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Аннотация: Исследованы особенности формирования микроструктуры сплава Al–2,5%Fe–1,5%Mn в зависимости от скорости 

охлаждения при литье и в процессе лазерного плавления. Анализ микроструктуры в литом состоянии показал, что с повы-

шением скорости охлаждения при кристаллизации от 0,5 до 940 К/с первичная кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) практически 

полностью подавляется, увеличивается объем неравновесной эвтектики до 43 %. Микроструктура сплава Al–2,5%Fe–1,5%Mn 

после лазерного плавления характеризуется наличием кристаллов алюминиевой матрицы дендритного типа со средним разме-

ром ячейки 0,56 мкм, окруженных железомарганцовистой фазой эвтектического происхождения со средним размером пластин 

0,28 мкм. Первичная кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) полностью подавлена. Формирование такой микроструктуры происхо-

дит при скоростях охлаждения от 1,1·104 до 2,5·104 К/с, что соответствует скоростям охлаждения, реализуемым в аддитивных 

технологиях. На границе между треком и основным металлом, а также на границе повторного переплава выявлены области, со-

стоящие из первичных кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), сформированных по механизму эпитаксиального роста. Чем меньше размер 

эвтектических пластин и дендритной ячейки, находящихся в эпитаксиальном слое, тем дисперснее первичные кристаллы в зоне 

переплава. Сплав Al–2,5%Fe–1,5%Mn после лазерного плавления имеет высокую твердость при комнатной температуре (93 HV) 

и хорошую термическую стабильность после нагрева до 300 °С (твердость незначительно снижается до 85 HV), а его расчетный 

предел текучести составляет 227 МПа. В совокупности с высокими показателями дисперсности формируемой микрострукту-

ры, технологичности при лазерном плавлении, твердости при комнатной температуре и расчетного предела текучести сплав 

Al–2,5%Fe–1,5%Mn является перспективным для использования в аддитивных технологиях.

Ключевые слова: сплав системы Al–Fe–Mn, аддитивные технологии, скорость охлаждения, лазерное плавление, микрострук-

тура, твердость.
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Abstract: The paper studies specific features of the Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy microstructure formation depending on the cooling rate 

during casting and laser melting. As-cast microstructure analysis showed that with an increase in the cooling rate during crystallization from 
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0.5 to 940 K/s, the primary crystallization of the Al6(Mn,Fe) phase is almost completely suppressed with the non-equilibrium eutectic volume 

increasing to 43 %. The Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy microstructure after laser melting features by the presence of dendritic-type aluminum 

matrix crystals with an average cell size of 0.56 μm surrounded by an iron-manganese phase of eutectic origin with an average plate size of 

0.28 μm. The primary crystallization of the Al6(Mn,Fe) phase is completely suppressed. Such a microstructure is formed at cooling rates of 

1.1·104 to 2.5·104 K/s, which corresponds to the cooling rates implemented in additive technologies. Regions consisting of Al6(Mn,Fe) phase 

primary crystals formed by the epitaxial growth mechanism were revealed at the boundary between the track and the base metal and at the 

remelting boundary. The smaller the eutectic plates and dendritic cell located in the epitaxial layer, the more disperse the primary crystals 

in the remelting zone. The Al–2.5%Fe–1.5%Mn alloy after laser melting has high hardness at room temperature (93 HV) and good thermal 

stability after heating up to 300 °C (hardness slightly decreases to 85 HV), and its calculated yield strength is 227 MPa. Combined with the 

ultra-fine microstructure formed, high processibility during laser melting, hardness at room temperature, and high calculated yield strength, 

Al–2.5%Fe–1.5%Mn is a promising alloy for use in additive technologies.

Keywords: Al–Fe–Mn alloy, additive technologies, cooling rate, laser melting, microstructure, hardness.
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Введение

Аддитивные технологии стремительно разви-

ваются благодаря ряду преимуществ перед тра-

диционными методами изготовления деталей из 

металлических материалов. Их использование в 

промышленном масштабе позволяет изготавли-

вать изделия сложной геометрической формы, 

близкой к их конечной конфигурации, из много-

компонентных сплавов, состав которых ориен-

тирован на обеспечение высоких механических и 

эксплуатационных характеристик. Большое чис-

ло работ посвящено исследованию новых компо-

зиций на основе алюминия систем Al—Mg [1, 2], 

Al—Cu—Mg [3, 4] и Al—Zn [5, 6], отличающихся 

более высоким уровнем механических свойств по 

сравнению со сплавом AlSi10Mg — самым распро-

страненным на сегодняшний день для примене-

ния в аддитивных технологиях [7, 8]. Основными 

недостатками этих материалов являются высокая 

склонность к образованию кристаллизационных 

трещин из-за широкого эффективного интервала 

кристаллизации и неоднородная структура. 

Обзор современной научно-технической лите-

ратуры показывает общую тенденцию на созда-

ние алюминиевых сплавов, содержащих большое 

количество переходных металлов, во много раз 

превышающее их предельную растворимость в 

алюминии. Связано это с тем, что добавки пере-

ходных металлов (Mn, Fe, Cr, Ti, Zr, Sc, V) малора-

створимы в алюминии, образуют интерметаллид-

ные фазы, отличающиеся высокой термической 

стабильностью благодаря низкому коэффициен-

ту диффузии (10–14—10–12 см2/с при температуре 

500 °С [9, 10]) по сравнению с классическими леги-

рующими элементами Si, Zn, Mg и Cu.

Такая специфика переходных металлов позво-

ляет в определенных условиях получить алюмини-

евые сплавы с уникальным комплексом свойств: 

хорошей свариваемостью, высокими прочностью 

и термической стабильностью [10—12]. В частно-

сти, высокие скорости охлаждения при кристал-

лизации (104—106 К/с), реализуемые в аддитивных 

технологиях, позволяют достичь высокого уровня 

механических свойств при комнатной и повышен-

ной температурах за счет формирования ультра-

дисперсной структуры и сверхперсыщенного твер-

дого раствора на основе алюминия. 

Наиболее перспективными добавками пере-

ходных металлов являются Fe, Mn, Cr, Ni и Co, 
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что видно из примеров недавно разработанных 

алюминиевых сплавов составов, мас.%1: Al—(3÷
÷12)Fe—(0,1÷3)V—(0,1÷3)Si—(1÷6)Cu [13]; Al—(5÷
÷6)Cu—(2,5÷3,5)Mg—(0,5÷1,25)Mn—(0÷5)Ti—

(0 ÷3)B —(0 ÷ 0,15)V—(0 ÷ 0,15)Zr—(0 ÷ 0,25)Si—

(0÷0,25)Fe—(0÷0,5)Cr—(0÷1)Ni [14]; Al—(3÷4,5)Si—

(0,7÷1,5)Mg—(0,5÷1)Mn—(0÷0,5)Fe—(0÷0,1)Cu—

(0÷0,5)Ti—(0÷0,2)B—(0÷1,5)Ni [15]. Российскими 

учеными разработаны сплавы на основе систем 

Al—12Si—Ni—Fe [16] и Al—(2,5÷9,5)Ni—2,5Fe [17] 

для аддитивных технологий, отличающиеся высо-

кими прочностью и термической стабильностью 

при температурах 300—350 °С. 

Основным недостатком легирования пере-

ходными металлами в больших концентрациях 

алюминиевых сплавов, предназначенных для 

аддитивных технологий, является возможность 

образования в структуре грубых первичных кри-

сталлов интерметаллидных фаз из-за неравно-

мерных условий охлаждения. Поэтому контроль 

условий охлаждения в процессе «выращивания» 

изделий из алюминиевых сплавов, легирован-

ных переходными металлами, с применением 

аддитивных технологий является важнейшей 

задачей.

В настоящей работе изучен сплав на основе си-

стемы Al—Fe—Mn, которая является перспектив-

ной для разработки высокопрочных термически 

стабильных алюминиевых сплавов для аддитив-

ных технологий благодаря интерметаллидным 

фазам Al3Fe и Al6Mn [10]. Исследовано формиро-

вание в нем структуры в зависимости от скорости 

охлаждения при кристаллизации в процессах ли-

тья и лазерного плавления и разработаны реко-

мендации по режимам лазерного плавления этого 

сплава для его дальнейшего использования в ад-

дитивных технологиях.

Методика проведения 
экспериментов

Сплав состава Al—2,5Fe—1,5Mn выплавляли из 

чистого алюминия (марки А99) и лигатур Al—10Fe 

и Al—10Mn в электрической печи Nabertherm S3. 

Для обеспечения различной скорости охлаждения 

(vохл) при кристаллизации слитки были различ-

ного сечения. Слитки ∅ 6 мм получали литьем в 

медную толстостенную изложницу (vохл = 940 К/с), 

∅ 14 мм — литьем в стальную изложницу (vохл =

= 26 К/с) и ∅ 100 мм — литьем в графитовую из-

ложницу (vохл = 0,5 К/с). Скорость охлаждения 

контролировали с помощью хромель-алюмелевой 

термопары, закрепленной на половине высоты из-

ложницы. Эксперимент проводили с одинаковой 

частотой съемки, равной 1 кГц, для всех скоростей 

охлаждения. Температура расплава перед залив-

кой составляла 700 °С.

Лазерное плавление осуществляли на образцах 

толщиной 2 мм. Плавление поверхности образ-

цов в виде одиночных треков проводили на им-

пульсно-периодической установке МУЛ-1-М-200, 

оснащенной Nd—YAG-волоконным лазером с 

длиной волны излучения 1064 нм при следующих 

параметрах: мощность лазера — 34,6 Вт, скорость 

сканирования — 1 мм/с, длительность импульса — 

12 мс, перекрытие — 0,2 мм.

Рентгенофазовый анализ (РФА) литых спла-

вов выполняли на дифрактометре Brucker Advan-

ce D8 в характеристическом излучении CuKα (λ =

= 0,154051 нм) с шагом съемки 2θ = 0,05°. Ми-

кроструктурный анализ и рентгеноспектраль-

ный микроанализ (РСМА) сплавов в литом со-

стоянии и после лазерного плавления проводи-

ли с использованием сканирующего электрон-

ного микроскопа TESCAN VEGA 3LMH с при-

ставкой XMAX-80 в режиме отраженных элект-

ронов. Пробы готовили с помощью установки 

Struers-Labopol-5. Полированную поверхность 

дополнительно подвергали анодной полировке в 

30 %-ном спиртовом растворе HClO4 (температу-

ра электролита не превышала 5 °C) при напряже-

нии 25 В. 

Методом дифференциальной сканирующей 

калориметрии (ДСК) определяли температуру 

солидуса сплавов с использованием калориметра 

Setaram Labsys в атмосфере аргона при скорости 

нагрева 0,667 K/с.

Микротвердость после лазерного плавления 

измеряли на полированных и травленых раство-

ром Келлера (5HCl—5HNO3—3HF) образцах по ме-

тоду Виккерса, используя микротвердомер Wolpert 

с нагрузкой 500 г и временем выдержки 10 с. Для 

каждого образца рассчитывали среднее (по 10 от-

печаткам) значение микротвердости. Предел теку-

чести определяли путем расчета напряжения Оро-

вана (напряжения, необходимого для реализации 

механизма образования дислокационных петель 

вокруг эвтектических включений) с учетом равно-

1 Здесь и далее имеются в виду мас.%, если не указано 

иное.
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мерности распределения эвтектических включе-

ний по формуле [18]

где G — модуль сдвига, МПа; b — вектор Бюргерса, м; 

ν — коэффициент Пуассона, м/м; m — средний диа-

метр включения, м; λ — расстояние между центрами 

включений, м; r0  1,5b, соответственно, L = λ – m — 

расстояние между поверхностями включений.

С использованием программного обеспечения 

Thermo-Сalc были построены политермические 

сечения системы Al—Fe—Mn и проведен расчет 

изменения массовой доли твердых фаз в сплаве 

Al—2,5Fe—1,5Mn по кривой Шайля. 

Результаты и их обсуждение

Марганец и железо со стороны алюминия об-

разуют диаграмму состояния эвтектического ти-

па. На рис. 1, а приведен политермический разрез 

системы Al—2,5Fe—(0÷10)Mn. При содержании 

в сплаве от 0,3 до 1,8 % марганца и 2,5 % железа в 

равновесном состоянии присутствуют фазы (Al), 

Al3Fe и Al6Mn. Из результатов расчета фазового 

состава сплавов, находящихся в тройной области 

диаграммы состояния, видно, что с увеличением 

содержания марганца до 1,5 % объемная доля ин-

терметаллидной фазы Al6Mn достигает 16,3 об.% 

(см. таблицу). Таким образом, повышенное содер-

жание интерметаллидных фаз в сплаве позволяет 

получить более высокие свойства после обработки 

лазерным лучом. 

Значения эффективного интервала кристал-

лизации (ЭИК) сплава Al—2,5Fe—1,5Mn, рассчи-

танного с помощью программы Thermo-Calc (см. 

рис. 1, б) как разница между температурой об-

разования 65 % доли твердых фаз и температу-

рой солидуса [19], также приведены в таблице. 

Видно, что сплав имеет узкий ЭИК, что должно 

Расчетные значения количества фаз, температур образования 65 % твердых фаз, неравновесного солидуса 
и ЭИК (Thermo-Calc)

Calculated values of phase quantity, 65 % solid phase formation temperatures, nonequilibrium solidus and effective 

crystallization intervals (Thermo-Calc)

Сплав
Содержание, об.%

t65 %, °С tн.с, °С ЭИК
Al3Fe Al6Mn (Al)

Al–2,5Fe–0,5Mn 2,3 11,1 86,6 656 653 3

Al–2,5Fe–1,5Mn 2,5 16,3 81,2 656 654 2

Рис. 1. Политермический разрез систем Al–2,5Fe–(0÷10)Mn (а) и расчет изменения массовой доли твердых фаз 

в сплаве Al–2,5Fe–1,5Mn (б)

Fig. 1. Polythermal section of Al–2.5Fe–(0÷10)Mn systems (а) and calculation of changes in solid phase mass fraction 

in Al–2.5Fe–1.5Mn alloy (б)
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обеспечивать его высокие литейные свойства и 

хорошую свариваемость, позволив минимизи-

ровать количество дефектов при лазерном плав-

лении.

Методом ДСК установлено, что эксперимен-

тальная температура солидуса сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn равна 655 °С, что значительно выше, чем у 

классического для аддитивных технологий сплава 

AlSi10Mg (tн.с = 557 °С [20]), а это может обеспечить 

высокую термическую стабильность.

На рис. 2 приведены микроструктуры сплава 

Al—2,5Fe—1,5Mn, полученные при разных скоро-

стях охлаждения в интервале кристаллизации. 

Появление локальных пиков на рис. 2, в связано 

с относительно небольшим масштабом (количе-

ство данных за 0,1 с) по сравнению с графиками на 

рис. 2, а, б. 

Фазовый состав и карта распределения ле-

гирующих элементов для исследуемого сплава 

представлены на рис. 3 и 4. Практически любая 

кристаллизация сплавов в лабораторных или про-

мышленных условиях является неравновесной, 

что определяется отклонением среднего состава 

и объемных долей твердых фаз от теоретически 

Рис. 2. Типичные микроструктуры сплава Al–2,5Fe–1,5Mn, полученные при скоростях охлаждения 0,5 К/с (а), 

26 К/с (б) и 940 К/с (в)

Fig. 2. Typical Al–2.5Fe–1.5Mn alloy microstructures obtained at cooling rates 0.5 K/s (а), 26 K/s (б) and 940 K/s (в)

a

в

б
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рассчитанных значений. В образце, закристалли-

зованном при малой скорости охлаждения 0,5 К/с 

(рис. 2, а), структура близка к равновесному со-

стоянию. Основными структурными составляю-

щими являются крупные первичные кристаллы 

фазы Al6(Mn,Fe), занимающие 35 % объема, твер-

дый раствор на основе алюминия (Al) и фаза Al3Fe 

эвтектического происхождения, средняя толщина 

пластин которой равна 2,7±0,1 мкм. 

С увеличением скорости охлаждения до 26 К/с 

кристаллизация происходит в более неравновес-

ных условиях, что приводит к увеличению нерав-

новесной доли эвтектической фазы Al3(Fe,Mn), 

расположенной по границам алюминиевого твер-

дого раствора, до 15 %. Средний размер пластин 

эвтектической фазы составляет 1,5±0,1 мкм, а 

межпластинчатое расстояние — 2,3 мкм. Размер 

дендритной ячейки (Al) достигает 12,6±1,1 мкм. 

Размер первичных кристаллов уменьшается с 210 

до 54 мкм (см. рис. 2, б). 

Методом РСМА установлено, что в фазе Al6Mn 

частично растворено железо, а в Al3Fe — марганец 

(рис. 4). 

С повышением скорости охлаждения до 940 К/с 

микроструктура значительно меняется (см. рис. 2, в): 

средний размер дендритных ячеек (Al) снижа-

ется до 1,8±0,1 мкм, объемная доля неравновес-

ной эвтектики возрастает до 43 %, средний раз-

Рис. 3. Дифрактограмма сплава Al–2,5Fe–1,5Mn 

в литом состоянии (vохл = 26 К/с)

Fig. 3. As-cast Al–2.5Fe–1.5Mn alloy XRD pattern 

(vcool = 26 K/s)

Рис. 4. Микроструктура и карты распределения легирующих элементов, полученные в характеристическом 

рентгеновском излучении AlKα, MnKα и FeKα методом РСМА (vохл = 26 К/с)

Fig. 4. Microstructure and distribution maps of alloying elements obtained at characteristic X-ray radiation AlKα, MnKα 

and FeKα by EDX (vcool = 26 K/s)
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мер эвтектических пластин сокращается до 0,3±

±0,01 мкм, а межпластинчатое расстояние — до 

0,4±0,02 мкм. При такой скорости охлаждения 

происходит практически полное подавление пер-

вичной кристаллизации фазы Al6(Mn,Fe): ее объем-

ная доля уменьшается до 3,5 %. 

Таким образом, марганец входит в состав эвтек-

тической фазы Al3(Fe,Mn) и может растворяться в 

алюминиевом твердом растворе.

По динамике изменения микроструктуры спла-

ва Al—2,5Fe—1,5Mn, полученного в разных усло-

виях кристаллизации, видно, что с увеличением 

скорости охлаждения до 940 К/с первичная кри-

сталлизация практически полностью подавля-

ется, происходит переход к дендритной кристал-

лизации с образованием большой объемной доли 

эвтектической фазы.

На втором этапе исследования поверхность ли-

тых образцов, закристаллизованных с разной ско-

ростью охлаждения, подвергали лазерному плав-

лению. Микроструктуры одиночных треков после 

такой обработки приведены на рис. 5.

Микроструктура трека, наплавленного на по-

верхность образца с исходной структурой, полу-

ченной при vохл = 0,5 К/с, отличалась дисперсным 

строением с преимущественно дендритной фор-

мой кристаллов алюминиевого твердого раствора, 

окруженных частицами железомарганцовистой 

фазы, которая образовалась при эвтектической 

кристаллизации (рис. 5, а). На границе между тре-

ком и основным (литым) металлом, где в качестве 

подложки был алюминиевый твердый раствор, 

в треке сформирована дендритная структура, за 

исключением области, где в зоне лазерного плав-

ления находились первичные кристаллы фазы 

Al6(Mn,Fe).

Лазерное воздействие на материал, приводящее 

к плавлению малой области, занимает десятые 

доли секунды. За короткий промежуток нагрева 

проходит частичное оплавление фазы Al6(Mn,Fe) 

(предполагаемая граница оплавления отмечена 

черной штриховой линией) с последующей бы-

строй кристаллизацией в виде дисперсных частиц. 

Характер расположения закристаллизованных час-

тиц указывает на их склонность к эпитаксиаль-

ному росту в присутствии подложки в виде нерас-

плавленной фазы (см. рис. 5, а, обл. 1). Такая же 

область эпитаксиального роста шириной 1,9 мкм 

формируется на границе 2-го и 3-го импульсов 

(см. рис. 5, а, обл. 3). Ее появление может быть 

обусловлено тем, что железомарганцовистая фаза 

кристаллизуется из расплава на эвтектических ча-

стицах этой же фазы, находящихся в нижнем не-

расплавленном слое. По мере удаления от границы 

плавления структура меняется на дендритную (см. 

рис. 5, а, обл. 4). На границе с основным металлом 

средний размер дендритов матрицы равен 0,68 ±

± 0,08 мкм, в центральной области — 0,56 ± 0,05 мкм.

На основе зависимости дендритного параме-

тра от скорости охлаждения при кристаллизации 

были оценены скорости охлаждения, реализу-

емые при лазерном плавлении. По результатам 

расчетов можно утверждать, что значения vохл 

меняются от 1,1·104 К/с на границе с основным ме-

таллом до 2,5·104 К/с в центральной области, что 

соответствует реализуемым в аддитивных техно-

логиях скоростям охлаждения при кристаллиза-

ции [21—25].

Микроструктура трека, наплавленного на по-

верхность образца с исходной структурой, полу-

ченной при vохл = 26 К/с, приведена на рис. 5, б. 

Она характеризуется дисперсным строением с 

преимущественно дендритной формой кристал-

лов алюминиевого твердого раствора, окруженных 

частицами железомарганцовистой фазы, которая 

образовалась по эвтектической реакции. 

На границе между треком и основным метал-

лом переплаву подвергались первичные кристал-

лы фазы Al6(Mn, Fe) и эвтектические частицы фа-

зы Al3(Fe, Mn) (см. рис. 5, б, обл. 1). В этих местах 

в структуре трека также выявляются частицы ука-

занных фаз, но они меньшего размера, что свиде-

тельствует об эпитаксиальном характере кристал-

лизации. Как и в предыдущем треке (см. рис. 5, а), 

на границе двух импульсов образуется тонкая про-

слойка из первичных кристаллов железомарганцо-

вистой фазы, образованной в результате эпитакси-

ального роста. Ее средняя ширина равна 2 мкм, а 

размер первичных кристаллов не превышает 1 мкм 

(см. рис. 5, б, обл. 2).

На рис. 5, в приведена микроструктура трека, 

наплавленного на поверхность образца с исходной 

структурой, полученной при vохл = 940 К/с. Здесь 

кристаллизация переплавленного лазером участ-

ка началась на твердой подложке, состоящей из 

кристаллов дендритного типа. Расположенная по 

границам дендритных ячеек эвтектическая фа-

за Al3(Fe, Mn), температура плавления которой 

меньше, чем алюминиевого твердого раствора, 

оплавилась. При затвердевании происходит пер-

вичная кристаллизация этой фазы, что видно по 

отличиям в микроструктуре (см. рис. 5, в, обл. 2). 
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Рис. 5. Микроструктура профилей одиночных треков после лазерного плавления сплава Al–2,5Fe–1,5Mn 

с различными типами исходной литой структуры, полученной при vохл = 0,5 К/с (а), 26 К/с (б) и 940 К/с (в)

Fig. 5. Profile microstructure of single tracks after Al–2.5Fe–1.5Mn alloy laser melting with different types of initial cast 

structure obtained at vcool = 0.5 K/s (а), 26 K/s (б) and 940 K/s (в)

Размеры первичных кристаллов не превышают 

4 мкм, а ширина области их эпитаксиального 

роста больше, чем между импульсами, и состав-

ляет 9,5 мкм. Это может быть связано с тем, что 

исходный размер эвтектических пластин, под-

вергаемых переплаву, в нижнем слое больше, 

чем в структуре трека. Микроструктура вдали от 

границы с основным металлом также имеет ден-

дритное строение со средним размером ячейки 

0,65±0,06 мкм.

Из анализа микроструктуры треков, получен-

ных при лазерном плавлении (с учетом близости 

скорости охлаждения), можно сделать вывод о 

том, что подобная структура будет формироваться 

в сплаве при использовании его в виде порошка в 

аддитивных технологиях, в частности при селек-

тивном лазерном плавлении. На границе треков 

и слоев в таком изделии следует ожидать форми-

рования узких областей, состоящих из первичных 

кристаллов железомарганцовистой фазы в резуль-

тате их эпитаксиального роста. В целом структура 

всех треков, полученных в ходе лазерного плавле-

ния, характеризуется отсутствием кристаллизаци-

онных трещин, что объясняется узким ЭИК спла-

ва Al—2,5Fe—1,5Mn.

В литом состоянии твердость исследуемого 

сплава с увеличением скорости охлаждения при 

кристаллизации меняется от 37 до 67 HV, что 

может быть обусловлено высокой дисперсно-

стью фазы Al3(Fe,Mn) и реализацией механизма 

a

в

б
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Рис. 6. Зависимость твердости от скорости охлаждения 

сплава Al–2,5Fe–1,5Mn

Fig. 6. Dependence of hardness on Al–2.5Fe–1.5Mn alloy 

cooling rate

твердорастворного упрочнения благодаря повы-

шению концентрации марганца в (Al). Форми-

рование ультрадисперсной микроструктуры в 

результате лазерного плавления приводит к су-

щественному росту твердости сплава до 93 HV 

(рис. 6).

Отжиг при температурах 100, 200 и 300 °С в 

течение 1 ч привел к незначительному падению 

твердости до 91±2, 86±1 и 85±1 HV соответствен-

но. Повышение температуры отжига до 400 °С 

вызвало большее падение твердости — до 64 HV. 

Высокая термическая стабильность сплава Al—

2,5Fe—1,5Mn после лазерного плавления может 

быть связана со стабильностью интерметаллидной 

Fe—Mn-фазы эвтектического происхождения за 

счет низкого коэффициента диффузии марганца и 

железа в алюминиевом твердом растворе [10].

Расчетным методом был определен предел те-

кучести сплава Al—2,5Fe—1,5Mn со структурой, 

полученной при лазерном плавлении. При рас-

чете учитывали равномерное распределение ча-

стиц второй фазы эвтектического происхожде-

ния, средний размер которых принимали равным 

0,28 мкм, а среднее расстояние между ними — 

0,56 мкм, что соответствовало среднему размеру 

дендритной ячейки. Вычисленное значение пре-

дела текучести сплава составило 227 МПа.

Таким образом, можно заключить, что сово-

купность высоких показателей сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn, таких как дисперсность формируемой при 

лазерном плавлении структуры, твердость при 

комнатной и повышенной температурах и расчет-

ный предел текучести, делают его перспективным 

для использования в аддитивных технологиях.

Выводы

1. Исследованы особенности формирования 

микроструктуры в сплаве на основе алюминия, 

легированном Fe и Mn, в зависимости от скоро-

сти охлаждения при литье и в процессе лазерного 

плавления.

2. Показано, что в литом состоянии микро-

структура сплава Al—2,5Fe—1,5Mn, полученно-

го при скорости охлаждения 0,5 К/с, состоит из 

крупных первичных кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), 

твердого раствора на основе алюминия (Al) и фа-

зы Al3Fe эвтектического происхождения. Увели-

чение скорости охлаждения до 26 К/с приводит к 

формированию (Al) в виде дендритов со средним 

размером ячейки 12,6 мкм и увеличению неравно-

весной доли эвтектической фазы Al3(Fe, Mn), рас-

положенной по границам алюминиевого твердого 

раствора, до 15 %. С повышением скорости охлаж-

дения до 940 К/с первичная кристаллизация фазы 

Al6(Mn, Fe) практически полностью подавляется, 

средний размер дендритных ячеек (Al) уменьша-

ется до 1,8 мкм, а объемная доля неравновесной 

эвтектики возрастает до 43 %.

3. Анализ микроструктуры сплава Al—2,5Fe—

1,5Mn после лазерного плавления показал, что во 

всем объеме формируются кристаллы алюминие-

вой матрицы дендритного типа со средним разме-

ром ячейки 0,56 мкм, окруженные железомарган-

цовистой фазой эвтектического происхождения со 

средним размером пластин 0,28 мкм. Первичная 

кристаллизация фазы Al6(Mn,Fe) полностью по-

давлена. Установлено, что формирование такой 

структуры происходит при скоростях охлаждения 

(1,1÷2,5)·104 К/с.

4. На границе между треком и основным ме-

таллом, а также на границе повторного перепла-

ва выявлены области, состоящие из первичных 

кристаллов фазы Al6(Mn,Fe), сформированных 

по механизму эпитаксиального роста. Чем мень-

ше размер эвтектических пластин и дендритной 

ячейки, находящихся в эпитаксиальном слое, 

тем дисперснее первичные кристаллы в зоне пе-

реплава.

5. Показано, что после лазерного плавления 

сплав Al—2,5Fe—1,5Mn имеет высокую твердость, 

равную 93 HV. Его микроструктура характери-

зуется хорошей термической стабильностью, что 

подтверждается сохранением высокой твердости 

(85 HV) при нагреве до 300 °С. А расчетный предел 

текучести этого сплава составляет 227 МПа.
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