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A dendritesen kristályosodott ötvözet fizikai és mechanikai tulajdonságai jelentős mértékben füg-
genek a szekunder dendritág távolságtól (Secondary Dendrite Arm Spacing, SDAS). Az öntészeti 
gyakorlatban a kristályosodás szimulációjához használható, de egyszerű módszerre van szükség 
az SDAS kiszámításához a kristályosodás alatt és a végén a lehűlési sebesség függvényében. Szá-
mos kristályosodási kísérlet alapján az SDAS kiszámítására szolgáló egyszerű egyenlet (empiri-
kus módszer) a helyi kristályosodási időt használja (a likvidusz és szolidusz hőmérsékletek között 
eltelt idő), amely a mért lehűlési görbékből számítható nem irányított kristályosodás esetében, 
vagy kiszámítható a hőmérsékleti gradiensből és az olvadék/szilárd front sebességéből egyirányú 
kristályosodás esetében. Ez az egyenlet nem használható az SDAS kiszámításához a kristályoso-
dás során. Kirkwood kidolgozott egy félempirikus módszert az ötvöző elemnek az  olvadékfázisban 
végbemenő diffúziójára alapozva, amely a fizikai paraméterek mellett csak egy geometriai ténye-
zőt tartalmaz, ami állandónak tűnik a különböző ötvözeteknél. A fizikai paraméterek a hőmérsék-
lettől függenek, ezért az egyenletet nem lehet zárt formában integrálni, ezért csak a kristályosodás 
végén kialakuló SDAS számítható az egyenlettel. Ebben a cikkben először a szilárd/olvadék ha-
tárfelület görbületének az egyensúlyi koncentrációkra gyakorolt hatását, majd a szekunder dend-
ritág (SDA) durvulásának különböző folyamatait mutatjuk be. Korábbi cikkünkben leírtuk, hogy 
empirikus módszerrel a végső SDAS elfogadható pontossággal kiszámítható Al-7wt%Si-ötvözet 
esetében egyirányú kristályosítási kísérlet esetén. Ebben a cikkben azt mutatjuk meg, hogy a 
kísérletekből ismert lehűlési görbét használva a Kirkwood-egyenletet numerikusan integrálva az 
SDAS kiszámítható a kristályosodás közben és a végén, jó egyezésben a kísérleti eredményekkel. 
A két számítási módszert összehasonlítva megállapítottuk, hogy a módszerek pontossága hason-
ló a kristályosodás végén kialakuló SDAS esetében, de a kristályosodási szimuláció eredménye 
(a mikrodúsulás mértéke) pontosabb lesz a dinamikus módszer alkalmazásával. Azt is bemutatjuk, 
hogy a dinamikus módszerrel az SDAS bármilyen típusú lehűlési görbéből kiszámítható. A dina-
mikus módszert használva azt is bebizonyítottuk, hogy különböző SDAS-ok tartozhatnak ugyan-
ahhoz a helyi kristályosodási időhöz.
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1. Bevezetés

Az ércekből előállított olvadék kristályosítása álta-
lában az ötvözetek gyártásának első lépése. E tech-
nológiai lépés során az olvadékból szilárd ötvözet 
keletkezik. Az alakítható ötvözetek mikroszerkezete 
teljes egészében, a hipoeutktikus öntészeti ötvözeteké 
részben dendrites a kristályosodás végén. A dendrites 
mikroszerkezet primer dendritágakból (PdA) és az 
azokból oldal irányban kinővő szekunder dendritágak-
ból (sdA) áll. A dendrites mikroszerkezet nagy részét 
(a lehűlési sebességétől függő mertékben) a szekunder 
dendritágak töltik ki. Alakítható ötvözetek esetében a 
homogenizáló hőkezelés (a mikrodúsulás megszünte-
tésének) ideje az átlagos szekunder dendritág távolság 
(sdAs) négyzetével arányosan nő, mivel az SDAS 
a jellemző diffúziós távolság. [1]. Az öntészeti ötvö-
zetek fizikai és kémiai tulajdonságai (elektromos és 
hővezetés, korrózió) [2], mechanikai tulajdonságai 
(keménység, folyáshatár, végső szakítószilárdság 
és nyúlás) [3, 4], közvetlenül függenek a szekunder 
(sdAs) dendritág távolságtól. Következés képpen 
mindkét ötvözettípus esetében fontos az sdAs isme-
rete a kristályosodás paramétereinek a függvényében. 
A végső SDAS a lehűlési görbe sebességtől függ a na-
gyobb lehűlési sebesség kisebb SDAS-t eredményez.

Az irodalomban négy különböző modellel magya-
rázták az sdAs változását (a szekunder dendritágak 
durvulását) a kristályosodás során. Az első modellt 
Kattamis és munkatársai javasolták [5], akik feltéte-
lezték, hogy a szekunder dendritágak sugara azonos, 
kivéve néhány vékonyabb ágat. A vékony ágak vissza-
olvadnak a kristályosodás során a görbületi hatás miatt 
növelve az átlagos sdAs értékét (7. ábra). A Csernov 
és munkatársai [6] által javasolt második modell azt 
feltételezte, hogy van néhány ág, amelyek gyökeré-
nek (ahol a szekunder dendrit ág kapcsolódik a primer 
dendrit ághoz) a sugara kisebb, mint a többi részé, a 
gyökér visszaolvad és az ág elválik a primer ágtól (12. 
ábra). A harmadik modell, amelyet Kahl weit [7] ja-
vasol, ugyanazt az ágeloszlást feltételezi, mint az első 
modell, de úgy véli, hogy egyes ágak visszaolvadnak 
a primer ág irányába (8. ábra). A Glicksman által java-
solt negyedik modell [8] két szomszédos ág összeol-
vadását feltételezi (13. ábra). ezen modellek alapján 
egyszerű empirikus összefüggést találtak a végső 
sdAs (λ2) és a helyi kristályosodási idő (t0) között 
(a kísérletek eredményeivel összhangban):

 λ2 = K t0
n , (1)

ahol K állandó egy ötvözetre, de függ a kezdeti kon-
centrációtól, és n 0,25 és 0,45 között változik [9–15].

A szakirodalomban találhatók különböző analiti-
kai és numerikus modellek az sdAs kiszámítására a 
kristályosodás alatt és a végén a kristályosodási idő 

függvényében. Kirkwood [18] diffúziós modellt java-
solt az izoterm durvulásra:
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ahol t az idő, DL a diffúziós együttható az olvadék-
ban, σ a szilárd/olvadék határfelületi feszültség, T az 
abszolút hőmérséklet, L az olvadás látens hője, mL a 
liquidus vonal meredeksége, CL az olvadék egyen-
súlyi koncentrációja a szilárd/olvadék felületen, k a 
megoszlási hányados.

ez a modell sikeresen megjósolhatja az ágak kö-
zötti távolságot a kristályosodás alatt és annak végén 
állandó (hőmérséklettől nem függő) paraméterek 
használatával, ha a kristályosodás hőmérséklet tarto-
mánya nem túl nagy (néhány 10 K).

ebben a cikkben összehasonlítjuk az említett négy 
modell ((1) egyenlet) és az alább ismertetett saját 
modellünk eredményét a korábban publikált kísérleti 
eredményekkel [16], hogy bemutassuk ezen modellek 
használhatóságát.

2. A durvulás elmélete

A szekunder dendritágok durvulásának a hajtóere-
je (hasonlóan a szilárd részecskék durvulásához egy 
szilárd mátrixban) a rendszer felületi energiájának 
csökkenése. Gibbs–Thomson-effektus értelmében a 
szilárd/olvadék fázishatáron az egyensúlyi koncent-
rációk a fázishatár görbületének a függvénye. En-
nek következtében az olvadék fázisban a nagyobb 
koncentrációjú fázishatártól a kisebb  koncentrációjú 
fá zishatárok irányában történő diffúzió az SDA dur-
vu lását eredményezi, amint azt az alábbiakban részle-
tesen bemutatjuk.

2.1. A szilárd fázis sugarának hatása az egyensúlyi 
koncentrációkra
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TS(R+ < ∞)

TL(R+ < ∞)

TL(R– < ∞)
TS(R– < ∞)

TL(R = ∞)

TS(R = ∞)

1. ábra. A szilárd fázis sugarának hatása konvex (R+) és 
konkáv (R −) felületek esetén
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Az egyensúlyi fázisdiagram (1. ábra, TL (R = ∞) és 
TS (R = ∞)) liquidus és solidus görbéi a koncentrá-
ció függvényében mutatják a kristályosodás kezdő és 
befejező hőmérsékletet (másként egy adott hőmérsék-
leten az egymással egyensúlyt tartó fázisok koncent-
rációját, ha a határfelület sík (a sugár R = ∞). Tegyük 
fel, hogy a szilárd fázisnak konvex felülete van, ahol 
az R + < ∞ azt jelenti, hogy a solidus és a liquidus vo-
nalak az alacsonyabb hőmérsékletre tolódnak (zöld 
nyíl), míg, ha a szilárd fázisnak konkáv felülete van 
(pl. a dendritgyökérnél), ahol R − < ∞ azt jelenti, hogy 
a vonalak magasabb hőmérsékletre tolódnak (piros 
nyíl) a Gibbs–thompson-elmélettel összhangban.

2.2. A durvulás folyamata

A 2a. ábra két szilárd részecske keresztmetszetét mu-
tatja az olvadék fázisban. A részecskék felülete dom-

ború (konvex), és ezek sugara eltérő, R + > r +. Az ol-
vadék és a szilárd fázisok (CL(R +), CL(r +) és CS(R +), 
CS(r +)) egyensúlyi koncentrációit a szilárd részecs-
kék felületén a 3. ábra mutatja adott hőmérsékleten, 
(CL(R +) > CL(r +) és CS(R +) > CS(r +)). A 2b. ábra a két 
szilárd részecske között a koncentráció eloszlását 
mutatja a folyékony fázisban, mivel CL(R +) > CL(r +), 
az ötvözőelem a nagy részecskétől a kis részecske 
felé diffundál (kék nyíl a 3a. ábrán), csökkentve a 
koncentrációt a nagy részecske közelében és növel-
ve azt a kis részecske közelében. Mivel az egyensú-
lyi koncentrációnak meg kell maradnia, valamennyi 
szilárd fázis (d x (R +)) megszilárdul a nagy részecske 
felületén, növelve a folyékony fázis koncentrációját 
dC = CL(R +) − CS(R +), míg valamennyi szilárd fázis 
(d x (r +)) visszaolvad a kis részecskéből, és csökkenti 
a folyadékfázis koncentrációját dC = CL(r +) − CS(r +). 
Ennek következtében a nagy részecske mérete nő 
( világoskék rész), a kicsié csökken (sárga rész). A fo-
lyamat során az R+ folyamatosa nő, az r+ csökken, a 
koncentrációkülönbség és ezáltal és a diffúziós sebes-
sége is nő. Végül a kis részecske teljesen visszaolvad. 
A folyamat során a piros nyilak mutatják az határfelü-
letek mozgását.

A 4. ábra azt az esetet mutatja, amikor a nagy ré-
szecske felülete domború (konvex), a kis részecske 
felülete pedig homorú (konvex). Ebben az esetben 
a CL(r −) > CL(R +) (lásd az 5. ábrát), így az ötvöző-
elem a kis részecskétől a nagy felé diffundál (kék nyíl 
a 4a. ábrán). ennek eredményeként a kis részecske 
nő (világoskék rész) és a nagy visszaolvad. Ha az idő 
elég hosszú, a nagy teljesen visszaolvadhat. A folya-
mat során a piros nyilak ismét mutatják az határfelüle-
tek mozgását. A folyamat hasonló, ha a negatív sugár 
egyenlő vagy nagyobb, mint a pozitív, de a koncentrá-
ció más, és így a diffúzió sebessége kisebb.

dx(R+) dx(r+)

CL(r
+)

CL(R+)

Distance

a)

b)
C
o
n
c

2. ábra. a) Olvadékban levő konvex felületű (R + és r + suga rú) 
nagy és kis szilárd részecske keresztmetszete; b) a koncentrá-

ció eloszlása a két részecske között az olvadék fázisban
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3. ábra. A folyékony és szilárd fázis egyensúlyi koncentráció-
ja adott T hőmérsékleten. A szilárd fázisú részecske felülete 

domború, és r + < R + < ∞
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4. ábra. a) Olvadékban levő nagy és kis szilárd részecskék 
keresztmetszete, konvex felülettel (R +), illetve konkáv felü-
lettel (r −); b) a koncentráció eloszlása a két részecske között 

az olvadékban
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2.3. A szekunder dendritágok durvulásának modelljei

A szakirodalom, ahogy azt a Bevezetésben említettük, 
négy fizikai modellt javasol a szekunder dendritág 
(sdA) durvulásának magyarázatára. ezeket a 6–10. 
ábra mutatja. Az ábrákon kék szín illusztrálja a szi-
lárd fázist a t1 időpontban, világoskék a szilárd fázist, 
amely t1 és t2 idő között megszilárdult, piros pedig az 
olvadékot. A sárga nyilak az ötvözőelem diffúziójának 
irányát mutatják. A 6. ábrán a t1 időpontban a nagy 
szekunder dendritágak (sdA) R sugarú két fele között 
van egy másik r sugarú kicsi, ahol R > r. A szekun-
der dendritágtávolság (sdAs) a két ág középpontja 
közötti távolság (szaggatott vonalak).

A 7. ábrán a radiális visszaolvadási modell lát-
ható [5]. A folyadékfázis koncentrációja a nagy SDA 
felületén nagyobb, mint a kicsinél (konvex típus), 
így az ágak közötti diffúzió az ötvözőelemet a nagy 
sdA-tól a kis sdA felé viszi. ennek eredményeként 

a nagy sdA növekszik, és a kicsi pedig csökken (t2 
idő, 7a. ábra). Végül a kis SDA teljesen visszaolvad, 
és az sdAs lokálisan kétszer nagyobb lesz (t0 idő, 
7b. ábra).

Az axiális modell [7] esetében koncentrációkü-
lönbség adódik a nagy SDA és a kis SDA csúcsai 
között (konvex típus). Következésképpen az ötvö-
ző elem a nagy SDA felületétől a kicsi felé diffundál, 

Concave

CL(R+) CL(r –)

CS(R+)
TL(R+)

TS(R+)

TL(r –)

TS(r –)
CS(r –)

Concentration
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5. ábra. Az olvadék és szilárd fázis egyensúlyi koncentrációja 
adott T hőmérsékleten. A nagy szilárd részecske felülete dom-
ború, míg a kis szilárd részecske felülete homorú, és r − < R + 
< ∞. Meg kell jegyezni, hogy ha a negatív sugár egyenlő vagy 

nagyobb, akkor a hatás pozitív sugara hasonló, de kisebb

λ2(t1) λ2(t1)

R r R> <

6. ábra. Kezdeti szerkezet, a nagy szekunder dendrit ágak 
(SDA) két fele nagy R sugárral, köztük egy kis r sugarú, 

ahol R > r

a) b)
λ2(t2) λ2(t2) λ2(t0)

7. ábra. Radiális durvulási folyamat, konvex típusú. A mikro-
szerkezet a: t2 és b: t0 (helyi kristályosodási idő) > t2 idő-

pontban

a) b)
λ2(t1) λ2(t1) λ2(t0)

8. ábra. Az axiális durvulási folyamat modellje, konvex tí-
pusú. A mikrostruktúra az a: t2 és b: t0 (helyi kristályosodási 

idő) > t2 időpontban

t2t1 <

9. ábra. Axiális durvulási folyamat nagy tisztaságú succino-
nitrilben, konvex típus. A és B két nagy szekunder dendritág 

t1 és t2 időpontban [24]
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majd a kicsi axiális irányban visszaolvad (8a. ábra), 
kétszer nagyobb lokális sdAs-t létrehozva (8b. ábra). 
A 9. ábrán ez a folyamat látható a tiszta succinonitril 
egyirányú kristályosodásánál, ahol A és B két nagy 
szekunder sdA a t1 és t2 időpontban [8].

Meg kell jegyezni, hogy a kis SDA egyes részei 
radiális és axiális visszaolvadás esetén is megmarad-
hatnak (10. ábra). Ebben az esetben két különböző 
SDAS mérhető: az „A”–„A” szakaszban a mért SDAS 
kétszerese az eredetinek, míg a „B”–„B” szakaszban 

ugyanaz marad, mint az eredeti. A 11. ábra ennek a 
folyamatnak az eredményét mutatja az egyirányúan 
megszilárdult Al-7%si-ötvözet esetében.

A primer ág felszíne homorú (konkáv) az SDA-k 
gyökeréhez közel, ahol azok az sdA-k a primer ághoz 
kapcsolódnak (12. ábra) [6]. Az olvadék koncentrá-
ciója a primer ág felszínénél (CL(r −) nagyobb, mint 
a nagy és kis sdA-k ((CL(R +) és (CL(r +) (5. ábra)) 
felületén, így a diffúzió az ötvözőelemet a primer 
ág felszínétől a nagy és kis SDA-khoz viszi. Ennek 
eredményeként a nagy és kis sdA-k gyökere elkezd 
vissza olvadni (12a. ábra), a primer ág növekszik (ho-
morú típus). Végül a kis SDA gyökere visszaolvad, 
és a fennmaradó rész a két nagy ág között bezárva 
marad (12b. ábra). ebben az esetben (a 11. ábrához 
hasonlóan) két különböző SDA mérhető: az „A”–„A” 
szakaszban dupla, a „B”–„B” szakaszban pedig az 
eredeti.

Két szomszédos kis SDA egyszerű növekedés so-
rán összeérhet (13. ábra). Ha a két sdA kristálytani 
iránya azonos (az SDA között lenne némi különbség), 
és a két ág közötti nincsen szennyeződés (például 
oxid), akkor egyesülhetnek és kétszeres SDAS-szal 
bíró nagy sdA-t képezhetnek. A 14. ábra ezt a fo-
lyamatot mutatja be egyirányú megszilárdult succino-
nitril esetében [24].

λ2(t0)

10. ábra. A kis SDA megmaradó részének modellje radiális 
vagy axiális vissza olvadás után

λ2(t0)

11. ábra. A kis SDA megmaradó része. Al-7% Si ötvözet [18]

a) b)

λ2(t2) λ2(t2) λ2(t0) λ2(t0)

λ2(t0) „B”

„B”

„A”

„A”

„B”

„B”

„A”

„A”

12. ábra. Az SDA-k gyökérének vissza olvadása, konkáv tí-
pus. Két különböző SDAS mérhető: az „A”–„A” szakaszban 
ugyanaz maradt, mint az eredeti, míg a „B”–„B” szakaszban 
kétszerese az eredetinek. A mikroszerkezet az a: t2 és b: t0 (he-

lyi kristályosodási idő) > t2 időpontban

λ2(t2) λ2(t0)
a) b)

13. ábra. Az SDA-k koaleszcencia modellje. Az összeolvadás 
után az SDAS kétszer nagyobb, mint az eredeti. A mikrostruk-
túra az a: t2 és b: t0 (helyi kristályosodási idő) > t2 időpontban

t1 < <t2 t3

14. ábra. Az SDA-ák összeolvadása nagy tisztaságú succino-
nitrilban, konvex típus [24]
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Meg kell jegyezni, hogy ez a négy különböző 
„durvulási” folyamat bekövetkezhet egyszerre a kris-
tályosodás során.

3. Kísérletek

3.1. Ötvözet

A Hydro Aluminium Rolling Products GmbH 
szemcsefinomított és nem szemcsefinomított 
Al-7wt%si-ötvözetet biztosított a Cetsol (Cu-
lumnar Equiaxed Transition Solidification) ESA 
projekthez. Az ötvözet nagy tisztaságú 99,99 tö-
meg% Al és 99,99 tömegszázalék si felhasználásá-
val készült, vákuumkohászati eljárással. A szemcse 
finomításhoz 0,5 tömeg% AlTi5B mesterötvözetet 
használtak.

3.2. Kristályosodási kísérletek

A kísérleteket függőleges négy fűtési zónával ren-
delkező Bridgman-típusú csőkemencében végeztük. 
A kemence körül egy 2 pólusú mágneses induktor 
található, amely forgó mágneses mezőt (Rotation 
Magnetic Field, RMF) hoz létre. A minta átmérője 8 
mm, hossza 100 mm volt. A hőmérséklet-eloszlást 13 
ponton K-típusú hőelemekkel mértük. A kemence, az 
induktor és a mintatartó felépítésének részleteit a [10] 
tartalmazza.

Négy kristályosodási kísérletet végeztünk külön-
böző paraméterekkel (1. táblázat). A minta mozgási 
sebessége (v1) az i. szakaszban 0,02 mm/s, a szakasz 
z1 hossza 50 mm volt, így az i. szakaszban az állan-
dósult állapotú kristályosodási feltételeket kaptunk. 

1. táblázat. GB-kísérletek paraméterei

Próba ötvözet G 
K/mm

i. szakasz ii. szakasz

v1 mm/s z1 mm v2 mm/s z2 mm RMf

GB1 Al + 7wt%si +GR 4 0,02 50 0,2 60 no

GB2 Al + 7wt%si 4 0,02 50 0,2 60 0,5 mt

GB5 Al + 7wt%si +GR 4 0,02 50 0,02 60 no

GB6 Al + 7wt%si 4 0,02 50 0,02 60 0,5 mt

15. ábra. Mért lehűlési görbék különböző helyeken a négy földi kísérlet TC1–TC13 hő elemeivel: a) GB1; 
b) GB2; c) GB5; d) GB6. A különböző színek azt jelentik, hogy különböző hőelemek mérik az adatokat
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A ii. szakaszban a GB1 és GB2 próbák mozgási se-
bessége (v2) 0,2 mm/s, a GB5 és GB6 próbák mozgá-
si sebessége 0,02 mm/s, a szakasz z2 hossza 60 mm 
volt. A kristályosodás megkezdése előtt mind a négy 
mintánál 1800 másodperces termikus homogenizálást 
alkalmaztunk miközben 10 mT RMF-el kevertük az 
olvadékot. A GB2 és GB6 próbákat 0,5 mT RMF-fel 
kevertük a kristályosítás II. szakaszában.

3.3. A szekunder dendritágtávolság (SDAS) mérési 
módszere

A próbák hosszmetszetét a minta tengelye mentén 35 
részre osztottuk. Az egyes részek szélessége 2.85 mm 
volt. Összesen 200 SDAS-értéket mértünk minden 
próbában. A szekunder ágakon egy vonalat fektettek 
le (merőlegesen rájuk, hosszirányban az elsődleges 
dendrit ágakkal), és a metszések számát manuálisan 
számoltuk.

A próbák mikroszerkezetének részletes elemzését 
[18]-ban ismertettük, ahol négy űrkísérlet eredmé-
nyeit hasonlítottuk össze (a Cetsol vi projekt kere-
tében) négy földi (GB) kísérlet eredményeivel.

3.4. Leűlési görbék

A hőmérsékletet (lehűlési görbét) 13 hőelemmel 
mértük (15. ábra, tC1–tC13). Az elemzés során 
feltételeztük, hogy a primer dendritcsúcsok és az 
eutektikum túlhűlése elhanyagolható. Ez azt jelenti, 
hogy a kristályosodás a likvidusz hőmérsékleten (TL) 
kezdődött, és az eutektikus hőmérséklet (TE) elérése-
kor fejeződött be. Az elemzés részleteit két korábbi 
tanulmányban ismertettük [17, 18].

4. A szekunder dendritágtávolság (SDAS) 
szimulációja

4.1. Empirikus szimulációs módszer

A [17]-ben megmutattuk, hogy a végső szekunder 
dendritág távolság kiszámítható a jól ismert empiri-
kus egyenlettel a hőmérsékleti gradiens és a szilárd/
olvadék frontsebesség felhasználásával egyirányú 
kristályosodás esetén:
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ahol ΔT(xs) a kristályosodás hőmérséklet-tartománya, 
t0 a helyi szilárdulási idő xs-nél a minta helyzete és K 
az ötvözet állandója, G a hőmérsékleti gradiens, v a 
szilárd/olvadék front mozgási sebessége.

A kristályosodás hőmérséklet tartománya a minta 
tényleges koncentrációjától függ. v és G a mintával 
együtt változott, és egy adott xs-nél különböztek az 
szilárd/olvadék (S/L) és az eutaktikum/olvadék (E/L) 
frontoknál. Következésképpen a vav(xs) és a Gav(xs) 
 értékeit használtuk a számításoknál:
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ahol vSL(xs), vEL(xs) és GSL(xs), GSL(xs) a frontsebessé-
gek és a hőmérsékleti gradiensek az S/L és E/L fron-
tokon. Így:
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Ennek a módszernek az az előnye, hogy a [18] 
pontban leírt módszerünkkel a G és v paramétereket 
a minta tetszőleges pontján ki lehet számítani, nem 
csak ott, ahol a hőmérsékletet az idő függvényében 
(lehűlési görbe) mértük. A 19. ábrán összehasonlítot-
tuk a mért és a számított sdAs-t, és az egyezés jónak 
mondható. ennek a módszernek az a hátránya, hogy:

i) az SDAS kristályosodás során bekövetkező vál-
tozása nem számítható ki, ezért ez a módszer nem elég 
jó a mikrodúsulás szimulációjához,

ii) ez a szimulációs módszer csak egyirányú kris-
tályosításnál használható, ha a hőmérséklet-gradiens 
és a szilárd/olvadék frontsebessége meghatározható.

Nem egyirányú hőelvonással végzett kristályosí-
tás esetén, amikor a hőmérséklet-gradiens és a front-
sebesség nem számítható ki és csak a lehűlési görbe 
ismert, az egyenlet egyszerű formája használható:

 1/3
2 0 0( ) [ ] .t K tλ =  (7)

ezzel az egyenlettel az a probléma, hogy nem tud-
ja figyelembe venni a lehűlési görbe alakját; ugyan-
azzal a helyi kristályosodási idővel, de a lehűlési gör-
be más alakjánál ugyanazt az sdAs-t kapjuk.

4.2. Dinamikus szimulációs módszer

Kattamis és munkatársai [5] és Kirkwood [16] kutatá-
sai alapján kidolgoztunk egy félempirikus numerikus 
modellt az sdA-k durvulásának számítására a kris-
tályosodás során. ez a modell a korábban bemutatott 
különböző durvulási folyamatokon alapul. A kezdeti 
SDA-k különböző vastagsággal és görbületi sugarak-
kal rendelkeznek. Az sdA-k között a likvidusz és az 
eutektikus hőmérséklet közötti keverékzónában az ol-
vadékban diffúzió megy végbe, ez a vékony, kis gör-
bületi sugarú szekunder dendritágak visszaolvadásá-
hoz és a nagyobbak növekedéséhez vezet. Kirkwood 
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megadott egy függvényt az SDA-k izotherm durvu-
lásának leírására:
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ahol DL a diffúziós együttható az olvadékban, σ a 
szilárd/folyadék határfelületi energia, T az abszolút 
hőmérséklet, L az olvadás látens hője, mL a liquidus 
vonal lejtése, CL az olvadék egyensúlyi koncentrá-
ciója a szilárd/folyadék felületen, és k a megoszlási 
hányados.

Mivel a (6) egyenlet zárt formában nem integrál-
ható, a szerzők némi egyszerűsítés után a kristályoso-
dás végénél (t = t0 , T = TE) az alábbi egyenlettel adták 
meg a kialakuló szekunder dendritág távolságát:
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ahol C0 és CE az ötvözet, illetve az eutektikum kon-
centrációja.

Az SDAS idő függvényében történő leírására a 
szerző [19] numerikus megoldást javasolt a (6) egyen-
letre, amellyel követhető az SDAS változása a kristá-
lyosodás során:
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ahol G geometriai tényező, Δt 
az időlépés.

A (6) egyenlet segítségé-
vel sikeresen kiszámítottuk 
az SDAS időbeli változását 
először egy egyirányúan kris-
tályosodott Al-Cu [20], majd 
Cu-10Sn [21], Mg-Al [22] 
és Mg-Al-Zn [23] ötvözet 
esetében a mikrodúsulás szi-
mulálásánál. Battle és Pehlke 
[25] összehasonlította az Al-
Cu- ötvözetek kristályosodása 
során kialakuló mikrodúsulás 
kísérleti eredményeit olyan 
mo dellekkel, amelyek em-
pirikus ((7) egyenlet) és dina-
mikus durvulási egyenleteket 
((10) egyenlet) tartalmaztak. 
Megjegyezték, hogy még min-
dig nem lehetett megállapíta-
ni, hogy melyik megközelítés 

ad pontosabb eredményeket. Mivel a szimuláció so-
rán csak a (10) egyenlettel kiszámított végső SDAS-t 
használták, és a (7) és (10) egyenlettel kiszámított 
végső SDAS gyakorlatilag azonos volt, nem volt meg-
lepő, hogy a szimuláció eredménye is ugyanaz volt.

5. Eredmények

5.1. Anyagállandók 

Az összes anyagi állandó a szakirodalomból szárma-
zik (2. táblázat). Mivel az Al-si-ötvözet likvidusz és 
szolidusz lejtése közel állandó (lásd a 16. ábrát), a 
liquidus meredeksége (ml) és a megoszlási arány (k) 
állandó volt a szimuláció során. természetesen, ha a 
hőmérséklettel változnak, akkor a szimuláció során fi-
gyelembe lehet venni ezeket.

5.2. Szimulációs módszer

Az SDAS az idő függvényében kiszámítható a T(t) 
lehűlési görbe segítségével a dinamikus módszerrel. 
A szimuláció előtt tesztelnünk kellett az időlépések 
számának hatását a számított eredmények pontossá-
gára. A 17. ábra a végső SDAS-t mutatja az időlépé-
sek számának függvényében. Az időlépések száma 
10-ről 400-ra változott; ha 40-nél nagyobb, a végső 
SDAS-ok különbsége elhanyagolható. Ezért minden 
szimulációnkban az időlépések száma egyenlő vagy 
nagyobb volt, mint 40. A λ2(t = 0) elhanyagolható, mi-
vel hatása minimális a végső SDAS-ra [19].

5.3. A dinamikus módszer előnyei

A dinamikai módszer előnyeit a 18. ábra szemlélte-
ti. A GB1 minta esetében az sdAs megszilárdulás 
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16. ábra. Al-Si egyensúlyi fázisdiagram
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közbeni változását mutatja az idő függvényében. Az 
sdAs(t) görbék akkor kezdődnek, amikor a szilárd/
olvadék front eléri az adott hőelem pozícióját. A sárga 
négyzetek az SDAS végső értékét jelzik. A 18b. ábra 
az sdAs(T) függvényeket mutatja a próba három 
olyan pozíciója esetében, ahol a hűtési sebesség 
jelentősen különbözött.

5.4. A két szimulációs módszer és a mért SDAS 
 eredményeinek összehasonlítása

A 19. ábrán az empirikus (Calc1) és a dinamikus 
(Calc2) szimulációs módszer eredményeit hasonlítjuk 
össze a mért értékekkel. Mivel a GB mintákban csak a 
végső SDAS-t mértük, azokat össze lehet hasonlítani 
mindkét szimulációs módszer eredményeivel.

A [17, 18]-ban bemutatott empirikus módsze-
rünk a próba bármelypozíciójában képes kiszámítani 
az átlagos hőmérsékleti gradienst (Gav) és az átlagos 
szilárd/olvadék front sebességet (vav), majd a helyi 
megszilárdulási időt (t0). Figyelembe vehető a makro-
dúsulás is (a megszilárdulási hőmérséklet tartomány 
(ΔT) változásával), a végső SDAS kiszámításánál 
ha a (4) egyenletben szereplő K-állandó ismert. ez a 
módszer nem használható, ha csak a lehűlési görbét 
mérik nem egyirányú kristályosodás estében. Ebben 
az esetben a helyi megszilárdulási idő meghatározható 
a lehűlési görbéből. Ezenkívül nem lehet figyelembe 
venni a makrodúsulást (koncentrációváltozás) ((5) 
egyenlet) és a hűtési görbe formáját, amely megvál-
toztathatja a végső SDAS-t, amint azt a 6. pontban 

18. ábra. SDAS az idő a) és a hőmérséklet b) függvényében. GB1-próba

2. táblázat. A szimulációkban használt anyagállandók

Megoszlási hányados k 0,13 t%/t%

likvidusz lejtés mL −6,587 K/wt%

Geometriai factor G 33 –

Határfelületi energia σ 9,3 × 10−2 J/m2

Latens hő L 3,97 × 105 J/kg

Si-olvadék diffusion
D0 1,3 × 10−7 m2/s

Q 30,000 J/mol

Sűrűség ρ 2,475 × 103 kg/m3

ötvözetkoncentráció C0 7,0 wt%

17. ábra. A szimulációk pontossága
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19. ábra. Számított (Calc1: empirikus módszer, Calc2: dinamikus módszer) és a végső SDAS mért értékei 
a próbában elfoglalt pozíció függvényében. a) GB1, b) Gb2, c) GB5 és d) GB6 próba

bemutattuk. Az sdAs-t a próbák 40 pozíciójában szá-
mítottuk ki, és ezek gyakorlatilag megegyeztek a mért 
értékekkel az adott pozícióban (20. ábra). A K = 5,2 
állandót a mért sdAs segítségével határoztuk meg.

Amint azt a 18. és 19. ábrán bemutatjuk, az sdAs 
változása a kristályosodás közben és természetesen a 
kristályosodás végén kiszámítható a dinamikus szimu-
lációval. A GB minták teljesen megolvasztott részé-
nek lehűlési görbéit felhasználva (a próba hosszú volt 
és csak egy része volt teljesen megolvasztva) (GB1, 
GB2 és GB6: TC3-tól TC13-ig; GB5: TC2-től TC13-
ig), az sdAs-t a (8) egyenlettel számították ki. A szá-
mításhoz csak egy empirikus paramétert használtunk 
(G = 33 geometriai paraméter), amely állandónak tű-
nik az alumíniumötvözetek esetében [19, 22, 23]. Ez 
a szimulációs módszer figyelembe veszi az összes fi-
zikai állandó hőmérséklet függését és a lehűlési görbe 
alakját. A szilárd oldatos ötvözetek kristályosodásá-

nak a szimulációja során ezzel a módszerrel figyelem-
be lehet venni az sdAs változását a kristályosodás 
alatt, amely befolyásolja a mikrodúsulást [19, 22, 23]. 
A számított végső SDAS jó egyezést mutat a mért és 
az empirikus módszerrel számított sdAs-értékekkel.

20. ábra. log(sdAs) ~ log(t0) függvény
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Az empirikus szimulációhoz hasonlóan a szimu-
lált adatokból is meghatározható az (5) egyenlet K 
állandója. A 20. ábra a log(sdAs) és a log(t0) függ-
vényeket mutatja. A kitevő 0,33, amely a dinamikus 
szimuláció attribútuma. Az egyenes állandója (R2 = 
0,9977) 0,6794, és K = 100,6794 = 4,779, ami közel azo-
nos az empirikus szimulációs módszerrel meghatáro-
zott állandóhoz (5,2).

A 19. ábrán az empirikus (Calc1) és a dinamikus 
(Calc2) szimulációs módszer eredményeit hasonlítjuk 
össze a mérttel. Mivel a GB mintákban csak a végső 
SDAS-t mértük, összehasonlíthatjuk a két szimulációs 
módszer eredményeivel.

A [17, 18]-ban bemutatott empirikus módszer a pró-
ba bármely pozíciójában képes kiszámítani az átlagos 
hőmérsékleti gradienst (Gav) és az átlagos szilárd/olva-
dék frontsebességet (vav), majd a helyi megszilárdulási 
időt (t0) figyelembe véve a makrodúsulást (a megszi-
lárdulási hőmérséklet-tartomány (ΔT) változtatásával) 
a végső SDAS kiszámítható, ha a (4) egyenletben sze-
replő K állandó ismert. ez a módszer nem használható, 
ha csak a lehűlési görbét mérik nem irányított kristá-

lyosodás esetében. Ekkor a helyi megszilárdulási idő 
meghatározható a lehűlési görbéből, nem lehet azonban 
figyelembe venni a makrodúsulást és a lehűlési gör-
be alakját, amely megváltoztathatja a végső SDAS-t, 
amint azt a 6. pontban bemutatjuk. Az sdAs-t a próbák 
40 pozíciójában számították ki, és ezek gyakorlatilag 
megegyeztek a mért pozícióval (20. ábra). A K = 5,2 
állandót a mért sdAs segítségével határoztuk meg.

5.5. A hűtési görbék alakjának a hatása

Az SDAS és a helyi megszilárdulási idő között az 
összes eddigi modell és méréssel meghatározott ösz-
szefüggés is a lehűlési görbe formájától független 
függvényt ad. Ez azt jelenti, hogy ha a helyi meg-
szilárdulási idő azonos, akkor az SDAS is az. A (8) 
egyenlet segítségével a lehűlési görbék formájának 
hatását mutatjuk be az sdAs-ra. A 21. ábrán a helyi 
megszilárdulási idő 104 s minden típusú hűtési görbe 
esetében (21a. ábra). A lehűlési görbék részleteit a 
3. táblázat mutatja. A 2–5. próbákat 10 K/s-al lehű-
töttük a TL és a TE közötti T hőmérsékletekre, 100 

21. ábra. A hőmérséklet hatása az SDAS-ra izoterm durvulás során. a) Hőmérséklet ~ idő, b) SDAS ~ idő és 
c) SDAS ~ hőmérséklet. Helyi kristályosodási idő (t0): 104 s
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másodpercig ezen a hőmérsékleten tartottuk, majd 
a TE alá ismét 10 K/s-al lehűtöttük. A gyakorlatban 
hasonló lehűlési görbék léteznek az izoterm durvulá-
si kísérleteknél és a félszilárd vagy reocastingnál. A 
kiszámított sdAs-t összehasonlítottuk az 1. próba 
SDAS-ával, amelyet folyamatosan hűtöttünk (ha-
sonlóan a BG mintákhoz). A 2–5. minta az adott hő-

mérsékleten a szilárd fázis különböző frakcióit tartal-
mazta (lásd a 3. táblázatot). A teljes megszilárdulás 
után ezek a minták két szilárd frakciót tartalmaznak; 
az egyik durva lesz, és az izotermán tartás során ala-
kult ki, a másik finomabb, és az izotermáról történő 
gyors hűtés során alakult ki. Látható, hogy a durvulá-
si kinetika (sdAs(t)) eltérő; a legkisebb SDAS-t az 

3. táblázat. Hőmérséklet–idő útvonalak

Próba T1 start
°C

T stop
°C

Lehül. 
seb. K/s

tartás
s

T2 start 
°C

T2 stop 
°C

Lehül. 
seb. K/s

sdAs
µm

fs
%

1 614 574 0,384 – – – 16,2

2 614 604 10 100 604 Rt 10 23,4 16

3 614 594 10 100 594 Rt 10 21,8 31

4 614 584 10 100 584 Rt 10 20,4 42

5 614 575 10 100 575 Rt 10 19,3 51

sdAsmax/sdAsmin = 23,4/16,2 =1,44

22. ábra. A különböző hűtési görbék hatása az SDAS durvaságára. a) Hőmérséklet ~ idő, b) SDAS ~ idő és 
c) SDAS ~ hőmérséklet. Helyi kristályosodási idő (t0): 400 s
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1. minta esetében kaptuk (16,2 μm), a legnagyobbat 
pedig a 2. minta esetében, amelyet a TE felett tartot-
tunk (23,4 μm) (21b. ábra). A különbség az izoterma 
hőmérsékletének csökkenésével nő (21c. ábra). A 
maximális arány 1,44.

A 22. ábrán a helyi megszilárdulási idő 400 s a 
négy különböző alakú lehűlési görbe esetében (4. 
táb lázat). A 6. próbát folyamatosan 0,1 K/s sebes-
séggel hűtjük le a TE hőmérsékletre. A 7. próbát 1,0 
K/s-mal 594 °C-ra hűtjük, ezen a hőmérsékleten tart-
juk 180 másodpercig, majd ezt követően 1,0 K/s hő-
mérsékleten lehűtjük a TE hőmérséklet alá A szilárd 
frakció 594 °C-on 31%, hasonlóan a 3. mintához, de 
mivel a 7. próba izoterm durvulás után folyamatosan 
lehűl a TE hőmérsékletre, a mikroszerkezet egyenle-
tesen durvább. A 8. próba hasonló az 5. próbához, de 
a hűtési sebesség 1,0 K/s, a hőntartási idő pedig 360 s 
 kevéssel az eutektikus hőmérséklet felett. A 9. mintát 
594 °C-ra hűtjük 0,052 K/s sebességgel, majd köz-
vetlenül a TE alá 1,0 K/s lehűlési sebességgel. A szi-
lárd frakció ebben az esetben is 31%, amikor a hű-
tési sebesség változik. A mikroszerkezet egyenletes 
és durva, mint a 6. mintában. A 22b. ábra az sdAs 
változását mutatja az idő, a 22c. ábra a hőmérséklet 
függvényében.

A fenti virtuális kísérletek igazolják, hogy azonos 
helyi megszilárdulási időhöz különböző végső sze-
kunder távolság tartozhat a lehűlési görbe alakjától 
függően.

6. Összefoglalás és következtetések

Jól ismert, hogy a szekunder dendritágak távolsága 
megváltozik a kristályosodás során. A szekunder 
dendritág durvulásának a hajtóereje a rendszer fe-
lületi energiájának csökkenése. A szilárd fázis felü-
letén az olvadék fázis egyensúlyi koncentrációja a 
szilárd fázis görbületétől függ. Következésképpen 
az olvadék fázisban a nagyobb koncentrációjú felü-
lettől az alacsonyabb koncentrációjú felülethez tör-
ténő diffúzió az SDA durvulását eredményezi. Négy 
különböző folyamat eredményezi az SDA durvítá-
sát: axiális, radiális és a gyökér visszaolvadása, va-

lamint az sdA összeolvadása, amint azt részletesen 
bemutattuk.

általában empirikus egyenletet használnak a vég-
ső SDAS kiszámításához: A helyi kristályosodási idő 
közvetlenül meghatározható a lehűlési görbéből vagy 
az átlagos szilárd/olvadék határ sebességből és hő-
mérsékleti gradiensből, figyelembe véve a kristályo-
sodási hőmérséklet-intervallumot. Kirkwood [16] egy 
félempirikus függvényt határozott meg az SDA izo-
term durvulásának leírására, amelyet kiterjesztettek a 
változó hőmérsékletre (folyamatos hűtés) a dinamikai 
módszer kifejlesztésével [19].

A két szimulációs módszer eredményeit összeha-
sonlítottuk négy korábban Al-7%si-ötvözettel végzett 
egyirányú megszilárdítási kísérlet eredményeivel [17].

A szimulációk és a kísérletek eredményeinek ösz-
szehasonlítása alapján a következőket állapítottuk 
meg:

i) A két szimulációs módszer elég jól leírja a 
mért végső SDAS-t (t0-nál). Az empirikus módszer-
rel a végső SDAS-t a próba tetszőleges helyén lehet 
kiszámítani a helyi megszilárdulási idő ismeretében, 
a dinamikus szimulációhoz ismernie kell a lehűlési 
görbét, így csak a próba azon pontján számítható ki a 
végső SDAS, ahol az ismert.

ii) Az empirikus módszerrel csak a végleges 
SDAS-t lehet kiszámítani; a dinamikai módszerrel a 
kristályosodás során változó sdAs is kiszámítható. A 
dinamikus módszer alkalmazásával a kristályosodási 
szimuláció (a mikroszegregáció) eredményei ponto-
sabbak lesznek.

iii) A dinamikus szimulációval bebizonyítottuk, 
hogy a végső SDAS a lehűlési görbe alakjától is függ, 
amely a kristályosodás során változhat. A dinamikus 
módszer figyelembe veheti a hűtési görbe formáját, és 
így bármilyen típusú kristályosodáshoz használható.

iv) ellentétben azzal a jelenlegi elképzeléssel, 
hogy egy helyi kristályosodási időhöz egy SDAS tar-
tozik, bebizonyosodott, hogy ez nem így van, a külön-
böző alakú lehűlési görbékhez azonos helyi kristályo-
sodási idő esetén is különböző SDAS tartozhat. Az 
SDAS-ok közötti különbség akár ~50% is lehet.

4. táblázat. Hőmérséklet–idő útvonalak

Próba T1 start
°C

T stop
°C

Lehül. 
seb. K/s

tartás
s

T2 start 
°C

T2 stop 
°C

Lehül. 
seb. K/s

sdAs
µm

fs
%

6 614 Rt 0,1 – – – 34,6 –

7 614 594 1,0 180 594 Rt 1 33,0 31

8 614 575 1,0 360 – – – 29,3 51

9 614 594 0,052 – 594 Rt 1 36,7 31

sdAsmax/sdAsmin = 36,7/29,3 = 1,25
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Támogatás

A kutatás a nemzeti Kutatási, fejlesztési és inno-
vációs Hivatal ANN 130946 számú pályázatának 
támogatásával valósult meg. A kutatást az európai 
Űrügynökség is finanszírozta a CETSOL/HUNGA-
RY esA PRodeX (no. 4000131880/nl/sH) és az 
FWF-NKFIN (130946 ANN) közös projekt kereté-
ben.
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