричної форми діямет-
ром у 10 мм і висотою у 100 мм (рис. 1, б), з якого вирізалися зразки 

товщиною у 5 мм для подальших досліджень. 
 Хемічний склад двох серій зразків визначено методою рентґено-
флюоресцентної аналізи та наведено в табл. 1. 
 Міряння мікротвердости поверхні проводилося за Віккерсовою 

методою з використанням приладу LHVS-1000Z із навантаженням у 

100 г. За величиною мікротвердости Hµ з урахуванням табличних 

значень Пуассонового коефіцієнта (ν = 0,33) та модуля Юнґа 

  
а б 

Рис. 1. Зовнішній вигляд досліджуваних зразків стопу AlSi10Mg, вигото-
влених за різними технологіями: СЛТ (а), ЛВ (б). 

Fig. 1. Appearance of the studied AlSi10Mg alloy samples fabricated by dif-
ferent technologies: SLM (а), CT (б). 
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(E = 70 ГПа) розраховано межу плинности σ0,2 [15], характеристику 

пластичности за Ю. В. Мільманом δН, межу міцности σS [16], пружню 

деформацію εe та пластичну деформацію εp [17] за формулами, яких 

наведено в [18]. 
 Дослідження мікроструктури проведено за допомогою металог-
рафічного тринокулярного мікроскопа iScope IS.1053-PLMi зі збі-
льшеннями ×200, ×500т. Для цього поліровані зразки стопу 

AlSi10Mg проявляли в 1%-водному розчині HF. Використано та-
кож сканувальний електронний мікроскоп TESCAN Vega3 SBH 

SEM з енергодисперсійним аналізатором. В режимі зйомки поверх-
ні зразків пришвидшувальна напруга становила 20 кВ. 
 Для рентґеноструктурних досліджень використано дифракто-
метр Rigaku Ultima IV (випромінення CuKα): інтервал кутів — 

2Θ = 20°–120°, крок реєстрації — 0,04°, час витримки в точці — 2 с. 
Для аналізи одержаних рентґенівських спектрів, розрахунку роз-
міру областей когерентного розсіяння (ОКР), ступеня деформації 
кристалічної ґратниці ε та кількісної фазової аналізи використано 

програмне забезпечення PDXL, міжнародну базу даних дифракції 
ICDD (PDF-2 (2024)). Кількісну фазову аналізу проведено методою 

RIR (reference intensity ratio), яка полягає у порівнянні відношен-
ня інтенсивности найбільш сильних рефлексів фази та корунду в 

їхній суміші з масовими частками. 
 Визначення величини напружень першого роду проведено мето-
дою sin2ψ за зміною кутового положення дифракційного максиму-
му Al(420) для значень кутів ψ = 0°, −10°, −20°, −30°, −40°. Для згла-
джування профілів дифракційних максимумів використовувалася 

функція Savitzky–Golay, а для відокремлення фону — функція 

Sonneveld–Vissers. Визначення кутового положення дифракційних 

максимумів проводилося на основі значень положення центру ваги. 
Оброблення одержаних даних проведено з використанням програ-
много забезпечення Rigaku residual stress analysis. 
 Нагрівання зразків проводилося в лабораторній печі опору до те-
мператури у 520 ± 10°С упродовж однієї години; витримка за цієї ж 

температури складала 6 годин з подальшим пічним охолодженням 

або 1,5 години з гартуванням у воду. Штучне старіння упродовж 10 

годин відбувалося за температури у 150 ± 5°С. Для позначення тех-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад зразків стопу AlSi10Mg. 

TABLE 1. Chemical composition of AlSi10Mg alloy. 

Метод  

одержання 
Вміст, % ваг. 

Al Si Mg Fe Mn 
СЛТ 88,065 ± 0,167 10,505 ± 0,132 0,718 ± 0,128 0,210 ± 0,009 0,502 ± 0,012 
ЛВ 88,451 ± 0,264 9,819 ± 0,160 0,550 ± 0,227 0,726 ± 0,010 0,454 ± 0,08 
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нологічного стану алюмінійових стопів використовувався стандарт 

EN1780 (табл. 2) [19]. 
 Після відокремлення від платформи побудови СЛТ-заготівки 

стопу AlSi10Mg розділено на дві серії: першу використовували для 

досліджень у вихідному стані, другу — для досліджень після термі-
чного оброблення, яке проводили за режимами, зазначеними в 

табл. 3 (відповідно до стандарту EN1780). Виливки стопу AlSi10Mg 

також ділилися на 2 серії, одна з яких піддавалася термічному об-
робленню за аналогічними режимами. Позначення цих зразків та-
кож представлено в табл. 3. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

З метою оцінки впливу термооброблення на механічні характерис-
тики вихідних зразків AlSi10Mg проведено міряння мікротвердос-
ти за Віккерсом, результати яких проілюстровано на рис. 2, а з ура-
хуванням різних технологій виробництва — СЛТ і ЛВ. За одержа-
ними величинами мікротвердости розраховано межу плинности 

σ0,2, межу міцности σS, характеристику пластичности δН, пружню 

деформацію εe і пластичну деформацію εp. Результати розрахунків 

представлено в табл. 4. 
 Для зразка СЛТ у вихідному стані характерні найвищі значення 

мікротвердости у 1,38 ГПа, межі міцности та плинности — у 

0,79 ГПа і 4,15 ГПа відповідно, але найменше значення — у харак-

ТАБЛИЦЯ 2. Класифікація ливарних Al-стопів за стандартом EN1780. 

TABLE 2. Classification of cast Al-alloys according to EN 1780 standard. 

Стан Позначення 
лиття під тиском D 
кокільне лиття K 

лиття в оболонкові форми L 
лиття в пісково-глинисту форму S 

литий F 
відпалений O 

контрольовано охолоджений після лиття  

та природньо зістарений T1 

загартований та природньо зістарений T4 
контрольовано охолоджений після лиття  

та штучно зістарений або перестарілий T5 

загартований і штучно зістарений T6 
загартований і штучно недозістарений T64 

загартований і штучно перестарілий (стабілізований) T7 



 ВПЛИВ ТЕРМІЧНОГО ОБРОБЛЕННЯ НА МІКРОСТРУКТУРУ 835 

теристики пластичности. Водночас пружня деформація εe макси-
мальна, а пластична εp — мінімальна серед усіх досліджених станів. 

ТАБЛИЦЯ 3. Режими термічного оброблення стопу AlSi10Mg. 

TABLE 3. Heat treatment regimes of AlSi10Mg alloy. 

селективне лазерне топлення порошку 
1 вихідний стан СЛТ 

2 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин  

з пічним охолодженням СЛТ-О 

3 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин  

з наступним гартуванням у воду СЛТ-Т4 

4 
відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з гарту-
ванням у воду й наступним штучним старінням за температури 

у 150 ± 10°С упродовж 10 годин з охолодженням на повітрі 
СЛТ-Т6 

ливарне виробництво 
5 вихідний стан (кокільне лиття) ЛВ(К) 

6 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин  

з пічним охолодженням ЛВ-О 

7 відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин  

з наступним гартуванням у воду ЛВ-Т4 

8 
відпал за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з гарту-
ванням у воду й наступним штучним старінням за температури 

у 150 ± 10°С упродовж 10 годин з охолодженням на повітрі 
ЛВ-Т6 

  
а б 

Рис. 2. Зміна мікротвердости (а) та залишкових напружень першого роду 

(б) у зразках стопу AlSi10Mg, одержаних СЛТ і ЛВ, після різних режимів 

термічного оброблення. 

Fig. 2. Change in microhardness (а) and residual stress (б) in AlSi10Mg alloy 

samples obtained by SLM and casting after different thermal-treatment regimes. 
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 Термічне оброблення істотно впливає на усі механічні характе-
ристики зразків AlSi10Mg, виготовлених як СЛТ, так і ЛВ. Для 

СЛТ значення мікротвердости усіх термооброблених зразків ниж-
че, ніж для вихідного стану. Оскільки зразок піддається термообро-
бленню за температури у 520°С упродовж 6 годин (СЛТ-О), відбува-
ється різке пониження як мікротвердости до 0,55 ГПа, так і меж 

міцности та плинности (0,24 ГПа і 1,65 ГПа відповідно), а пластич-
ність збільшується на ≅ 10%. Після відпалу за температури у 520°С 

упродовж 1,5 годин з наступним гартуванням у воду (СЛТ-Т4) мік-
ротвердість збільшується вдвічі порівняно з СЛТ-О, зростають зна-
чення й меж міцности та плинности, але вони залишаються мен-
шими, ніж для вихідного стану СЛТ; характеристика пластичности 

відповідно дещо зменшується. Якщо застосувати штучне старіння 

(СЛТ-Т6) за температури у 150°С упродовж 10 годин після гарту-
вання, то можна ще додатково підвищити мікротвердість, межу 

плинности, межу міцности, не зменшуючи характеристику пласти-
чности. 
 Для ливарного стопу вплив термооброблення проявляється ін-
шим чином. У вихідному стані мікротвердість дорівнює 0,76 ГПа, і 
після відпалу за температури у 520°С упродовж 6 годин (ЛВ-О) та-
кого різкого зменшення мікротвердости, як для зразка СЛТ-О, не 

спостерігається, як і інших механічних характеристик. Слід зазна-
чити, що після цього оброблення мікротвердість (0,735 ГПа), межа 

міцности (0,34 ГПа) і межа плинности (2,21 ГПа) ЛВ-стопу мають 

вищі значення, ніж для СЛТ-стопу, а характеристика пластичности 

для ЛВ-О (0,93 ГПа) не відрізняється істотно від СЛТ-О (0,95 ГПа). 
Після гартування (ЛВ-Т4) механічні характеристики поліпшують-
ся, а після гартування та штучного старіння (ЛВ-Т6) наближаються 

до значень, характерних для СЛТ-Т4 та СЛТ-Т6. 

ТАБЛИЦЯ 4. Механічні характеристики та ступінь деформації кристаліч-
ної ґратниці стопу AlSi10Mg після виготовлення та термічного оброблення. 

TABLE 4. Mechanical properties and crystal-lattice deformation in AlSi10Mg 

alloy after manufacturing and thermal treatment. 

№ Оброблення Hµ, ГПа σ0,2, ГПа δН σS, ГПа HΜ, ГПа εe εp 
1 СЛТ 1,38 4,15 0,87 0,79 1,49 −0,010 −0,156 
2 СЛТ-О 0,55 1,65 0,95 0,24 0,59 −0,004 −0,164 
3 СЛТ-Т4 1,03 3,09 0,90 0,53 1,11 −0,007 −0,160 
4 СЛТ-Т6 1,12 3,35 0,90 0,59 1,21 −0,008 −0,159 
5 ЛВ(К) 0,76 2,29 0,93 0,36 0,82 −0,005 −0,162 
6 ЛВ-О 0,735 2,21 0,93 0,34 0,79 −0,005 −0,162 
7 ЛВ-Т4 0,873 2,62 0,92 0,43 0,94 −0,006 −0,161 
8 ЛВ-Т6 1,08 3,24 0,90 0,57 1,16 −0,008 −0,159 
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 Такі механічні характеристики пояснюються особливостями на-
пруженого стану (рис. 1, б) та мікроструктури (рис. 3–10) зразків 

стопу AlSi10Mg, яких виготовлено за різними технологіями. На ри-
сунках 3, 4 наведено дані оптичної мікроскопії для всіх досліджених 

зразків, а на рис. 5–9 — дані електронної мікроскопії для зразків 

СЛТ з відповідними мапами розподілу хемічного складу. На рисунку 

10 представлено мікроструктуру вихідних зразків СЛТ і ЛВ, а також 

після термічного оброблення Т6. Більш детальне порівняння розміру 

та морфології включень Si після термічного оброблення Т6 проілюс-
тровано на рис. 11. В таблиці 5 наведено хемічний склад СЛТ-
твердого розчину за даними мікрорентґеноспектральної аналізи. 
Вихідний стан. На рисунку 3, а представлено оптичну мікрофотог-

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Морфологія поверхні ЛВ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані (а) та 

після термічного оброблення: ЛВ-О (б), ЛВ-Т4 (в), ЛВ-Т6 (г); збільшення 

×200. 

Fig. 3. Surface morphology of the cast AlSi10Mg alloy in the as-received state 

(а) and after heat treatment: cast-as-cast (б), cast-T4 (в), cast-T6 (г); magnifi-
cation ×200. 
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рафію мікроструктури виливка AlSi10Mg, яка характеризує шлях 

твердіння. Дендритна фаза α-Al (світлий контраст) являє собою ви-
хідну тверду речовину, за якою слідує утворення крупнозернистих 

фаз Si (проміжний контраст) і Fe-вмісних фаз (темний контраст). В 

литому стані стоп Al10SiMg характеризується класичною дендрит-
ною будовою. Абсолютно переважну більшість зерен представлено 

дендритами другого порядку, протяжність яких може сягати 

200 мкм, а ширина — 50 мкм і менше. 
 Загалом мікроструктуру можна назвати рівномірною завдяки 

близьким розмірам і конфіґурації дендритів, а також доволі рівно-
мірному розподілу евтектичних ділянок. Переважна більшість ев-
тектичних об’ємів знаходиться між дендритними гілками окремих 

зерен. Міждендритні об’єми не утворюють малосприятливих скуп-

  
а б 

  
в г 

Рис. 4. Оптичні мікрофотографії СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані 
(а) та після термічного оброблення: СЛТ-О (б), СЛТ-Т4 (в), СЛТ-Т6 (г); збі-
льшення ×500. 

Fig. 4. Optical micrographs of SLM AlSi10Mg alloy in the as-built state (а) 
and after heat treatment: SLM-as-built (б), SLM-T4 (в), SLM-T6 (г); magnifi-
cation ×500. 
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чень, мають розміри до 50 мкм за більшою видимою на площі шліфа 

стороною. Для цього стану характерні залишкові макронапружен-
ня розтягу (рис. 1, б). 
 За умов СЛТ-стопу AlSi10Mg через швидке нагрівання й охоло-
дження (106–108°C/с), на відміну від більшости традиційних проце-
сів литва, де швидкість охолодження становить близько 102°C/с або 

менше [20], формується ультратонка метастабільна комірчасто-
дендритна мікроструктура у вигляді «риб’ячої луски» із середнім 

розміром комірок у 1 мм (рис. 4, а). 

  
а б 

  
в г 

Рис. 5. Мікроструктура СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані (а, б) та 

після термічного оброблення СЛТ-О (в, г). 

Fig. 5. Microstructure of SLM AlSi10Mg alloy in the as-built state (а, б) and 

after thermal treatment SLM-as-built (в, г). 
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 Межі комірок складаються з взаємопов’язаної мережі, що вклю-
чає евтектичні частинки Si та невелику кількість фази Mg2Si (рис. 
7, а). Окремі частинки Si спостерігаються також всередині комірок 

α-Al, які утворилися в процесі швидкої кристалізації твердого роз-
чину за умов, коли Si не встигає виділитися з розтопу на периферію 

зерен Al. В той самий час дрібнодисперсні включення, що містять 

Mg, розташовуються тільки в межах евтектики. 
 Усередині басейнів розтопу формується розвинута дуже тонка 

дендритна структура матриці α-Al, обмежена волокнистою сіткою 

  
а б 

  
в г 

Рис. 6. Мікроструктура СЛТ-стопу AlSi10Mg після термічного оброблення 

СЛТ-4 (а, б) та СЛТ-6 (в, г). 

Fig. 6. Microstructure of SLM AlSi10Mg alloy after thermal treatment SLM-
T4 (а, б) and SLM-T6 (в, г). 
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евтектичної фази Si. На відміну від мікроструктури виливків зі 

стопу AlSi10Mg, де великі стрижнеподібні або голчасті частинки Si 
осідають у матриці Al (рис. 10, г), в СЛТ-зразках сформована евтек-
тична мікроструктура (рис. 5, а) містить дуже дрібні частинки Si 
(рис. 7, а). Розмір евтектичної сітки значно більший у литому мате-
ріялі порівняно з аналогом СЛТ. За даними різних авторів довжина 

евтектичних виділень у ЛВ-стопах складає декілька десятків мкм, 
ширина — порядку 1 мкм, розмір дендритів — близько 1 мкм, від-
даль між дендритами — 70 мкм [21, 22]. На відміну від цього, для 

СЛП-зразків AlSi10Mg характерна дрібнодисперсна волокниста сі-
тка Si в матриці Al (ширина волокон складає 0,2 мкм, а розмір ден-
дритів — 0,1 мкм), що позитивно впливає на механічні властивості, 
тоді як наявність у мікроструктурі литих стопів Al–Si–Mg крупно-
зернистого та голчастого евтектичного кремнію, як крихкої фази, 
вважається основним чинником погіршення механічних властиво-
стей (пластичности та в’язкости) стопу. 
 Надзвичайно тонка мікроструктура, подрібнення зерна та, як на-
слідок, великий об’єм меж зерен є основними чинниками для об-
меження руху дислокацій і, отже, високої міцности СЛТ-зразків 

 
а 

 
б 

Рис. 7. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному 

стані (а) та після термічного оброблення СЛТ-О (б) відповідно до рис. 5. 

Fig. 7. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy in the as-
built state (а) and after thermal treatment SLM-as-built (б) according to Fig. 5. 
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AlSi10Mg порівняно з ЛВ. Зменшення розміру зерна зумовлює зме-
ншення віддалі між частинками Si, збільшення інтерфейсу Al–Si і 
ефективне гальмування руху дислокацій. Більш того, у вихідному 

SLM-зразку AlSi10Mg спостерігаються залишкові макронапружен-
ня стиснення, що також підвищує міцність. 
 У рівноважному стані бінарної системи Al–Si максимальна роз-
чинність Si у α-Al становить 1,65% за температури у 577°С. Однак у 

процесі СЛТ висока швидкість охолодження сприяє збільшенню 

кількости Si в α-Al до ≅ 8% ваг. (табл. 5), що створює пересичену 

структуру твердого розчину на основі Al. 
Термічне оброблення на твердий розчин (О). Вплив відпалу за тем-
ператури у 520 ± 10°С упродовж 6 годин з пічним охолодженням на 

мікроструктуру ЛВ- та СЛТ-стопів AlSi10Mg показано на рис. 3, 4, 
б. Процес термічного оброблення гомогенізує структуру, змінює 

морфологію евтектичного Si. В результаті мікротвердість СЛП-
зразка різко зменшується. 
 Термічне оброблення литого стопу також зумовлює розчинення 

 
а 

 
б 

Рис. 8. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg після тер-
мічного оброблення СЛТ-Т4 (а) та морфологія включення Si (б) відповідно 

до рис. 6, а. 

Fig. 8. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy after 

heat treatment SLM-T4 (а) and morphology of Si inclusions (б) according to 

Fig. 6, а. 
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вторинних гілок дендритів і розвинення рівновісної зернистої стру-
ктури (рис. 3, б). В СЛТ-стопі після такого термооброблення спосте-
рігаються зростання зерен і поступовий розпад коміркової структу-
ри — рисунок «риб’ячої луски» та структура басейнів розтопу зни-
кають. Взаємопов’язана сітчаста структура (тобто межі комірок) 
евтектичного Si коралової форми трансформується в бімодальний 

розподіл великих (4–5 мкм) і дрібних (1–2 мкм) частинок Si довіль-
ної форми, які нерівномірно розподілені в матриці Al (рис. 4, б). Ця 

морфологічна трансформація є наслідком поверхневої й об’ємної ди-
фузій елементів Mg і Si в матриці. 
 Фраґментація евтектичного Si й анігіляція дислокацій значно по-
гіршують механічні властивості (наприклад, мікротвердість) стопу 

AlSi10Mg. Може бути деякий незначний ефект, викликаний твердо-
розчинним зміцненням через відмінність в атомних радіюсах Si 

 
а 

 
б 

Рис. 9. Мапи розподілу хемічного складу СЛТ-стопу AlSi10Mg після тер-
мічного оброблення СЛТ-Т6: сферичні включення Si та розподіл Mg (а), 
частинки Si різного розміру в процесі сфероїдизації та розподіл Fe (б) від-
повідно до рис. 6, б. 

Fig. 9. Chemical composition distribution maps of SLM AlSi10Mg alloy after 

thermal treatment SLM-T6: spherical Si inclusions and Mg distribution (а), Si 
particles of different sizes during spheroidization and Fe distribution (б) ac-
cording to Fig. 6, b. 
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(0,118 нм) і Al (0,143 нм), що створює поле деформацій у кристалічній 

структурі стопу; однак втрата міцности через ріст зерна переважає. 
 Отже, дуже тонка комірчаста структура, одержана завдяки висо-
кій швидкості твердіння за умов адитивного лазерного виробницт-
ва, не зберігається після термічного оброблення на твердий розчин, 

і мікротвердість стопу зменшується практично втричі (в ≅ 2,8 ра-
зів). Коміркова мережа руйнується, а частинки евтектики Si непра-
вильної геометричної форми мають різний розмір від 1–4 мкм, деякі 

укрупнюються до 5–6 мкм (рис. 5, б). Концентрація Si в Al-матриці 

досягає 12,4% ваг. (табл. 5). Термооброблення на твердий розчин по-
нижує залишкові макронапруження стиску (рис. 2, б), що виникають 

в процесі СЛТ; в результаті пластичність зразків AlSi10Mg зростає. 
 Після відпалу стінки евтектики Si у литому AlSi10Mg повністю 

   
а б в 

   
г д е 

Рис. 10. Порівняння впливу термічного оброблення Т6 на морфологію 

включень Si для стопу AlSi10Mg, одержаного СЛТ (а–в) та ЛВ (г–е): вихід-
ний стан (а, г), Т6 (б, д), мапи розподілу хемічного складу після Т6 (в, е). 

Fig. 10. Comparison of the effect of T6 thermal treatment on the morphology of 

Si inclusions for AlSi10Mg alloy obtained by SLM (а–в) and casting (г–е): as-built 

state (а, г), T6 (б, д), chemical composition distribution maps after T6 (в, е). 
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зникають, а в мікроструктурі виникають дисперґовані виділення 

Si, розмір яких більший, ніж у СЛТ-стопі. Також спостерігається 

певна перебудова структури. Внутрішні напруження розтягу, пере-
насиченість Силіційом твердого розчину, дефектність структури, 
які виникли під час кристалізації, поступово зникають від тривало-
го впливу високої температури, і на якийсь момент лита структура 

стопу нібито зникає. Натомість, формуються області, розділені 
найбільш крупними евтектичними об’ємами, що також включають 

фази з Mg та Fe, всередині яких залишається дендритна будова, яку 

складно розгледіти через рівномірний перерозподіл Si та заокруг-
лення дендритів. Значної зміни мікротвердости порівняно із вихід-
ним станом не спостерігається. Через високу термостабільність ін-
терметалідних фаз (Mg2Si та голчасті інтерметалідні фази, збагаче-
ні на Fe), наявних у мікроструктурі литого стопу, оброблення на 

твердий розчин може не змінювати кількість і розмір таких фаз. 
Термічне оброблення Т4. Розглянемо наслідки впливу термооброб-
лення за температури у 520 ± 10°С упродовж 1,5 годин з наступним 

гартуванням у воду. Після швидкого охолодження, оскільки немає 

часу для виділення розчинених частинок та інших леґувальних 

елементів з алюмінійової матриці, утворюється нестабільний пере-
насичений твердий розчин на основі Al. Дійсно, цілями загарту-
вання є: (i) запобігання процесам передчасного виділення для збе-
реження максимального дисперсійного зміцнення твердого розчи-
ну, (ii) утворення перенасиченого твердого розчину за температур 

навколишнього середовища, (iii) уловлювання якомога більшої кі-
лькости вакансій у межах атомарної ґратниці [23]. 
 Загалом структура зразка СЛТ після гартування Т4 (рис. 4, в) на-
гадує попередню структуру після відпалу (рис. 4, б); проте через на-
багато менший час витримки стопу за високої температури весь 

надлишковий Si не встигає виділитись із матриці та перерозподіли-
тись із подальшим переміщенням до меж зерен твердого розчину. 
Таким чином, для СЛТ-зразків саме структура гартування може вва-

ТАБЛИЦЯ 5. Хемічний склад СЛМ-зразків за даними мікрорентґеноспе-
ктральної аналізи. 

TABLE 5. Chemical composition of SLM samples based on micro-x-ray spec-
tral analysis. 

Стан зразка 
Вміст елементів, % ваг. 

Al Si Mg 
СЛТ 91,69 7,53 0,78 

СЛТ-О 86,77 12,54 0,69 
СЛТ-Т4 89,91 9,48 0,61 
СЛТ-Т6 87,95 11,40 0,65 
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жатися перехідною. В процесі такого режиму нагріву й охолодження 

характер зростання частинок евтектичного Si сильно анізотропний, 

що приводить до утворення граней із гострими краями. Приклад та-
кої частинки трикутньої форми найбільшого розміру у 6 мкм, що 

щільно оточена частинками фази Mg2Si, наведено на рис. 6, а. 
 Термооброблення за режимом Т4 забезпечує другий за твердістю 

стан для ЛВ- та СЛТ-зразків. Водночас зміцнення СЛТ-стопу відбу-
вається набагато сильніше, ніж ЛВ-стопу, через сукупність наступ-
них чинників: незначне врівноваження структури, збереження пе-
ренасиченого твердого розчину на основі Al, більш глобулярна фо-
рма кремнійових частинок і наявність на їхніх межах частинок 

Mg2Si (рис. 8, а), які істотно понижують розбіжність між кристалі-
чними ґратницями Si та Al. 
 Структура перенасиченого твердого розчину є нестабільною; то-
му після гартування та штучного старіння за проміжних темпера-
тур надлишок елементів буде видалений з насиченого (і нестабіль-
ного) твердого розчину у вигляді зміцнювальних виділень і розчин 

стане більш стабільним, підвищуючи міцність стопу. 
 Концентрація Si в твердому розчині зменшується до ≅ 9,5% ваг. 
Розмір інтерметалідних частинок стає меншим після оброблення 

T4; вони розташовуються в основному по межах зерен (рис. 8, б). У 

той час, як і для випадку їхнього ЛВ-аналогу, ці частинки прохо-
дять через стадію укрупнення та досягають діяметра в кілька мік-
рометрів. Гартування литого зразка проявляється і в загальному 

зменшенні розмірів евтектичних ділянок (рис. 3, в). Після гарту-
вання величина залишкових напружень стиснення збільшується 

(рис. 1, б), що також сприяє підвищенню мікротвердости ЛВ-
зразків. 
Термічне оброблення Т6. Такий тип термічного оброблення на тве-
рдий розчин з наступним гартуванням у воді та штучним старінням 

за проміжних температур є найбільш поширеним і застосовується 

для модифікування мікроструктури та механічних властивостей 

стопу AlSi10Mg оскільки поліпшує пластичність без істотної втрати 

міцности на розтяг/вигин. Відповідний механізм забезпечується 

сфероїдизацією виділень Si. Коли стоп AlSi10Mg витримується уп-
родовж деякого часу за температури розчинення, евтектична стру-
ктура Si в пористій сітці фраґментується на вершинах і гранях кри-
сталів, а внаслідок твердофазної само- та/або взаємної дифузії його 

атомів відбувається процес сфероїдизації [24–26]. 
 Вплив термооброблення Т6 на мікроструктуру СЛТ-зразка пока-
зано на рис. 4, г, а також на рис. 6, б та рис. 9, а, б. Після Т6 розмір 

частинок Si є найменшим серед усіх досліджених режимів (рис. 4, 
г) і становить 1–2 мкм (рис. 6, б). Більш детальна аналіза свідчить, 
що, коли СЛТ-стоп AlSi10Mg піддається такому термообробленню, 
частинки набувають округлої/овальної форми та нерівномірно дис-
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перґовані в матриці Al (рис. 6, б). Водночас вміст Mg є більшим на 

межах зерен матриці Al (рис. 9, а), оскільки Mg реаґує з Si з утво-
ренням частинок фази Mg2Si, що саме й забезпечує зміцнення ли-
тих стопів Al–Si–Mg. Слід звернути увагу, що для випадку СЛТ-
стопу добре фіксується наявність залізовмісних фаз (рис. 9, б) біля 

включень Si. Вважається, що процес СЛТ уможливлює зменшити 

розмір і змінити форму інтерметалідів з високим вмістом Fe в порі-
внянні з традиційними методами [27]. За умов дрібнодисперсности 

та компактної морфології такі фази забезпечують додаткове зміц-
нення. Слід звернути увагу, що об’ємна частка ферумвмісних фаз 

збільшується (рис. 4, г) порівняно з іншими режимами термооброб-
лення (рис. 4, б, в). Подібного ефекту для ЛВ-зразків не зафіксовано 

(рис. 3, б–г). 
 Відомо, що евтектичні частинки Si частково розчиняються, фор-
муючи частинки округлої форми під час витримки за температури у 

520°C та штучного старіння через Оствальдів механізм [21, 28]. 
Атоми Si на поверхні дрібних частинок мають тенденцію відрива-
тися та дифундувати до поверхні більших частинок. Більш енерге-
тично стабільний стан досягається, коли великі частинки з меншим 

співвідношенням поверхні до об’єму і, отже, меншою поверхневою 

енергією, пов’язаною з поверхнею поділу між частинками Si та ма-
трицею Al, наявні в структурі. Оскільки СЛТ-матриця залишається 

пересиченою (до 11,4% ваг., табл. 5) і частинки Si істотно розріз-
няються за розміром (рис. 6, б), то процес сфероїдизації не завершу-
ється, а більші за розміром частинки продовжуватимуть зростати 

під час подальшого природнього старіння за рахунок дрібніших ча-
стинок (рис. 9, б). 
 Частинки Si в термічно обробленому СЛТ-матеріялі більш дрібні 
та додатково сфероїдизовані (рис. 10, б, в) порівняно з термічно об-
робленим литим матеріялом (рис. 10, д, е). Це наочно ілюструють 

дані, наведені на рис. 11. Зазначений ефект тісно пов’язаний зі 
швидкістю охолодження під час твердіння і, отже, початковою мі-
кроструктурою ЛВ- і СЛТ-матеріялів (рис. 10, а, г). За умов СЛТ за-
вдяки вищій швидкості охолодження дендритний розмір менший, 
відповідно, і дифузійна віддаль менша, внаслідок чого тривалість 

стадії фраґментації (розпаду) Si-евтектики скорочується. Крім того, 
рушійна сила для дифузії атомів Si є більшою завдяки пересиченню 

твердого розчину під час охолодження (твердіння) матеріялу СЛТ. 
 Режим Т6 забезпечує найбільшу мікротвердість СЛТ- і ЛВ-
зразків порівняно з іншими режимами оброблення. Воднораз мік-
ротвердість СЛТ-стопу є дещо вищою, ніж ЛВ-стопу, завдяки дії 
усіх перерахованих вище чинників. Однак максимального значен-
ня мікротвердости, притаманного вихідному стану СЛТ-зразка, не 

вдається досягти навіть після штучного старіння, оскільки специ-
фічна мікроструктура типу «риб’ячої луски», що зафіксована без-
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ліччю нанорозмірних частинок Si, руйнується під час термічного 

впливу. Висока мікротвердість ЛВ-стопу після Т6 в основному за-
безпечується максимальним значенням макронапружень стиснен-
ня (рис. 2, б), тоді як для СЛТ-стопу цей чинник практично не має 

значення. Тому доцільно розглянути зміни фазового складу після 

термічного оброблення ЛВ- та СЛТ-зразків і порівняти кількісний 

вміст фаз Mg та Fe, які можуть бути чинником додаткового зміц-
нення. 
 На рисунку 12, а наведено дифрактограми для СЛТ-стопу 

AlSi10Mg у вихідному стані та після різних режимів термічного об-
роблення. У вихідному стані наявні виключно дифракційні макси-
муми від Al (PDF-2 ID: 03-065-2869, просторова група 225: Fm−3m) 

  
а б 

Рис. 11. Порівняння розміру та морфології включень Si після термічного 

оброблення Т6 стопу AlSi10Mg, одержаного СЛТ (а) та ЛВ (б): мапи розпо-
ділу хемічного складу відповідають рис. 9, в та рис. 9, е. 

Fig. 11. Comparison of the size and morphology of Si inclusions after T6 

thermal treatment in AlSi10Mg alloy obtained by SLM (а) and casting (б): 
chemical composition distribution maps are shown in Fig. 9, в and Fig. 9, е. 
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та Si (PDF-2 ID: 00-005-0565, просторова група 227: Fd−3m). За да-
ними кількісної рентґенофазової аналізи вміст Si становить ≅ 11% 

ваг. Розмір ОКР Al та Si становить 44 нм і 11 нм відповідно. Ступінь 

деформації кристалічної ґратниці обох фазових складових дорів-
нює ≅ 0,1% (табл. 6). 
 Після відпалу СЛТ-О додатково з’являються дифракційні мак-
симуми від фаз Mg2Si (PDF-2 ID: 01-079-5428, просторова група 

Pnma (62)), Al15(Fe,Mn)3Si2 (PDF-2 ID: 01-071-4015, просторова гру-
па Pm−3 (200)), FeAl3Si2 (PDF-2 ID: 01-087-3224, просторова група 

Pbcn (60)) та Si (PDF-2 ID: 01-080-4570, просторова група 

I4/mmm (139)). Загальна кількість зміцнювальних фаз становить 

≅ 9,5% ваг. За такого оброблення розмір ОКР Al збільшується в 1,5 

рази, а Si — майже в 7 разів порівняно із вихідним станом. Також 

вдвічі зменшується ступінь деформації кристалічної ґратниці Al та Si 

(табл. 6). Зменшення розміру ОКР, ступеня деформації кристалічної 

ґратниці та рівня стискальних макроскопічних напружень вплива-
ють на зменшення величини мікротвердости з 1,3 ГПа до 0,52 ГПа. 
 Наступне термічне оброблення за режимом СЛТ-Т4 викликає 

збільшення загального вмісту фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2 та Fe3AlSi2 

до ≅ 13,8% ваг. Розмір ОКР Al та Si зменшується на 8 нм і 18 нм від-
повідно. 

  
а б 

Рис. 12. Дифрактограми зразків стопу AlSi10Mg, одержаних СЛТ (а) та ЛВ 

(б), у вихідному стані та після різних режимів термічного оброблення (� — 

Mg2Si, • — Al15(Fe,Mn)3Si2, ◊ — FeAl3Si2, ▲ — Si). 

Fig. 12. XRD patterns of AlSi10Mg alloy samples obtained by SLM (а) and 

casting (б) in the as-built condition and after various heat-treatment regimes 

(�—Mg2Si, •—Al15(Fe,Mn)3Si2, ◊—FeAl3Si2, ▲—Si). 



850 А. П. БУРМАК, М. М. ВОРОН, С. М. ВОЛОШКО та ін. 

 Ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці Al зростає в 1,5 

рази, порівняно з відпалом СЛТ-О. Збільшення кількости зміцню-
вальних фаз та ступеня мікродеформації кристалічної ґратниці Al є 

причиною двократного зростання величини мікротвердости, порів-
няно з СЛТ-0, не зважаючи на зменшення величини стискальних 

залишкових макронапружень. 
 Після термічного оброблення СЛТ-Т6 відбувається збільшення 

загального вмісту зміцнювальних фаз до ≅ 14,5% ваг.; водночас ве-
личина ОКР і ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці Al та 

Si істотних змін не зазнають. Тобто зростання мікротвердости СЛТ-
стопу AlSi10Mg після термічного оброблення за режимом Т6 відбу-
вається здебільшого за рахунок високого загального вмісту зміц-
нювальних фаз. 

ТАБЛИЦЯ 6. Кількісний фазовий склад, розмір ОКР і ступінь деформації 
кристалічної ґратниці в зразках стопу AlSi10Mg, одержаних за різними 

технологіями. 

TABLE 6. Quantitative phase composition, crystallite size, and lattice strain 

in AlSi10Mg alloy samples produced by different technologies. 

Режим  

оброблення Фазова складова 
Кількісний фазовий 

склад, % ваг. 
ОКР, нм ε, % 

ЛВ СЛТ ЛВ СЛТ ЛВ СЛТ 

Вихідний 

стан 

Al 82 90,3 60 44 0,06 0,171 
Si 13 9,7 59 11 0,06 0,1 

Mg2Si 3 – – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1 – – – – – 

Fe3AlSi2 1 – – – – – 

О 

Al 92 78,5 79 72 0,09 0,046 
Si 7 12 74 70 0,1 0,057 

Mg2Si 0,2 2,6 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 0,6 1,9 – – – – 

Fe3AlSi2 0,2 5 – – – – 

Т4 

Al 87 71,2 78 64 0,09 0,069 
Si 9 15 72 52 0,08 0,02 

Mg2Si 2,2 4,7 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1,2 4,3 – – – – 

Fe3AlSi2 0,6 4,8 – – – – 

Т6 

Al 88,3 72,5 60 71 0,1 0,053 
Si 9 13 72 65 0,1 0,047 

Mg2Si 0,3 5 – – – – 
Al15(Fe, Mn)3Si2 1,3 4,8 – – – – 

Fe3AlSi2 1,1 4,7 – – – – 
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 На рисунку 12, б наведено дифрактограми для ЛВ-стопу 

AlSi10Mg у вихідному стані та після різних режимів термічного об-
роблення. У вихідному стані спостерігаються дифракційні макси-
муми від Al, Si і фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2 та FeAl3Si2. Загальна кі-
лькість зміцнювальних фаз становить ≅ 5% ваг., тоді як в СЛТ-
стопі виявити їх не вдалося. Розмір ОКР Al та Si в ЛВ-стопі біль-
ший, аніж у СЛТ-стопі, в 1,5 рази та в 5 разів відповідно. Слід та-
кож відмітити, що ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці 
Al та Si в ЛВ-стопі майже вдвічі менший порівняно з СЛТ. 
 Більший розмір ОКР, менший ступінь мікродеформації криста-
лічної ґратниці та розтягувальні залишкові напруження (рис. 2, б) 
пояснюють значно меншу величину мікротвердости (0,75 ГПа) ЛВ-
стопу AlSi10Mg порівняно з СЛТ-стопом (1,3 ГПа) у вихідному ста-
ні. 
 Термічне оброблення за режимом ЛВ-О зумовлює зменшення за-
гального вмісту зміцнювальних фаз до 1% ваг. Величина ОКР і сту-
пінь мікродеформації кристалічної ґратниці в ЛВ-стопі майже не 

відрізняються від СЛТ-стопу. Відсутність зменшення величини мі-
кротвердости в ЛВ-зразках після такого оброблення, порівняно з 

вихідним станом, можна пояснити формуванням стискальних на-
пружень у поверхневому шарі. 
 Після ЛВ-Т4 розмір ОКР і ступінь деформації кристалічної ґрат-
ниці істотно не змінюються. Проте збільшується загальний вміст 

зміцнювальних фаз з ≅ 1% ваг. до ≅ 4% ваг. порівняно з ЛВ-О, що 

пояснює деяке зростання величини мікротвердости. Також на зрос-
тання величини мікротвердости впливає збільшення величини сти-
скальних напружень. 
 Після термічного оброблення ЛВ-Т6, як і після ЛВ-Т4, не спосте-
рігається істотної зміни розміру ОКР, ступеня мікродеформації 
кристалічної ґратниці та кількости зміцнювальних фаз, але рівень 

залишкових макронапружень стиснення збільшується до максима-
льного значення у −550 МПа. 
 За результатами проведених рентґеноструктурних досліджень 

можна зробити висновок, що домінувальним чинником впливу на 

величину мікротвердости в зразках ЛВ-стопу AlSi10Mg є високий 

рівень залишкових напружень стиснення (до −550 МПа), оскільки 

величина ОКР і ступінь мікродеформації кристалічної ґратниці за 

усіх режимів термічного оброблення істотних змін не зазнають. В 

зразках СЛТ-стопу AlSi10Mg домінувальним чинником впливу на 

величину мікротвердости є значно більший (до ≅ 5 разів) загальний 

вміст зміцнювальних фаз порівняно з ЛВ. Результати кількісної 
аналізи вмісту цих фаз задовільно узгоджуються з якісними дани-
ми щодо розподілу Mg та Fe на мапах хемічного складу. 
 Слід також відмітити, що після термічного оброблення стопу 

AlSi10Mg, одержаного СЛТ та ЛВ, спостерігаються відмінності у 
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змінах співвідношення інтенсивностей дифракційних максимумів 

в різних кристалографічних напрямках (рис. 13). 
 Так, після відпалу за температури у 520°С інтенсивність дифрак-
ційного максимуму Al(220) для СЛТ-стопу AlSi10Mg зменшується в 

1,5 рази (рис. 13, а), а для ЛВ-стопу зростає у 2,5 рази (рис. 13, б). 
Після режиму Т6, за якого спостерігається максимальне зростання 

мікротвердости, інтенсивність дифракційного максимуму Al(220) 
для СЛТ-стопу зростає вдвічі порівняно з режимом Т4, а для ЛВ-
стопу навпаки — зменшується практично втричі. Наявність зерен 

переважної орієнтації щодо поверхні, тобто кристалографічної тек-

  
а б 

  
в г 

Рис. 13. Зміна інтенсивности та положення дифракційних максимумів 

Al(220) та Al(420) в стопі AlSi10Mg, одержаному СЛТ (а, в) та ЛВ (б, г), у 

вихідному стані та після різних режимів термічного оброблення: (220) (а, 
б), (420) (в, г). 

Fig. 13. Change in the intensity and position of the diffraction maxima (220) 
and (420) of Al in the AlSi10Mg alloy, obtained by SLM (а, в) and casting (б, 
г), in the as-received state and after various heat treatment conditions: (220) 
(а, б), (420) (в, г). 
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стури, істотно впливає на механічні властивості. 
 Зміна кутового положення максимуму Al(420) свідчить про зме-
ншення рівня стискальних напружень у СЛТ-стопі (рис. 13, в) та 

перетворення розтягувальних напружень на стискальні в ЛВ-стопі 
з подальшим зростанням їхньої величини (рис. 13, г). Характер цих 

змін відповідає рис. 2, б. 
 Аналіза змін інтенсивности дифракційного максимуму Al(420) 
(рис. 13, в, г) підтверджує відмінність впливу термічного оброблен-
ня на кристалічну структуру стопу AlSi10Mg не тільки в залежності 
від технології одержання, а й від кристалографічного напрямку. 
Даний ефект може бути пов’язаний з анізотропією кристалічної 
структури, яка виникає під час одержання зразків за технологією 

селективного лазерного топлення. 

4. ВИСНОВКИ 

Для СЛТ-стопу AlSi10Mg у вихідному стані характерні найвищі 
значення мікротвердости у 1,38 ГПа, межі міцности та плинности 

— 0,79 ГПа і 4,15 ГПа відповідно, але найменше значення характе-
ристики пластичности. Це пов’язано з формуванням ультратонкої 
метастабільної комірчасто-дендритної мікроструктури у вигляді 
«риб’ячої луски» із середнім розміром комірок у 1 мм. 
 Загальний розмір структурних елементів СЛТ-стопу AlSi10Mg 

набагато менший, ніж для його литого аналогу. У ЛВ-стопі наявні 
велика кількість голчастих або пластинчастих евтектик Si і навіть 

великі частинки первинного Si, які фраґментують матрицю Al, тим 

самим погіршуючи механічні властивості. Межі комірок і межі зе-
рен СЛТ-стопу зафіксовано безліччю нанорозмірних частинок Si, 
що збільшує опір руху дислокацій. Хоча ці частинки Si розподілені 

випадково та мають низьку об’ємну частку, вони утворюють напів-
когерентний інтерфейс з матрицею Al і дають внесок до загального 

результату високої твердости друкованого зразка AlSi10Mg. 
 Термічне оброблення істотно впливає на усі механічні характерис-
тики зразків AlSi10Mg, виготовлених як СЛТ, так і ЛВ. Для СЛТ-
зразків значення мікротвердости після усіх режимів термооброблен-
ня значно нижче, ніж для вихідного стану. Для ЛВ-зразків після Т4 і 
Т6 значення мікротвердости зростають порівняно з вихідним станом, 
але не досягають значень, характерних для СЛТ-зразків після анало-
гічного термічного оброблення. Це пов’язане з тим, що частинки Si в 

термічно обробленому СЛТ-матеріялі більш дрібні та додатково сфе-
роїдизовані порівняно з термічно обробленим литим матеріялом. 
 Режим Т6 забезпечує найбільшу мікротвердість СЛТ- і ЛВ-
зразків порівняно з іншими режимами оброблення. Однак макси-
мального значення мікротвердости, притаманного вихідному стану 

СЛТ-зразка, досягти не вдається, оскільки внаслідок термічного 
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впливу відбувається руйнування специфічної мікроструктури типу 

«риб’ячої луски». Висока мікротвердість ЛВ-стопу після Т6 в осно-
вному забезпечується максимальним значенням макронапружень 

стиснення (до −550 МПа), тоді як для СЛТ-стопу цей чинник прак-
тично не має значення. Проте після СЛТ-Т6 відбувається збільшен-
ня загального вмісту зміцнювальних фаз Mg2Si, Al15(Fe,Mn)3Si2, 
FeAl3Si2 до ≅ 14,5% ваг., а після ЛВ-Т6 цей вміст у 7 разів менший. 

 Роботу виконано в рамках держбюджетної теми № 2701ф «Нау-
кові основи ультразвукової ударної та адитивної технологій вигото-
влення високонавантажених деталей БПЛА з покращеною дальніс-
тю» (держреєстраційний № 0124U001001) Національного техніч-
ного університету України «Київський політехнічний інститут іме-
ні Ігоря Сікорського». 
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