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TÓM TẮT 

Cơ tính của hợp kim và chi tiết đúc phụ thuộc nhiều vào quá trình hình thành tổ chức tế vi. Phương pháp 
xử lý nhiệt ảnh hưởng trực tiếp đến kích thước hạt của tổ chức. Thông thường, khi hạt có kích thước càng 
nhỏ thì cơ tính đạt được càng tốt. Để tạo được hạt có kích thước nhỏ, phương pháp tôi được áp dụng phổ 
biến. Trong quá trình nguội, luôn tồn tại một gradient nhiệt độ trong vật đúc, có thể ảnh hưởng tới sự hình 
thành tổ chức. Nghiên cứu này tiến hành khảo sát sự ảnh hưởng của gradient nhiệt độ tới kích thước và 
hình thái của hạt. Kết quả cho thấy, ở gradient nhiệt độ thấp, tổ chức tạo thành có dạng cầu. Gradient nhiệt 
độ càng cao sẽ càng làm cho hạt bị biến dạng nhiều. 

Từ khóa:  gradient nhiệt độ, tổ chức, kích thước hạt, hình thái, tiết pha. 

ABSTRACT 

The mechanical properties of alloys and castings strongly depend on the formation of their microstructure. 
Heat treatment conditions have a directly effect on the grain size. Typically, smaller grain sizes result in 
improved mechanical properties. To achieve small grain sizes, a commonly applied method is rapid cooling, 
known as quenching. During the cooling process, there is always a temperature gradient within the casting, 
which can affect the formation of the microstructure. This study investigates the influence of temperature 
gradient on the size and morphology of the grains. The results show that at lower temperature gradients, the 
formed microstructure has a spherical shape. Increasing the temperature gradient leads to greater grain 
deformation. 

Keywords: temperature gradient, microstructure, grain size, morphology, precipitation. 

1. ĐẶT VẤN ĐỀ 

Trong công nghệ đúc và thiết kế hợp kim, quá 
trình xử lý nhiệt là tối quan trọng trong việc hình 
thành các tổ chức tế vi trong vật đúc, từ đó ảnh 
hưởng trực tiếp tới cơ tính của vật đúc và hợp kim. 
Đối với một hợp kim có thành phần nhất định, tốc độ 
nguội và quá trình đông đặc ảnh hưởng rất lớn tới 
kích thước hạt hình thành trong vật đúc. Thông 
thường, với tốc độ nguội nhỏ (dưới 100 K/s), hợp 
kim thu được sẽ có tổ chức tế vi truyền thống, kích 
thước hàng chục, hàng trăm micro-mét [1]. Khi tốc 
độ nguội tăng lên (cỡ hàng nghìn K/s), ta có thể thu 

được các hạt có kích thước rất mịn chỉ vài micro-
mét. Còn khi sử dụng các phương pháp làm nguội 
nhanh, với tốc độ nguội lên tới triệu K/s, cấu trúc hạt 
tạo ra có thể đạt kích thước nano-mét. 

Thông thường tốc độ nguội trong phương pháp 
đúc khuôn cát rất chậm, vào khoảng (0,1–5) K/s. Với 
tốc độ nguội đó, kích thước ferrit và austenit trong 
hợp kim song pha có kích thước từ 100 tới 150 μm. 
Chỉ khi tôi vật đúc trong khí Heli với tốc độ nguội 
140 K/s, sự chuyển biến martensit xảy ra, cơ tính 
của vật đúc mới tăng đáng kể [2,3]. Đối với đúc áp 
lực, tốc độ nguội cao hơn, vào khoảng (10–20) K/s 
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trước khi thoát khuôn và đo ở bề mặt vật đúc [4]. 
Còn việc sử dụng các phương pháp làm nguội 
nhanh lên tới hàng nghìn hoặc hàng triệu K/s không 
phải dễ dàng về mặt kĩ thuật cũng như hiệu quả kinh 
tế. 

Ngoài điều khiển tốc độ nguội để thay đổi kích 
thước hạt, các hợp kim có các pha nhỏ mịn nằm lẫn 
trong nền cũng có tác dụng tăng cường cơ tính. Một 
ví dụ là sự tiết graphit dạng cầu ở gang cầu làm tăng 
đáng kể độ bền và độ cứng của gang. Vì vậy, nhu 
cầu về việc thiết kế hợp kim có các pha hạt nhỏ mịn, 
trong các điều kiện làm nguội thông thường là cấp 
thiết. Việc hiểu được ảnh hưởng của tốc độ nguội, 
cũng như gradient nhiệt độ trong việc hình thành các 
pha nhỏ mịn và đồng đều trở nên vô cùng quan 
trọng. 

Quá trình kết tinh và hình thành pha diễn ra chủ 
yếu trong quá trình đông đặc. Quá trình hình thành 
tổ chức nhánh cây và di chuyển của các nhánh cây 
trong hợp kim trong suốt succinonitrile-acetone dưới 
trường nhiệt độ đã được mô hình hoá [5], thể hiện 
sự khuếch tán trên bề mặt rắn/lỏng đóng vai trò quan 
trọng. Mô hình pha-trường (phase-field) đã được đề 
xuất để mô tả sự kết tinh trong hợp kim hai nguyên 
trong điều kiện đẳng nhiệt [6,7]. Một số tác giả đã 
nghiên cứu thông qua mô phỏng pha–trường sự 
hình thành tổ chức trong quá trình kết tinh ở vùng 
hai pha, ảnh hưởng bởi tốc độ nguội và dòng chảy 
của kim loại [8–10]. 

Nghiên cứu này trình bày kết quả mô phỏng và 
thực nghiệm của quá trình tạo hạt pha sơ cấp trong 
hệ Si-Ti-C với tốc độ kết tinh chậm. Kết quả cho thấy 
hình thái, kích thước, và sự phân bố của hạt phụ 
thuộc vào gradient nhiệt độ của hệ. Khi gradient 
nhiệt độ nhỏ hạt có xu hướng ở dạng cầu. Còn khi 
tăng gradient nhiệt, các hạt bị biến dạng theo 
phương của gradient nhiệt độ. Điều này hứa hẹn sẽ 
ảnh hưởng trực tiếp tới cơ tính của hợp kim và mở 

ra khả năng điều khiển có hướng cơ tính của hợp 
kim. 

2. THỰC NGHIỆM VÀ MÔ PHỎNG 

2.1. Thực nghiệm 

Hỗn hợp 50 gram các hạt Si (99,999 %) và Ti 
(99,999 %) với tỉ phần nguyên tố là Si:Ti = 70:30 
được đổ vào nồi graphit có đường kính trong là 
48 mm. Nồi cùng với vật liệu được đưa vào lò cảm 
ứng được bảo ôn bởi xốp graphit và thạch anh như 
trên hình 1. Toàn bộ phần trên được đặt trong một 
buồng thép, được làm mát bằng nước tuần hoàn. 
Khí quyển trong buồng là khí Argon động ở áp suất 
715 Torr để đảm bảo không khí không thế lọt vào 
làm ôxy hoá vật liệu và nồi ở nhiệt độ cao, và cũng 
không làm cho kim loại lỏng bị bay hơi quá nhanh. 
Nhiệt độ kim loại lỏng được đo bởi nhiệt kế hồng 
ngoại qua hai cửa sổ thạch anh đặt ở trên đỉnh và 
đáy của buồng lò. 
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Hình 1. Sơ đồ của lò nấu kim loại và thiết kế thí 
nghiệm 

Quá trình gia nhiệt cho kim loại diễn ra theo 5 
bước như trên hình 2. Bước đầu tiên, kim loại được 
gia nhiệt từ nhiệt độ phòng tới 1000 ℃ trong vòng 
15 phút. Sau đó, nhiệt độ này được giữ trong vòng 
1 giờ nhằm loại bỏ hoàn toàn Ôxy và các chất dễ 
bay hơi (VOC) còn tồn đọng trong buồng lò. Tiếp 
đến, kim loại được tăng nhiệt độ lên 1700 ℃ trong 
vòng 30 phút để đảm bảo hai kim loại nóng chảy 
hoàn toàn và có thời gian khuếch tán vào nhau. Sau 
đó, kim loại lỏng được từ từ hạ nhiệt độ xuống 1500 
℃ là nhiệt độ bắt đầu vùng 2 pha như trên hình 3, 
và được giữ ổn định tại nhiệt độ đó trong vòng 5 
phút. Bước cuối cùng, lò được ngắt gia nhiệt và để 
nguội tự nhiên về nhiệt độ phòng. Tổng thời gian 
nguội tự nhiên là 5 giờ. 

 

Hình 2. Quy trình nhiệt của thí nghiệm 

Sau khi làm nguội, nồi cùng kim loại đã đông đặc 
được đưa ra khỏi lò và được cắt làm đôi thành mẫu. 
Mặt cắt đi qua trục đối xứng của nồi. Sau đó, mẫu 
được mài và đánh bóng. Tiếp đến, mẫu được quan 
sát dưới kính hiển vi quang học phân cực (Nikon) để 
khảo sát sự phân bố của các tổ chức tế vi. Hiển vi 
điện tử quét phát xạ trường (FESEM, JEOL) được 
sử dụng để quan sát các tổ chức tế vi có kích thước 
nhỏ của mẫu. Cuối cùng, đầu dò phổ phân tán năng 
lượng tia Rơnghen (EDX, Oxford Instruments) được 

sử dụng để phân tích thành phần nguyên tố các 
vùng trên bề mặt mẫu. 

 

Hình 3. Giản đồ pha Si-Ti [11]. 

2.1. Mô phỏng 

Mô hình 2D có kích thước 10×10 μm được sử 
dụng trong quá trình mô phỏng. Giả thiết tại thời 
điểm ban đầu, có 7 tâm mầm pha sơ cấp được phân 
bố trên miền tính toán, tương ứng với mật độ hạt 
quan sát được. Phương pháp được sử dụng để tính 
toán là phương pháp pha-trường được mô tả bởi 
phương trình Cahn-Hilliard: 

𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝜕𝜕

= ∇ ∙
𝛾𝛾𝛾𝛾
𝜀𝜀2
∇Ψ (1) 

Ψ = −∇ ∙ 𝜀𝜀2∇𝜕𝜕 + (𝜕𝜕2 − 1)𝜕𝜕 (2) 

Trong đó, 𝜕𝜕 là biến pha-trường dùng để mô tả tỉ 
phần thể tích của các pha trong hệ, có giá trị từ -1 
đến 1. Tỉ phần thể tích của 1 pha trong hệ là           
(1 + 𝜕𝜕)/2 và pha còn lại là (1 −𝜕𝜕)/2. Như vậy, một 
vùng hay điểm có giá trị 𝜕𝜕 = 1, tức là vùng/điểm đó 
hoàn toàn là pha thứ nhất, và vùng/điểm có giá trị 
𝜕𝜕 = −1 thì vùng/điểm đó hoàn toàn là pha thứ 2. 
Biến 𝛾𝛾 là độ linh động (đơn vị m3s/kg), 𝛾𝛾 là mật độ 
năng lượng trộn (đơn vị N), và 𝜀𝜀 chiều rộng lớp mao 
dẫn (đơn vị m). Cần phải hiểu ở đây sẽ không có 
một mặt tiếp xúc nào phân biệt rạch ròi 2 pha trong 
hệ, mà sẽ lớp tiếp xúc này được mô tả bằng một 
đường có độ dày nhất định có giá trị chuyển tiếp. Độ 
dày lớp tiếp xúc này tỷ lệ thuận với 𝜀𝜀. Hai tham số 𝛾𝛾 
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và 𝜀𝜀 liên quan với sức căng bề mặt 𝜎𝜎 giữa 2 pha qua 
công thức: 

𝜎𝜎 =
2√2

3
𝛾𝛾
𝜀𝜀
 (3) 

Theo một công bố trước đó [12], giá trị sức căng 
bề mặt Si-Ti ước đạt xấp xỉ 1.5 N/m tại tỉ phần 
nguyên tố như trong nghiên cứu này. Tuy nhiên trên 
thực tế, sức căng bề mặt lại ảnh hưởng bởi nhiệt độ 
thông qua hệ số sức căng bề mặt 𝜔𝜔 (đơn vị N/mK), 
được biết đến với tên là hiệu ứng Marangoni. Vì vậy, 
trường nhiệt độ trong lòng kim loại lỏng được mô 
phỏng lại và đưa vào trở thành tham số ban đầu của 
nghiên cứu này. Chi tiết quá trình mô phỏng trường 
nhiệt độ đã được trình bày tại các nghiên cứu trước 
[13,14]. Trong nghiên cứu này, các giá trị của độ linh 
động 𝛾𝛾, mật độ năng lượng trộn 𝛾𝛾, chiều rộng lớp 
mao dẫn 𝜀𝜀, và hệ số sức căng bề mặt 𝜔𝜔 được sử 
dụng lần lượt là 8×10-16 m3s/kg, 3×10-10 N, 3×10-2 
μm, 1×10-3 N/mK. 

Để đơn giản hoá mô hình, nhiệt tỏa ra do pha tiết 
ra là không đáng kể và được bỏ qua. Tiếp đến, năng 
lượng của hệ thay đổi được coi chỉ do quá trình trộn 
và không áp dụng bảo toàn năng lượng trong toàn 
hệ. Dó đó trường nhiệt độ của hệ không thay đổi. 

Ngoài ra, định luật bảo toàn khối lượng của hệ 
cũng được áp dụng thông qua tích phân của 𝜕𝜕 trên 
toàn bộ miền tính toán được bảo toàn là một hằng 
số. 

3. KẾT QUẢ VÀ THẢO LUẬN 

3.1. Trường nhiệt độ trong lòng kim loại lỏng 

Trường nhiệt độ trong lòng chất lỏng và nồi 
graphit tại khoảng nhiệt độ 1500 ℃ được hiển thị 
trên hình 4. Có thể thấy rằng trên bề mặt kim loại 
lỏng, nhiệt độ thấp hơn do nhiệt mất đi qua bức xạ 
tới hướng cửa sổ đo nhiệt độ. 

 

Hình 4. Trường nhiệt độ trong lòng kim loại lỏng và 
nồi graphit (biểu diễn một nửa qua trục đối xứng) 

Ta có thể thấy chênh lệch về nhiệt độ trong kim 
loại lỏng theo phương y là đáng kể, tối đa lên tới 100 
K/cm. Trong khi đó, gradient nhiệt độ theo phương x 
là nhỏ hơn đáng kể, tối đa lên tới 40 K/cm, như biểu 
diễn trên hình 5.  

 

Hình 5. Gradient nhiệt độ theo phương x trong lòng 
chất lỏng 

Trường nhiệt độ tại các vùng (1), (2) và (3) được 
lấy ra và áp dụng vào trường nhiệt độ ban đầu của 
mô phỏng pha-trường. Chú ý rằng nhiệt tạo thành 

(1) (2) (3)
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của pha sơ cấp được coi là nhỏ và không ảnh hưởng 
tới trường nhiệt độ của cả hệ.  

3.2. Tổ chức hình thành trong lòng kim loại lỏng 

 

Hình 6. Ảnh quang học của mẫu tại vị trí góc đáy 
của nồi graphit. 

Trong quá trình gia nhiệt, cacbon từ thành nồi 
graphit khuếch tán vào kim loại lỏng. Cho nên, trên 
thực tế hệ nguyên tố cần xét đến ở đây bao gồm 3 
nguyên tố là Si, Ti và C. Tuy nhiên, hệ số khuếch tán 
cũng như độ tan của C trong kim loại lỏng là tương 
đối nhỏ [15], trong khi đó ái lực của Si, là thành phần 
chính của kim loại, và Ti với C rất lớn. Vì vậy, phần 
nhiều tinh thể SiC kích thước lớn và một phần ít hơn 
là TiC sẽ được hình thành ở ngay gần bề mặt của 
nồi graphit [16], như được thể hiện trên hình 6. Còn 
trong lòng kim loại lỏng, hầu như không thể quan sát 
được các hạt cacbit. Cho nên, có thể coi gần đúng 
ở trong lòng kim loại, cacbon chỉ còn tồn tại ở nồng 
độ bão hoà và rất nhỏ, và hệ trở thành hệ 2 nguyên 
Si-Ti. 

Tiếp tục đi sâu hơn một chút vào trong lòng kim 
loại, ta có thể quan sát được các hạt carbide có kích 
thước nhỏ hơn so với ở gần nồi. Ngoài ra, còn có 
pha màu sáng dạng xếp lớp trên nền màu tối hơn, 
như trên hình 7. Hình thái của pha sáng này tương 
tự như tổ chức của các hợp kim cùng tinh. Chiều dài 
các dải này có thể lên tới hàng trăm micro-mét. Cơ 

chế hình thành các tổ chức ở vùng này có thể tương 
tự như trong các hợp kim cùng tinh, với pha chính là 
pha giàu Ti được tạo thành trước trong quá trình 
nguội và pha nền là Si. 

 

Hình 7. Ảnh quang học của mẫu tại vị trí gần thành 
nồi. 

Hình 8 biểu diễn ảnh hiển vị điện tử quét và phân 
bố của các nguyên tố (Si, Ti, và C) tại 1 điểm sâu 
hơn nữa trong lòng kim loại, nằm giữa vùng số 3 và 
thành nồi. Hình thái của pha sáng màu không còn là 
các dải xếp lớp nữa mà chủ yếu là các hạt có hình 
dáng gần tròn và kích thước nhỏ hơn 10 μm. Sơ bộ 
có thể thấy, nguyên tố Ti chỉ có ở các pha sáng màu. 
Còn pha nền (tối màu) đa phần là nguyên tố Si. 
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Hình 8. Ảnh bản đồ nguyên tố thể hiện sự phân bố 
nguyên tố Ti, Si và C trong lòng kim loại. Khung tỉ lệ 
10 μm. 

Để làm rõ hơn nữa thành phần nguyên tố của hạt 
và nền, bản đồ nguyên tố được khảo sát trên 1 hạt 
và nền, kết quả được thể hiện trên hình 9 và bảng 1. 
Đối với nguyên tố nhẹ như C, kết quả hàm lượng 
trong phép đo EDX thường bị ảnh hưởng bởi nhiều 
yếu tố khách quan và không được chính xác. Nhưng 
nếu chỉ xét đến 2 nguyên tố Si và Ti thì hầu như nền 
là Si và không còn Ti nữa. Còn ở pha sáng màu, tỉ 
lệ nguyên tử Si:Ti ≈ 2:1, nên có thể kết luận pha sơ 
cấp tạo thành chính là Si2Ti. Điều này hoàn toàn phù 
hợp với giản đồ pha Si-Ti trên hình 3. 

 

Hình 9. Phân bố nguyên tố Ti, Si và C trong hạt pha 
sáng màu (bên trái) và trong nền (bên phải). 

Bảng 1. Thành phần nguyên tố (% nguyên tử) 
được xác định bởi  quét EDX trên nền và hạt. 

Pha C (% ng.tử) Si (% ng.tử) Ti (% ng.tử) 

Nền 11.32 88.44 0.24 

Hạt 10.51 59.57 29.92 

 

3.3. Sự phát triển pha sơ cấp 

3.3.1. Mô phỏng pha-trường 

Hình 10 biểu diễn sự phát triển của hạt pha sơ 
cấp Si2Ti qua các bước thời gian, tại vùng (1) trên 
hình 5. Tại điểm này, gradient nhiệt độ theo phương 
x tương đối nhỏ, chỉ vào khoảng 1 K/cm. Tại thời 
điểm ban đầu, có 7 tâm mầm (màu sáng) được phân 
bố đều trên miền tính toán. Còn nền có giá trị          
𝜕𝜕 = −0.4, thể hiện tỉ phần ban đầu của Si:Ti = 70:30. 
Có thể thấy, theo thời gian các nguyên tử Ti ở gần 
mầm khuếch tán đến bề mặt và góp phần tạo thành 
pha sơ cấp. Từ đó tạo thành 1 lớp nghèo Ti và giàu 
Si bao phía bên ngoài các hạt sơ cấp. Khi các hạt 
lớn dần, thì lớp nghèo Ti cũng lớn dần, và kết quả 
cuối cùng là các hạt pha sơ cấp trên nền Si như kết 
quả thực nghiệm ở phần trên. 

Ngoài ra, ta còn thấy rằng, ở giai đoạn đầu phát 
triển, các hạt sơ cấp rất tròn. Nhưng ở bước thời 
gian 5 ms, đã có hiện tượng méo hạt. Điều này có 
thể được giải thích bởi kích thước của hạt. Khi hạt 
còn kích thước nhỏ thì gradient nhiệt trên hạt cũng 
rất nhỏ và có thể bỏ qua. Còn khi hạt lớn hơn, năng 
lượng bề mặt cũng như gradient nhiệt trên hạt lớn 
hơn, do đó thể hiện ảnh hưởng của gradient nhiệt 
lên hình thái của hạt. 

Ti Si C
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Hình 10. Ảnh mô phỏng sự phát triển của hạt sơ cấp 
từ các mầm ban đầu. Thang độ sáng thể hiện giá trị 
𝜕𝜕. Màu càng tối, tỉ phần Si càng lớn và ngược lại. 

3.3.2. Ảnh hưởng của gradient nhiệt độ 

Hình 11 biểu diễn hình thái của hạt Si2Ti bằng cả 
mô phỏng và quan sát thực nghiệm tại các vùng có 
gradient nhiệt độ theo phương x là 1, 5, và 10 K/cm, 
tương ứng tại vùng (1), (2), và (3) trên hình 5. Có thể 
thấy rằng, trong trường hợp gradient nhiệt độ nhỏ (1 
K/cm) tại vùng (1), các hạt có dạng hình tròn (cầu 
trong 3 chiều) tương đối hoàn hảo. Kích thước các 
hạt dao động (2–3) μm. Khi gradient nhiệt độ tăng 
lên trong một giới hạn nhất định (5 K/cm) như tại 
vùng (2), các hạt càng có xu hướng bị biến dạng 
theo phương của gradient thành hình elip. Thậm chí 
tại vùng (3), hạt trong thực tế còn bị ảnh hưởng bởi 
cả gradient theo phương y, và biến dạng nhiều hơn, 
không còn hoàn toàn là hình elip nữa.  

 

Hình 11. Ảnh hưởng của gradient nhiệt độ tới hình 
thái của hạt. Hàng trên là hình ảnh mô phỏng của hệ 
sau bước thời gian 5 ms, hàng dưới là hình ảnh hiển 
vi điện tử quét của mẫu chụp tại các vùng (1), (2), và 
(3) trên hình 5. Gradient nhiệt độ theo phương 
ngang tương ứng là 1, 5, và 10 K/cm. Thang độ sáng 
thể hiện giá trị 𝜕𝜕. Màu càng tối, tỉ phần Si càng lớn 
và ngược lại. 

Các điều này cho ta một gợi ý rằng nếu đặt trong 
một gradient nhiệt đủ lớn thì các hạt hoàn toàn có 
thể biến đổi thành hình kim. Hình thái như vậy không 
phải là một lựa chọn hoàn hảo vì ứng suất sẽ tập 
trung tại các đầu nhọn như vậy. Thay vào đó, các 
pha phát triển trong điều kiện gradient nhiệt thấp và 
làm nguội thông thường hoàn toàn có thể tạo thành 
các hạt nhỏ và mịn, giúp làm tăng cơ tính của hợp 
kim và vật đúc. 

4. KẾT LUẬN 

Nghiên cứu đã chỉ ra được mối liên hệ trực tiếp 
giữa gradient nhiệt độ với kích thước và hình thái 
của hạt pha sơ cấp hình thành từ kim loại lỏng 2 
nguyên Si-Ti bằng mô phỏng cũng như thực nghiệm. 
Trong điều kiện gradient nhiệt độ thấp (dưới 5 K/cm) 
và tốc độ nguội tương đương các phương pháp đúc 
truyền thống, hạt pha sơ cấp, cụ thể là Si2Ti trong 
nghiên cứu này, có kích cỡ nhỏ (từ 2–3 μm) và hình 
thái tròn mịn (gần như dạng cầu). Từ đó mở ra khả 

Initial Time step: 0.1 Time step: 0.5

Time step: 1 Time step: 3 Time step: 5

-1 -0.8 -0.6 -0.4 -0.2 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

y
x

10 μm 10 μm 10 μm

∇𝑇𝑥= 1 K/cm ∇𝑇𝑥= 5 K/cm ∇𝑇𝑥= 10 K/cm

-1 -0.8 -0.6 -0.4 -0.2 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

y
x
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năng chế tạo các hợp kim và vật đúc cho tổ chức 
nhỏ mịn và cơ tính tốt.
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