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Методами фазового рентгеноструктурного анализа и дифференциальной 

сканирующей калориметрии изучена эволюция структуры композицион-
ного Al94Fe3Cr3-сплава с наноразмерными частицами метастабильной 

икосаэдрической квазикристаллической фазы (i-фазы) под влиянием 

давления и температуры в условиях тёплой деформации экструзией. 
Установлено ускоряющее влияние давления на кинетику растворения 

частиц i-фазы, сопровождаемое выделением из твёрдого раствора -Al 
кристаллических интерметаллидных фаз. Обнаруженные особенности 

влияния давления на структурно-фазовые превращения связываются с 

ускорением протекания диффузионных процессов в условиях формиро-
вания стабильной ячеистой структуры. С учётом особенностей фазовых и 

структурных превращений изучена термостабильность механических 

свойств сплава после экструзии. 

Методами фазового рентґеноструктурного аналізу та диференційної ска-
нівної калориметрії вивчено еволюцію структури композиційного 

Al94Fe3Cr3-стопу з нанорозмірними частинками метастабільної ікосаедри-
чної квазикристалічної фази (i-фази) під дією тиску та температури в 

умовах теплої деформації екструзією. Встановлено пришвидшувальний 

вплив тиску на кінетику розчинення частинок i-фази, який супроводжу-
ється виділенням з твердого розчину -Al кристалічних інтерметалідних 

фаз. Виявлені особливості впливу тиску на структурно-фазові перетво-
рення пов’язуються з пришвидшенням перебігу дифузійних процесів в 

умовах формування сталої коміркової структури. З урахуванням особли-
востей фазових і структурних перетворень вивчено термостабільність ме-
ханічних властивостей стопу після екструзії. 
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Structural evolution of composite aluminium alloys with nanosize particles 

of metastable icosahedral quasi-crystalline phase (i-phase) under influence of 

pressure and temperature in the condition of warm deformation by extrusion 

is studied. Feedstock quasi-crystalline powder of Al-based alloy with nominal 
composition of Al94Fe3Cr3 is chosen for experimentations and fabricates by 

water-atomisation technique using inhibited high-pressure water with pH  

 3.5. Consolidation of powdered Al-based alloy is performed by hot extrusion 

process at the temperature of 380C. Structural characterisation of as-
extruded rod is performed by X-ray diffraction (XRD) analysis using CuK-
radiation, scanning and transmission electron microscopies. Differential 
scanning calorimetry (DSC) is employed to investigate structural stability of 

as-extruded rod at elevated temperatures. Mechanical characteristics 

(Young’s modulus, E, hardness number, HV, and yield stress, 0.2) of as-
extruded rod are tested and determined by employing the novel test method 

procedures of indentation technique. The combined effect of elevated tem-
perature and excessive pressure used in hot extrusion process is thought to be 

the cause for partial decomposition of metastable nanoquasi-crystalline par-
ticles. The crucial role of plastic deformation in terms of its influence on the 

thermostability of structure and mechanical properties of final products is 

revealed. By means of phase XRD analysis and DSC, the accelerating influ-
ence of pressure on kinetics of dissolution of i-phase particles is found, which 

is accompanied with decomposition of -Al solid solution and simultaneous 

formation of crystalline intermetallic phases. The uncovered features of the 

effect of pressure on the phase and structural transformations are connected 

with the acceleration of diffusion processes under formation of stable cellu-
lar structure. Taking into account the features of phase and structural trans-
formations, the thermostability of mechanical properties of as-extruded al-
loy is studied. Strain hardening of Al94Fe3Cr3 alloy during extrusion results 

in high microhardness numbers, HV, which exceeds by 78% those for pow-
ders of corresponding alloy. Strength properties including hardness number, 
HV, and yield stress, 0.2, of as-extruded alloy do not change their values up 

to 783 K under annealing for 30 min. Despite of strain hardening, as-
extruded alloy keeps plasticity characteristic, H, just about critical value of 

 0.9 indicated in literature as criterion for ductile behaviour of metals and 

alloys in conventional tests by tensile and bending. 

Ключевые слова: сплавы Al—Fe—Cr, фазовые и структурные превраще-
ния, квазикристаллы, механические свойства, экструзия, эффект давле-
ния. 

(Получено 15 апреля 2014 г.; окончат. вариант– 26мая 2015 г.) 
  

1. ВВЕДЕНИЕ 

Композиционные наноквазикристаллические сплавы на основе си-
стемы Al—Fe—Cr, принадлежащие к группе высокопрочных алюми-
ниевых сплавов, имеют широкие перспективы для использования 

во многих областях промышленности и, прежде всего, в авиации и 
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на транспорте [1—11]. Композиционная структура этих сплавов, со-
стоящая из металлической матрицы с расположенными в ней нано-
размерными частицами квазикристаллической икосаэдрической 

фазы (i-фазы), обеспечивает им комбинацию высокой прочности и 

достаточной пластичности, необходимой для использования в ин-
женерной практике [6—8, 10, 12, 13]. Ещё одним важным аспектом 

является то, что, вследствие замедления диффузионных процессов 

в квазикристаллах, высокий уровень прочности наноквазикри-
сталлических алюминиевых сплавов может сохраняться в условиях 

повышенных температур [2, 3, 5, 7, 10, 12, 13]. По уровню эксплуа-
тационных свойств и экономических показателей композиционные 

наноквазикристаллические сплавы системы Al—Fe—Cr не уступают 

современным порошковым сплавам, упрочнённым частицами ин-
терметаллидных фаз (сплавы типа FVS, США), которые могут ис-
пользоваться для работы при температурах 573—673 К. 
 Формирование квазикристаллической i-фазы с ротационной 

симметрией 5-го порядка в быстро закристаллизованных алюмини-
евых сплавах впервые было открыто Шехтманом в 1984 г. [14] и 

впоследствии зарегистрировано в сплавах алюминия с добавками 

Mn, Fe, Cr, V, Ti, Zr, Nb и Ta [6, 7, 10, 11]. Условием формирования 

квазикристаллических фаз в этих сплавах являются сверхвысокие 

(105—106
 К/с) скорости охлаждения расплава [3, 9, 15, 16], которые 

достигают различными способами, включая спиннингование и цен-
тробежное разбрызгивание расплава в инертном газе [17—19], 

аморфизацию сплава с последующей кристаллизацией [20] и т.п. 
 Однако среди множества разработанных технологических вари-
антов наиболее производительным является метод получения по-
рошков путём распыления алюминиевого расплава нейтральным 

газом (предпочтительно аргоном) [3, 21] или водой высокого давле-
ния [10, 22]. Поэтому использование квазикристаллических по-
рошков в инженерной практике требует их консолидации, которую 

в большинстве случаев осуществляют путём пластической дефор-
мации в процессе тёплой экструзии [7, 9, 10]. 
 При разработке и усовершенствовании того или иного способа 

консолидации порошка существенное значение имеет метастабиль-
ная природа квазикристаллической i-фазы, которая в системе Al—
Fe—Cr может существовать только в равновесии с твёрдым раство-
ром -Al [1, 3, 4, 10, 11, 23]. По данным [7], в порошковом сплаве 

системы Al—Fe—Cr частицы квазикристаллической i-фазы могут 

отвечать формульному составу Al74Fe12Cr12,5. Несколько иные ре-
зультаты были получены в быстроохлаждённом при спиннингова-
нии сплаве Al93Fe4,2Cr2,8, в котором, по данным работы [11], ква-
зикристаллические частицы отвечали формульному составу 

Al87,4Fe5,4Cr7,2. 
 В отличие от термодинамически стабильных квазикристалличе-
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ских i-фаз (например, в системе Al—Fe—Cu) i-фаза, сформированная 

при высоких скоростях охлаждения сплавов системы Al—Fe—Cr, 

является метастабильной, находясь в равновесии с твёрдым раство-
ром -Al [1, 3, 4, 10, 11, 23]. С учётом этого, исследование темпера-
турно-концентрационных интервалов существования i-фазы в 

сплавах системы Al—Fe—Cr, консолидированных в процессе тёплой 

экструзии, имеет большое значение. Литературные источники со-
держат данные по формированию фазового состава в спиннинго-
ванных лентах сплавов Al—Fe—Cr с номинальным составом 

Al93Fe4,2Cr2,8, Al93Fe3Cr2Ti2, Al93Fe3Cr2V2, Al93Fe3Cr2Nb2, Al93Fe3Cr2Ta2 

[8, 11, 23], а также быстро закалённых сплавов Al94Fe4Cr2 и 

Al88,6Fe8Cr3,4, полученных центробежным распылением расплава 

[18]. Учитывая метастабильную природу квазикристаллической i-
фазы, представляется достаточно обоснованным предполагать, что 

давление и схема деформации, используемые при консолидации 

порошковых Al—Fe—Cr сплавов, будут оказывать существенное 

влияние как на температурно-концентрационные интервалы суще-
ствования i-фазы, так и на особенности эволюции их структуры в 

процессе последующего нагрева. Результаты исследований фазо-
вых превращений в порошковых наноквазикристаллических спла-
вах Al—Fe—Cr, полученных распылением расплава, в частности, 

распылением водой высокого давления, и консолидированных тёп-
лой экструзией, носят фрагментарный характер [10, 22, 26]. 
 Исходя из того, что систематические исследования по указанно-
му вопросу до сих пор не выполнялись, целью настоящей работы 

явилось изучение влияния давления при тёплой экструзии порош-
кового Al—Fe—Cr сплава на термостабильность его структуры и ме-
ханических свойств. 

2. МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА 

В процессе исследования использовали порошок сплава номиналь-
ного состава Al94Fe3Cr3 с размером частиц  40 мкм [10]. Порошок 

изготавливали путём распыления расплава водой высокого давле-
ния (10 МПа) с рН  3,5 [24]. Содержание кислорода в распылённых 

порошках составляло 0,3—0,4% масс. в зависимости от их грануло-
метрического состава. Объёмное содержание квазикристалличе-
ской фазы в сплаве не превышало 30% об., что обеспечивало ему 

сочетание прочности и достаточной пластичности [3, 7, 24]. 
 Консолидацию порошка выполняли в условиях деформации экс-
трузией [25, 26]. Перед экструзией порошок компактировали при 

комнатной температуре, затем размещали в капсуле диаметром 

25 мм, которую помещали в электрическую печь, выполняли 

нагрев до температуры 623 К при постоянном откачивании воздуха 

и выдерживали в течение 1 часа. По окончании выдержки капсулу 
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заваривали, извлекали из печи и охлаждали до комнатной темпе-
ратуры. После этого осуществляли экструзию заготовки в герме-
тичной капсуле с коэффициентом вытяжки ke  7,2 при температуре 

653 К. 
 Экструзию выполняли в один проход с усилием Fe  71000 кг на 

прессе, оснащённом матрицей с внутренним диаметром de  9,3 мм и 

длиной рабочей части le  2 мм. Скорость протяжки составляла 

ve  1510
3

 м/с. Компоненты давления, действующие в продольном 

Pl и поперечном Pt направлениях, оценивали, исходя из упрощён-
ных соотношений: 
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где Fe – усилие экструзии, Si – площадь поперечного сечения экс-
трудируемого образца, Se – площадь поперечного сечения образца 

после экструзии, Sf – площадь контактной поверхности рабочей 

матрицы при экструзии, de  9,3 мм – внутренний диаметр матри-
цы, le  2 мм – длина рабочей части матрицы,   0,5 – коэффици-
ент трения. 
 Проведённые оценочные расчёты показали, что при принятых 

условиях консолидация порошка проходила под воздействием дав-
ления, которое в продольном и поперечном направлениях соответ-
ственно составляло Pl  1,42 ГПа и Pt  3,30 ГПа. 
 Фазовый состав порошка и консолидированных экструзией об-
разцов устанавливали с помощью рентгеновского анализа в моно-
хроматическом CuK-излучении. Присутствие квазикристалличе-
ской i-фазы устанавливали по трём наиболее интенсивным макси-
мумам с индексами Кана (N, M) – (18, 29), (20, 32) и (52, 84) [27]. 

Определение периода решётки твёрдого раствора -Al выполняли 

путём съёмки образца с эталоном, в качестве которого использова-
ли порошок Si. Структурные исследования выполняли с помощью 

электронной микроскопии в режимах сканирования (СЭМ) и про-
свечивания (ПЭМ) на микроскопах Jeol Superprobe-733 и JEM 2100 

F (JEOL, Япония). 
 Исследование термостабильности структуры исходного порошка 

и экструдированного образца выполняли с помощью дифференци-
альной сканирующей калориметрии (ДСК) на приборе STA449F1 

(Германия). Тепловые эффекты регистрировали в процессе нагрева 

образцов до температуры 873 К в постоянном потоке аргона, ско-
рость которого составляла 40 мл/мин. Скорость нагрева составляла 

10 К/мин. Для повышения точности регистрируемых эффектов 

нагрев образцов выполняли в алюминиевых тиглях с использова-



938 А. В. БЯКОВА, А. И. ЮРКОВА, А. А. ВЛАСОВ 

нием в качестве эталона образцов, изготовленных из порошка алю-
миния водяного распыления. Измерение и обработку данных осу-
ществляли в соответствии с методикой [28]. 
 Комплекс механических свойств экструдированных образцов 

определяли в условиях микроиндентирования. Твёрдость по Вик-
керсу HV, характеристику пластичности H и предел текучести 0,2 

определяли по методикам [29, 30] при статическом нагружении на 

приборе ПМТ-3М, оснащённом пирамидой Виккерса и комплектом 

9-ти трёхгранных инденторов с разными углами при вершине (от 45 

до 85). Испытания выполняли при нагрузке на индентор F  1,0 Н. 

Согласно [29], характеристику пластичности рассчитывали по 

формуле: 

 ,)21(3,141
2

E

HV
H   (3) 

где HV – твёрдость по Виккерсу, E – модуль Юнга,  – коэффици-
ент Пуассона. 
 Модуль Юнга E и характеристику пластичности А, которая по 

своей физической сути является аналогом характеристики пла-
стичности H [29], определяли в условиях непрерывного вдавлива-
ния на приборе «Микрон-гамма». Испытания выполняли при 

нагрузке F  2,0 Н в соответствии со стандартом ISO 14577-1:2002 

(E), в основу которого положен метод Оливера и Фарра [31]. Прин-
цип и детальное описание проведения испытаний опубликовано в 

[32—34]. 
 Характеристику пластичности А определяли по диаграмме не-
прерывного вдавливания как часть работы, затраченной на пласти-
ческую деформацию в общей работе деформации при индентирова-
нии, и рассчитывали по формуле [32—34]: 

 ,/1/ ep AAAAA   (4) 

где Аe и A – соответственно, площади под кривой разгружения и 

нагружения, Ap  A  Ae – работа, затраченная на пластическую де-
формацию. 
 По сравнению с характеристикой пластичности Н преимуще-
ством характеристики пластичности А является то, что её опреде-
ление по вышеприведённой методике не требует сведений о величи-
нах модуля Юнга E и коэффициента Пуассона . 
 Однако, теоретические и экспериментальные исследования [32—
34] показали, что, несмотря на различия в методах испытаний, зна-
чения характеристик H и А совпадают между собой с достаточной 

точностью. Поэтому расчёт коэффициента Пуассона , необходимо-
го для расчёта характеристики пластичности H из выражения (3), 

выполняли по методике [35, 36], согласно которой коэффициент 
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Пуассона определяли с учётом равенства характеристик пластич-
ности H  А, пользуясь выражением (5): 

 
        
 

sin
0,25 9,0 8,0 (1 ) 1 ,A

ln
E

HM
 (5) 

где HM – твёрдость по Мейеру,  – угол между осью и боковой 

гранью пирамиды. 
 Проведённые расчёты показали, что для исследуемого сплава 

номинального состава Al94Fe3Cr3 коэффициент Пуассона составляет 

  0,31. 

3. РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 

Общий вид и структура исходного порошка исследуемого сплава по-
казаны на рис. 1, а. В отличие от порошков газового распыления 

распылённый водой порошок имеет неправильную форму частиц и 

неровный рельеф, что облегчает его консолидацию путём пластиче-
ской деформации. Внутри каждой порошковой частицы наблюдает-
ся большое количество нано- и субмикроразмерных светлых частиц, 

которые по данным фазового рентгеноструктурного анализа (рис. 2, 
кривые а) принадлежат квазикристаллической i-фазе. Результаты 

количественных измерений показали, что в большинстве порошко-
вых частиц размер квазикристаллов составлял 50—200 нм, достигая 

в некоторых случаях 1,5 мкм из-за различных условий охлаждения 

водяными струями при распылении расплава (рис. 1, а). 
 На изображении структуры, полученном с помощью сканирую-
щего электронного микроскопа, внутри каждой деформированной 

 
а б

Рис. 1. СЭМ-изображение структуры порошка (а) и экструдированного об-
разца сплаваAl94Fe3Cr3 (б).
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экструзией порошковой частицы видны светлые квазикристалли-
ческие частицы, принадлежащие i-фазе (рис. 1, б). На изображении 

структуры, полученном в ПЭМ, частицы i-фазы с ротационной 

симметрией 5-го порядка имеют характерную сферическую форму, 

а их размер находится в пределах 50—200 нм (рис. 3, а). Так же, как 

и в исходном порошке, присутствие в структуре квазикристалличе-
ской i-фазы регистрируется и в спектрах рентгеновской дифракции 

от экструдированного образца (рис. 2, кривые б). Однако, по срав-
нению с исходным порошком, спектр рентгеновской дифракции 

консолидированных экструзией образцов характеризуется рядом 

особенностей. Так, существенной особенностью этого спектра явля-
ется значительное уширение линий отражения от матричного твёр-
дого раствора -Al, обусловленное развитием процессов пластиче-
ской деформации. Согласно количественным расчётам, проведён-
ным исходя из уширения линий отражения от матричного твёрдого 

раствора -Al, плотность дислокаций в экструдированных образцах 

достигает   1016
 м

2, превышая на 3 порядка плотность дислока-
ций в исходном порошке, которая составляет   31013

 м
2. 

 Как показали результаты электронно-микроскопических иссле-
дований, такое повышение плотности дислокаций сопровождается 

формированием в твёрдом растворе -Al ячеистой субструктуры 

 

Рис. 2. Спектры рентгеновской дифракции порошка (кривые а) и экстру-
дированных образцов сплава Al94Fe3Cr3 (кривые б) до и после отжига при 

различных температурах в течение 30мин.
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(рис. 3, а), что, по-видимому, является результатом множественно-
го скольжения дислокаций в металлической основе, упрочнённой 

частицами квазикристаллов, и вызванного интенсивной пластиче-
ской деформацией при тёплой экструзии. 
 Также обращает на себя внимание уменьшение интенсивности 

рефлексов от i-фазы (рис. 2, кривая б, 653 К) по сравнению с интен-
сивностью рефлексов от этой же фазы, регистрируемых в исходном 

порошке (рис. 2, кривая а), что может свидетельствовать об умень-
шении её количества в структуре экструдированного образца. Кро-
ме того, в области больших углов отражения в спектре рентгенов-
ской дифракции экструдированного образца обнаруживается нало-
жение рефлексов от двух твёрдых растворов -Al с разными перио-
дами кристаллической решётки a, что свидетельствует о расслое-
нии матричного твёрдого раствора -Al по составу. Проведённые 

расчёты показывают, что результатом повышенного давления при 

тёплой экструзии является формирование двух твёрдых растворов 

-Al с периодами решётки, отличными от аналогичного параметра 

для исходного порошкового сплава (рис. 4). При этом если для од-
ного твёрдого раствора -Al период решётки a имеет несколько 

большие значения по сравнению с a для -Al в исходном порошке, 

то для другого твёрдого раствора -Al параметр a оказывается 

намного меньшим. Это свидетельствует об его обогащении легиру-
ющими элементами (железом и хромом) с меньшими атомными ра-
диусами по сравнению с атомами алюминия. Такое расслоение мат-
ричного твёрдого раствора -Al хорошо согласуется с допущением 

об уменьшении содержания i-фазы за счёт частичного растворения 

квазикристаллических частиц, которое и приводит к образованию 

вокруг них неравновесного твёрдого раствора -Al с повышенным 

 
а б

Рис. 3. Светлопольное электронно-микроскопическое изображение струк-
туры и электронограммы порошкового сплава Al94Fe3Cr3 после консолида-
ции в условиях экструзии (а) и после последующего нагрева до температу-
ры 803 К (б).
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содержанием легирующих элементов. 
 Это подтверждается и результатами ДСК-анализа (рис. 5). Из 

приведённых данных видно, что в экструдированном сплаве (рис. 5, 

кривая б) величина главного экзотермического эффекта (В), кото-
рый ассоциируется с превращением квазикристаллических частиц 

в обычные интерметаллидные соединения с кристаллической ре-
шёткой [6, 11], оказывается на 23% меньше, чем в исходном по-
рошке (рис. 5, кривая а). По данным [37], это превращение проис-
ходит по классическому механизму растворения частиц метаста-
бильной i-фазы, которое сопровождается выделением из матрично-
го твёрдого раствора -Al интерметаллидных соединений. Обраща-
ет на себя внимание тот факт, что, в отличие от исходного порошка, 

экзотермический эффект, наблюдаемый при нагреве экструдиро-
ванного образца, смещается в сторону более низких температур, что 

свидетельствует об ускорении процесса растворения квазикристал-
лических частиц. 
 Можно обоснованно полагать, что зарегистрированный сдвиг эк-
зотермического пика в область более низких температур обусловлен 

ускорением диффузии легирующих элементов, выделяющихся в 

результате растворения квазикристаллических частиц, в присут-
ствии дислокаций, которые могут сохраняться в алюминиевой мат-
рице до высоких температур при условии образования устойчивой 

ячеистой структуры, обнаруженной при электронно-микроскопи-

 

Рис. 4. Влияние способа получения и температуры последующего отжига 

на период решётки a матричного твёрдого раствора -Al в порошковом и 

экструдированном сплаве Al94Fe3Cr3.
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ческих исследованиях экструдированного образца (рис. 3, а). 

Устойчивость ячеистой структуры, сформированной в процессе 

экструзии, подтверждается присутствием дислокационных линий, 

обнаруженных у границ зёрен и частиц интерметаллидных фаз по-
сле нагрева экструдированного образца до температуры 803 К (рис. 
3, б). 
 При таком структурном состоянии экструдированного сплава от-
личительной чертой снятой с него ДСК-кривой (рис. 5, кривая б), 

явилось отсутствие экзотермического эффекта (А), который наблю-
дается при нагреве порошка (рис. 5, кривая а) квазикристалличе-
ского сплава и предшествует главному экзотермическому эффекту 

(В). Следует обратить внимание на то, что экзотермический эффект 

(А) на ДСК-кривой порошка квазикристаллического сплава наблю-
дается в интервале температур, характерном для протекания про-
цессов рекристаллизации в слабодеформированных сплавах алю-
миния. О выделении тепла при упорядочении дислокаций и обыч-
ной рекристаллизации неоднократно сообщалось в научно-техни-
ческой литературе [38—40], посвящённой изучению этих процессов 

на примере ряда металлов и сплавов. Это даёт основание считать, 

что отсутствие экзотермического эффекта (А) на ДСК-кривой экс-
трудированного сплава (рис. 5, кривая б) является результатом 

влияния устойчивой ячеистой структуры, которая, согласно разви-
тым в металловедении представлениям, может затруднять проте-

 

Рис. 5. ДСК-кривые для порошка сплава Al94Fe3Cr3 до (а) и после (б) консо-
лидации в условиях экструзии.
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кание процессов обычной статической рекристаллизации, смещая 

их в более высокотемпературную область. При этом, в процессе 

нагрева образца с устойчивой ячеистой структурой, процесс рекри-
сталлизации, по-видимому, может реализоваться «рекристаллиза-
цией на месте», при которой роль центров рекристаллизации вы-
полняют ячейки. В пользу такого предположения свидетельствует 

присутствие на ДСК-кривой экструдированного сплава (рис. 5, 

кривая б) экзотермического эффекта (С), накладывающегося на 

главный экзотермический пик (В) в его завершающей части. 
 По результатам фазового рентгеноструктурного анализа (рис. 2) 

нагрев порошка и экструдированного сплава Al94Fe3Cr3 в темпера-
турной области главного экзотермического эффекта (В) приводит 

вначале к постепенному исчезновению i-фазы и появлению мета-
стабильного интерметаллида Al6Fe, а затем, при дальнейшем по-
вышении температуры, к формированию стабильных -фаз: Al13Cr2 

и Al13Fe4. Это хорошо согласуется с результатами ранее проведён-
ных исследований [6, 11, 18, 23]. 
 Однако, присутствие дислокаций в алюминиевой матрице экс-
трудированного образца существенно снижает термостабильность 

квазикристаллической i-фазы и интерметаллида Al6Fe, сужая ин-
тервалы их существования и смещая их в область более низких 

температур. Кроме того, ускоряющее действие дислокаций на диф-
фузию легирующих элементов в алюминиевой матрице оказывает 

существенное влияние на кинетику и полноту фазовых превраще-
ний в межкритической области температур главного экзотермиче-
ского эффекта (В). Так, по данным фазового рентгеноструктурного 

анализа, период решётки a твёрдого раствора -Al в экструдиро-
ванном образце оказывается при одних и тех же режимах отжига 

больше по сравнению с аналогичным параметром для твёрдого рас-
твора -Al в отожжённом порошке (рис. 4). 
 Результаты микромеханических испытаний в условиях инден-
тирования свидетельствуют о том, что, несмотря на уменьшение 

количества квазикристаллической i-фазы после экструзии, дефор-
мационное упрочнение сплава Al94Fe3Cr3 приводит к существенно-
му увеличению его твёрдости HV (см. таблицу). Важно, что харак-
теристика пластичности H (A) экструдированного сплава не испы-
тывает существенных изменений, оставаясь близкой к критиче-
скому значению (H  0,90), которое свидетельствует о пластичном 

поведении материала в условиях стандартных испытаний на рас-
тяжение и изгиб [29]. 
 На рисунке 6, а приведены результаты измерений характеристик 

прочности экструдированных образцов, подвергнутых отжигу при 

различных температурах в течение 30 мин. Видно, что прочностные 

характеристики HV и 0,2 не изменяют своих значений после отжи-
га при температуре 783 К, превышение которой приводит к их мо-
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нотонному уменьшению.  
 Важным наблюдением является то, что прочностные свойства 

экструдированного сплава сохраняют свои значения до температур, 

при которых в структуре вместо квазикристаллических частиц i-
фазы формируются частицы метастабильного интерметаллида 

Al6Fe, а их уменьшение происходит лишь после появления ста-
бильных интерметаллидных соединений: Al13Cr2 и Al13Fe4 (рис. 2, 

кривые б). Это положение подтверждается тем фактом, что эффект 

уменьшения прочности экструдированного сплава, наблюдаемый 

при повышении температуры отжига, имеет кинетический харак-
тер (рис. 6, б), свидетельствуя о его нарастании по мере увеличения 

в структуре количества частиц стабильных интерметаллидных -
фаз, возникающих в результате растворения метастабильного ин-
терметаллида Al6Fe. Полученные результаты дают основание реко-
мендовать экструдированный сплав Al94Fe3Cr3 для работы в услови-
ях нагрева до температур 673 К, что согласуется с данными, опуб-

ТАБЛИЦА. Механические характеристики порошкового Al94Fe3Cr3 спла-
ва до и после консолидации. 

Материал 

Параметр 

Модуль 

Юнга 
E, ГПа 

Микротвёрдость
HV, ГПа 

Характеристика 

пластичности,
H/A 

Предел  

текучести 
0,2, МПа 

Исходный  

порошок 
— 0,91  0,03 0,92/— — 

Экструдированный
сплав 

72,0  2,3 1,62  0,04 0,87/0,89 380 

 
а б

Рис. 6. Влияние температуры отжига (время выдержки 30 мин) (а) и про-
должительности отжига при температуре 803 К (б) на твёрдость HV и пре-
дел текучести 0,2 экструдированного сплаваAl94Fe3Cr3.
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ликованными в [10]. При этом, представляется возможным кратко-
временный перегрев до температур 803 К. 

4. ВЫВОДЫ 

Установлено существенное влияние давления, прикладываемого в 

процессе тёплой экструзии, на термостабильность структуры и ме-
ханические свойства композиционного Al94Fe3Cr3 сплава, упроч-
нённого нано- и субмикроразмерными частицами метастабильной 

квазикристаллической икосаэдрической фазы (i-фазы). 
 Показано, что высокое давление, величина которого в условиях 

тёплой экструзии (Т  653 К), достигает в продольном и поперечном 

направлении Pl  1,42 ГПа и Pt  3,30 ГПа соответственно, приводит 

к частичному ( 23%) растворению квазикристаллических частиц i-
фазы, что свидетельствует об изменении температурно-концентра-
ционных интервалов её существования. При этом формирование 

при тёплой экструзии устойчивой ячеистой структуры дополни-
тельно способствует ускорению процесса растворения i-фазы вслед-
ствие ускорения диффузии легирующих элементов (Fe, Cr) в алю-
миниевой матрице. 
 Установлено, что в отличие от порошкового сплава, для которого 

рекристаллизация происходит в интервале температур 653—673 К, 

при нагреве экструдированного образца с устойчивой ячеистой 

структурой рекристаллизационные процессы смещаются в более 

высокотемпературную область, в которой наблюдается завершение 

фазовых превращений, протекающих путём постепенного раство-
рения i-фазы с образованием метастабильного интерметаллида 

Al6Fe, а при дальнейшем повышении температуры стабильных ин-
терметаллидных -фаз: Al13Cr2 и Al13Fe4. 
 Обнаружено, что присутствие устойчивой ячеистой структуры в 

алюминиевой матрице экструдированного образца существенно 

снижает термостабильность квазикристаллической i-фазы и ин-
терметаллида Al6Fe, сужая интервалы существования и смещая их 

в область более низких температур, увеличивая скорость и повы-
шая полноту фазовых превращений в результате ускоряющего воз-
действия дислокаций на диффузию легирующих элементов в алю-
миниевой матрице. 
 Установлено, что деформационное упрочнение сплава Al94Fe3Cr3 

в процессе экструзии приводит к существенному увеличению его 

твёрдости HV. При этом прочностные характеристики (твёрдость 

HV и предел текучести 0,2) экструдированного сплава не изменяют 

своих значений при нагреве до температуры 783 К и выдержке 30 

мин. 
 Показано, что, несмотря на существенное деформационное 

упрочнение, характеристика пластичности H (A) сплава после экс-
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трузии не испытывает существенных изменений, оставаясь близ-
кой к критическому значению (H  0,90), которое свидетельствует о 

пластичном поведении материала в условиях стандартных испыта-
ний на растяжение и изгиб. 
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