
МИНИСТЕРСТВО АВИАЦИОННОЙ ПРОМЫШЛЕННОСТИ СССР 

Отраслевая библиотека 

«ТЕХНИЧЕСКИЙ ПРОГРЕСС И ПОВЫШЕНИЕ КВАЛИФИКАЦИИ» 

С. Т. К И Ш К И Н , Г Б. СТРОГАНОВ, 
А . В. Л О Г У Н О В 

ЛИТЕЙНЫЕ 
ЖАРОПРОЧНЫЕ СПЛАВЫ 
НА НИКЕЛЕВОЙ ОСНОВЕ 

РАЗРАБОТКА И И С С Л Е Д О В А Н И Я 

М О С К В А 
« М А Ш И Н О С Т Р О Е Н И Е » 

1 9 8 7 



Печатается по решению Редакционной коллегии отраслевой библиотеки 
«Технический прогресс и повышение квалификации» 
Министерства авиационной промышленности СССР 

У Д К 669.018.28(028) 

Р е д а к ц и о н н а я к о л л е г и я 

Отраслевой библиотеки «Технический прогресс и повышение квалификации» 
Министерства авиационной промышленности СССР: 

А. С. Сысцов (председатель) А. И Горелов (зам. председателя); канд. техн. 
наук В. Г Кравченко (главный редактор); Г К. Альбов; д-р эконом, наук 

И Ф. Байдюк; д-р техн. наук А. М. Батков; член-корр. А Н СССР /7. Н. Бе-
лянин; И М. Буров; академик Г С. Бюшгенс, д-р техн. наук А. С. Исаев; 

канд. техн. наук Ю. И. Козырев', д-р техн. наук Д. А. Огородников', канд. техн. 
наук М. П. Симонов; д-р техн. наук Б. Н. Соколов; В. Д. Талалаев; 

академик £ . А. Федосеев; д-р техн. наук Р. Е. Шалин. 

К и ш к и н С. Т. . Строганов Г. Б., Логунов А. В. 
Литейные жаропрочные сплавы на никелевой основе. М . . 
Машиностроение, 1987. —116 с. 

В книге дан обзор свойств и фазового состава современных отечественных и 
зарубежных литейных жаропрочных никелевых сплавов. 

Книга предназначена для научных работников, а также специалистов КБ и заводов, 
занимающихся разработкой и применением жаропрочных сплавов. 

Табл. 24. ил. 15, список лит. 164 наз. 

©Отраслевая библиотека «Технический прогресс и повышение квалификации». 
Минавиапром СССР, 1987. 



П Р Е Д И С Л О В И Е 

В настоящее время литейные ж а р о п р о ч н ы е сплавы я в л я ю т с я 
объектом интенсивных исследований во всех н а у ч н ы х центрах и 
учреждениях , которые з а н и м а ю т с я р а з р а б о т к о й материалов , рабо­
т а ю щ и х в условиях воздействия высоких температур и н а п р я ж е ­
ний . К работам по изучению ж а р о п р о ч н ы х сплавов привлечены 
т а к ж е исследователи металловедческих и физических л а б о р а т о р и й 
высших технических учебных заведений и университетов. Ш и р о к и й 
фронт исследовательских работ в этом направлении в ы з в а н чрез­
вычайно в а ж н о й ролью этих материалов в к о н с т р у к ц и я х новых 
газотурбинных двигателей . 

Привлечение ш и р о к о г о внимания и значительных н а у ч н ы х сил 
к разработке и исследованию литейных сплавов с более высоким 
уровнем ж а р о п р о ч н о с т и привело к с о з д а н и ю ряда новых , чрезвы­
чайно перспективных направлений в этой области . К ним отно­
сятся : разработка о с о б о ж а р о п р о ч н ы х литейных никелевых спла­
вов, создание процессов направленной к р и с т а л л и з а ц и и для полу­

чения материалов с ориентированной столбчатой поликристали-
ческой и монокристальной с т р у к т у р а м и , появление эвтектических 
сплавов с направленной с т р у к т у р о й и т д. Особенности работы 
этих материалов в области высоких температур потребовали более 
глубокого изучения ряда вопросов , в частности: структурной 
стабильности, процессов фазовых превращений при высоких тем­
пературах , роли м е ж ф а з н ы х и межзеренных г р а н и ц , ж а р о с т о й ­
кости и т д. В связи с этим резко возросло количество информа­
ции , относящейся к различным проблемам, с в я з а н н ы м с разработ ­
кой и исследованиями литейных ж а р о п р о ч н ы х сплавов . В настоя ­
щей кни ге сделана п о п ы т к а систематизации и о б о б щ е н и я резуль­
татов исследований, о п у б л и к о в а н н ы х в отечественной и з а р у б е ж ­
ной литературе с 1970 г. что м о ж е т представить определенный и н ­
терес для научных р а б о т н и к о в , а т а к ж е специалистов К Б и заво­
дов , з а н и м а ю щ и х с я р а з р а б о т к о й и применением ж а р о п р о ч н ы х 
сплавов . 

Уместно отметить , что направление разработки литейных ж а 
ропрочных сплавов зародилось в Советском Союзе в конце 1940-х 
г г и их применение для из готовления рабочих л о п а т о к г а з о в ы х 
турбин было осуществлено намного раньше, чем за р у б е ж о м . 
Теоретической основой для р а з р а б о т к и литейных ж а р о п р о ч н ы х 
сплавов явилось развитие гетерофазной теории , плодотворность 
которой в значительной мере определяется успехами в области 
фазового анализа , авторадиографии и электронной м и к р о с к о п и и . 

А в т о р ы с ч и т а ю т своим долгом выразить признательность 
профессору С. 3 . Б о к ш т е й н у за ценные замечания и п р е д л о ж е ­
ния', сделанные при о б с у ж д е н и и р у к о п и с и , а т а к ж е Н . В Л а р и о н о ­
вой за помощь , о к а з а н н у ю при выборе и анализе л и т е р а т у р н о г о 
материала. 
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Г л а в а 1 Р О Л Ь Л И Т Е Й Н Ы Х Ж А Р О П Р О Ч Н Ы Х С П Л А В О В 
В С О В Р Е М Е Н Н Ы Х Г Т Д 

О д н о й из наиболее актуальных задач современного дви 
гателестроения является повышение параметров газотурбинных 
двигателей Г Т Д ) и, в первую очередь, увеличение температуры 
и давления газа в турбинах , что определяет перспективу сущест ­
венного п о в ы ш е н и я К П Д силовых установок и с н и ж е н и е расхода 
топлива В частности расчеты п о к а з ы в а ю т что если повысить 
температуру газа т у р б о р е а к т и в н о г о дви гателя т я г о й 34 к Н 3,5 тс) 
с 1200 до 1350°С, то его удельная т я г а увеличится на 1 5 % , 
а удельный расход топлива снизится на 8 % 

И с п о л ь з о в а н и е более высоких температур и давлений в со­
временных Г Т Д достигается в основном бла годаря существенному 
р а с ш и р е н и ю области применения ж а р о п р о ч н ы х сплавов при од­
новременном повышении ж а р о п р о ч н о с т и материалов , предназна 
ченных для наиболее « г о р я ч и х » узлов двигателей 

В А н г л и и и С Ш А первоначально для из готовления л о п а т о к 
газовых т у р б и н ш и р о к о применялись никелевые сплавы типа 
Н и м о н и к , а т а к ж е сплавы на основе кобальта ( и м е ю щ и е более 
в ы с о к у ю стойкость по сравнению с никелевыми сплавами к со­
левой коррозии в морских условиях и к коррозии в п р о д у к т а х 
с г о р а н и я топлива с повышенным содержанием серы и в а н а д и я ) . 
О д н а к о в настоящее время кобальтовые с п л а в ы , представляющие 

собой в с т р у к т у р н о м отношении ле гированный элементами С г , N b , 
M o , W Т а твердый раствор на основе кобальта , упрочненный 
к а р б и д а м и обеспечивают менее высокий температурный уровень 
работы по сравнению с в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы м и сплавами на никеле­
вой основе. Т а к , если 100-часовая длительная прочность наиболее 
ж а р о п р о ч н ы х кобальтовых сплавов M A R М 5 0 9 M A R М 3 3 2 и др . 
при температуре 985°С находится на уровне 120 160 М П а , 
то для никелевых сплавов I N 1 0 0 , M A R М 2 0 0 , M A R М 2 4 6 
и др . она составляет 180 .210 М П а . К тому ж е кобальт 
сейчас является остродефицитным элементом 

П о э т о м у в настоящее время для рабочих и сопловых лопаток 
первых ступеней газовых т у р б и н наибольшее применение получили 
литейные ж а р о п р о ч н ы е сплавы на никелевой основе с диффузион 
ными а л и т и р о в а н н ы м и х р о м о а л и т и р о в а н н ы м и ) или с наносимыми 
электроннолучевыми плазменными и д р у г и м и методами з а щ и т -
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Рис. I. Микроструктура жаропрочных литейных никелевых сплавов при 
увеличении 200 (а) и 10000 (б) 
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ными п о к р ы т и я м и , н а д е ж н о обеспечивающими их работу при вы 
соких температурах . 

А к т и в н о е развитие литейных ж а р о п р о ч н ы х сплавов на никеле­
вой основе с в я з а н о , п р е ж д е всего, с т е м , что они позволяют достичь 
з н а ч и т е л ь н о г о у п р о ч н я ю щ е г о эффекта за счет у ' - ф а з ы и к а р б и ­
дов , при этом с т р у к т у р н а я стабильность их очень высока (рис. 1) 
Д р у г и м весьма в а ж н ы м преимуществом материалов этого клас­
са является в о з м о ж н о с т ь отливать из них тонкостенные л о п а т к и 
с л о ж н о й к о н ф и г у р а ц и и и с развитой внутренней полостью без 
п р и п у с к а под механическую о б р а б о т к у или с минимальными при­
п у с к а м и что существенно с н и ж а е т стоимость и трудоемкость их 
из готовления . А к т и в н о м у использованию литейных ж а р о п р о ч н ы х 
сплавов для л о п а т о к газовых турбин в значительной мере спо­
собствовали успехи в разработке керамических форм и с т е р ж н е й , 
а т а к ж е способов их удаления , позволивших получать о т л и в к и 
с мельчайшими к а н а л а м и для о х л а ж д е н и я . 

П р е и м у щ е с т в а никелевых сплавов предопределили существен ­
ное увеличение объема их применения в Г Т Д . Согласно про гнозу 
фирмы « Д ж е н е р а л Э л е к т р и к » в 1990 г. ж а р о п р о ч н ы е сплавы будут 
составлять о к о л о 5 5 % массы Г Т Д , при этом доля литейных ж а р о ­
прочных никелевых сплавов с направленной с т р у к т у р о й достигнет 
7 , 2 % , а в 2000 г 11 ,5%. 

Следует у к а з а т ь , что д о с т и г н у т ы й уровень свойств литейных 
никелевых сплавов был обеспечен в результате осуществления 
многочисленных п р о г р а м м фундаментальных исследований, на 
правленных на изучение с т р у к т у р ы и процессов, п р о т е к а ю щ и х в 
сплавах при высоких температурах . К н и м , в частности , относят­
ся у глубленные исследования влияния л е г и р о в а н и я на величину 
и характер упрочнения основными у п р о ч н я ю щ и м и фазами изуче­
ние термостабильности у п р о ч н я ю щ и х фаз и матрицы в системах 
на основе н и к е л я ; исследования поверхностей раздела г р а н и ц 
зерен, фаз , с у б г р а н и ц , я в л я ю щ и х с я наиболее у я з в и м ы м местом 
в сплавах , р а б о т а ю щ и х при высокой температуре ; исследования, 
направленные на управление процессом формирования г р а н и ц 
(путем ле гирования и с п о м о щ ь ю использования различных тех­
нологических приемов при равноосной и направленной кристал ­
л и з а ц и и ) , исследования, направленные на управление процессом 
формирования у п р о ч н я ю щ и х фаз ( термообработка ) на использо­
вание новых механизмов упрочнения и повышения с т р у к т у р н о й 
стабильности материала (эвтектические сплавы) изучение микро ­
л е г и р о в а н и я с целью увеличения стабильности поверхностей раз­
дела исследование дефектов кристаллической решетки (дислока 
ций , в а к а н с и й ) процессов диффузии и д р у г и х факторов , опреде­
л я ю щ и х с т р у к т у р н у ю стабильность и ж а р о п р о ч н о с т ь сплавов . 

Считается , что дальнейшее развитие ж а р о п р о ч н ы х сплавов 
будет в возрастающей степени базироваться на д о с т и ж е н и я х 
фундаментальных исследований в теории поверхностей раздела, 
псевдопотенциала и м е ж а т о м н о й связи . 



Г л а в а 2. С Т Р У К Т У Р А И Ф А З О В Ы Й С О С Т А В 
Ж А Р О П Р О Ч Н Ы Х С П Л А В О В 

Предпринятые в последнее время исследования с т р у к т у р ы 
и фазового состава литейных никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов 
позволили расширить представления о механизме упрочнения ма­
териалов данно го класса . Это в свою очередь дало в о з м о ж н о с т ь , 
осуществляя рациональное легирование , значительно увеличить 
температурный уровень их работы п р и одновременном п о в ы ш е н и и 
многих д р у г и х в а ж н ы х э ксплуатационных свойств . Современные 
сплавы представляют собой чрезвычайно с л о ж н ы е и очень т о н к о 
сбалансированные системы, в них целенаправленно вводится до 
15. . . 17 л е г и р у ю щ и х элементов. П р и этом положительное 
влияние к а к о г о - л и б о элемента на определенный механизм у п р о ч ­
нения может нивелироваться отрицательным влиянием на свойст­
ва , обусловленным образованием нежелательных фаз (т)-, о - , р-
фаз и д р . ) , с н и ж а ю щ и х пластичность или п о в ы ш а ю щ и х ч у в с т в и ­
тельность к надрезу и т д . У к а з а н н ы е обстоятельства привели 
к значительному у с л о ж н е н и ю теории ле гирования , основные п р и н ­
ципы которой к р а т к о сводятся к следующему [ 1 — 4 ] . 

Общие принципы: 
1 М н о г о к о м п о н е н т н о е легирование , направленное на совер­

шенствование гетерофазного строения и повышение термоста­
бильности сплава . 

2. Прицельное легирование локальных объемов ( м и к р о л е г и ­
р о в а н и е ) , представляющих собой наиболее слабые звенья в с т р у к ­
туре сплавов. 

3. Л е г и р о в а н и е с целью с н и ж е н и я диффузионных процессов в 
объеме сплава , а т а к ж е по границам зерен и фаз. 

Принципы, обеспечивающие повышение эффекта упрочне­
ния утвердого раствора и дисперсионного упрочнения у ' -фазой: 

1. М а к с и м а л ь н о е упрочнение у -твердого раствора . 
2. Наличие высокодисперсных, термически стабильных у п р о ч ­

н я ю щ и х фаз, когерентно связаннных с матрицей. 
3. Увеличение объемного с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы . 
4. Увеличение энергии дефектов у п а к о в к и у ' - ф а з ы . 
5. Сведение к минимуму разности параметров решеток у- и 

у ' -фаз . 
6. Уменьшение скорости у к р у п н е н и я выделений у ' - ф а з ы при 

рабочих температурах . 
7. Предотвращение появления зон свободных от выделений 

у п р о ч н я ю щ и х фаз. 
Принципы, обеспечивающие эффективность карбидного упроч­

нения: 
1 Совершенствование морфологии к а р б и д н ы х выделений. 
2. Строгое регулирование карбидообразования с учетом воз­

м о ж н о с т и появления с л о ж н ы х карбидов нежелательных форм 
(например , видманштеттовых М 6 С , пленок М г з С 6 по г р а н и ц а м зе­
рен и т. д . ) . 
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зиции никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов , к а к отмечается в работе 
[ 2 0 ] , с о д е р ж а т до 6 0 % у п р о ч н я ю щ е й у ' - ф а з ы . П о л у ч е н ы сплавы 
с содержанием у ' - ф а з ы до 7 5 % 

Вместе с тем ясно, что путь п о в ы ш е н и я ж а р о п р о ч н о с т и за 
счет увеличения в сплавах объемной доли у п р о ч н я ю щ е й у ' - ф а з ы 
не является беспредельным. В связи с этим были проведены 
исследования, направленные на изучение влияния объемного со­
д е р ж а н и я у ' - ф а з ы на долговечность при высоких температурах . 
В работе [ 8 6 ] на образцах сплава I N 7 1 3 C (в котором был и с к л ю ­
чен кобальт ) изучали влияние соотношения у- и у ' - ф а з при о п ­
ределенном составе этих фаз соответственно (в % по массе) 
N i — 6 3 , 6 ; С г 24 ,3 ; A I — 8 , 1 1 ; М о — 3,9; T i — 0,11 и N i 73,0 ; 
С г — 3,5; А1 — 19,2; М о — 1,5; T i 1,3; N b — 1,5. Исследовались 
пять вариантов сплава с объемным содержанием у ' - ф а з ы 50 ; 

77 / Рис. 2. Влияние содержания 
^ ™ / у'-образующих элементов (AI + 
к ш / + T i + Ta + Nb) на темпера-

I I I » турньж уровень работоспособно-
5 W 15 20 сти литейных никелевых сплавов 

Массодая Ооля элементов ( Ж + T i +Ta+Nb), % [18] 

62,5 ; 75 ; 87,5 и 1 0 0 % . Исследование проводилось при температуре 
1000°С и н а г р у з к е 120 М П а . Установлено , что долговечность 
несколько возрастает при увеличении с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы до 
6 2 , 5 % , а при объемной доле ее, большей чем 7 5 % (87,5 и 1 0 0 % ) , 
наблюдается заметное уменьшение времени до р а з р у ш е н и я . Сход ­
ные результаты представлены в работе [ 8 7 ] , где у казывается , что 
максимальная прочность при ползучести обеспечивается в том слу­
чае, если содержание у ' - ф а з ы составляет 6 5 % . П р и дальнейшем 
увеличении с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы прочность при ползучести умень­
шается , причем на время до р а з р у ш е н и я этих сплавов большое 
влияние оказывает состояние г р а н и ц зерен. Отрицательное влия­
ние избыточного (более 6 5 % ) с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы на прочность 
г р а н и ц зерен отмечается т а к ж е и в работе [ 8 8 ] , где представлены 
результаты изучения переменного с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы на стой­
кость к коррозии в агрессивной среде ( 2 5 % N a C l , 7 5 % ЫагЭОО 
В этой работе установлено, что после в ы д е р ж к и в агрессивной 
среде максимальное время до разрушени я при различных темпера­
турах и н а п р я ж е н и я х имеют образцы с содержанием у ' - ф а з ы 6 5 % 
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Рис. 3. Микроструктура сплава ЖС6Ф при увеличении 300 (а) 
и 800 {б): 
I — у-фаза, упрочняемая высокодисперсными частицами у'-фазы; 2 — 
у'-фаза эвтектического происхождения; 3— высокодисперсные частицы 
у'-фазы; 4 — выделения глобулей у'-фазы эвтектического происхождения 



причем дальнейшее увеличение с о д е р ж а н и я у ' - ф а з ы приводит к 
возрастанию коррозии по г р а н и ц а м зерен. 

О д н а к о проведенных исследований п о к а недостаточно для то­
го , чтобы считать объемное содержание у ' - ф а з ы на уровне 65% 
оптимальным д л я литейных ж а р о п р о ч н ы х - н и к е л е в ы х сплавов , это 
связано с т е м , что при т а к о м уровне л е г и р о в а н и я у ' - о б р а з у ю щ и м и 
элементами определенная часть у ' - ф а з ы присутствует в сплаве 
у ж е не в__аиде. высокодисперсных выделений, о б р а з у ю щ и х с я 
при распаде твердого раствора и вносящих основной в к л а д 
в упрочнение, а в виде в к л ю ч е н и й , в ы д е л я ю щ и х с я из ж и д к о с т и 
в конце к р и с т а л л и з а ц и и по эвтектической реакции и вследствие 
этого р а с п о л а г а ю щ и х с я большей частью по г р а н и ц а м зерен 
' (рис. 3 ) В к л я л у ' - ф а з ы эвтектического п р о и с х о ж д е н и я 
в у п р о ч н е н и е " v - м а т р и ц ы становится иным по с р а в н е ! п ш ~ с 
высокодисперсными у ' - в ы д е л е н и я м и , а влияние ее на прочность 
г р а н и ц зерен,диффузионные процессы при высоких температурах 
и связанные с этим пластичность , усталость , чувствительность к 
надрезу , прочность при длительных в ы д е р ж к а х еще требуют изу 
чения. В частности , отмечается , что наличие в сплавах зна ­
чительного количества первичной (эвГЙсгическбго п р о и с х о ж 
дения) у ' - ф а з ы не влияет заметным образом на х а р а к т е р и с т и к и 
прочности и пластичности [ 7 ] . В то ж е время у к а з ы в а е т с я , что 
п о в ы ш е н н а я гор я чел ом кость при литье деталей из сплава В Ж Л 1 2 У 
наблюдается"при образовании в его с т р у к т у р е более 8 % эвтекти -
чее кой у ' - ф а з ^ ' Т " 

Следует иметь в виду еще одно обстоятельство: при очень 
высоком с о д е р ж а н и и у ' - ф а з ы уменьшается п р о т я ж е н н о с т ь меж­
фазных г р а н и ц у / у ' , что ослабляет механизм гетерогенного у п ­
рочнения . 

Влияние параметра несоответствия кристаллических решеток 
у- и у ' -фаз. В ы с о к а я степень дисперсности у ' - ф а з ы и в ы с о к а я 
устойчивость ее выделений против к о а г у л я ц и и , о б у с л о в л и в а ю щ и е 
эффект дисперсионного у п р о ч н е н и я , вызваны тем , что т и п крис ­
таллической решетки у ' - ф а з ы и у - м а т р и ц ы и параметры решеток 
двух соседствующих фаз б л и з к и . У к а з а н н о е обстоятельство яв­
ляется причиной возникновения относительно небольших ко ге ­
рентных деформаций и соответственно небольших величин поверх­
ностной энергии на границе раздела у- и у ' - ф а з . Разработанные 
теоретические представления (уравнение Л и в ш и ц а Слезова — 
В а г н е р а ) говорят о т о м , что процессы к о а г у л я ц и и находятся 
в прямой зависимости от величины параметра несоответствия Д а : 
чем меньше Д а , тем меньше избыточная поверхностная энергия 
и тем медленнее идут процессы к о а г у л я ц и и у ' - ф а з ы , следова­
тельно, тем стабильнее с т р у к т у р а сплава и, соответственно, в 
течение большего времени он способен в ы д е р ж и в а т ь н а г р у з к у . 
Было т а к ж е п о к а з а н о , что наиболее мелкие выделения (а следова­
тельно, при том ж е объемном с о д е р ж а н и и выделившейся у ' - ф а з ы 
их количество будет больше и больше будет у п р о ч н я ю щ и й эффект) 
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благоприятной о к р у г л о й формы о б р а з у ю т с я при минимальном па­
раметре несоответствия Да [ 4 ] . Вместе с тем экспериментальные 
исследования п о к а з а л и , что наиболее высокая долговечность при 
высоких температурах у никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов дости га ­
ется при нулевом значении Да [9) Эти результаты н а ш л и о т р а ж е ­
ние в следующем принципе л е г и р о в а н и я : для д о с т и ж е н и я высокой 
жаропрочности наряду с д р у г и м и у к а з а н н ы м и ранее требова­
ниями) необходимо осуществлять такое легирование сплавов , 
при котором параметр несоответствия кристаллических решеток 
у- и у ' - ф а з равен нулю. У к а з а н н ы й принцип лег в основу 
разработки ряда ж а р о п р о ч н ы х сплавов , причем некоторые компо­
зиции были подобраны т а к и м образом , что в них обеспечивался 
нулевой параметр несоответствия решеток при к о м н а т н о й темпе­
ратуре Ряд исследователей усовершенствовал этот п р и н ц и п , 
введя учет зависимости параметров а для у- и у ' - ф а з от темпе­
ратуры. В результате были созданы к о м п о з и ц и и в которых 
обеспечивалось нулевое значение Да в диапазоне рабочих темпе­
ратур [ 8 9 ] , при этом указывалось , что созданные сплавы имеют 
66леё~высокие х а р а к т е р и с т и к и ж а р о п р о ч н о с т и . 

Полученные результаты а к т и в и з и р о в а л и исследования, нап 
равленные на изучение рлияния л е г и р у ю щ и х элементов на пара­
метр несоответствия кристаллических решеток Да . В работе [ 6 ] 
у казывается , что титан и ниобий увеличивают значение Д а , та к к а к 
они, входя в у ' - ф а з у увеличивают период ее р е ш е т к и ; хром , 
молибден, железо уменьшают Д а , поскольку они , л е г и р у я в основ­
ном матрицу , увеличивают период решетки твердого раствора , 
п р и б л и ж а я его к значениям а у ' - ф а з ы 

О д н а к о д а ж е этот весьма плодотворный п р и н ц и п н у ж д а е т с я 
в дальнейшем совершенствовании Д е л о в т о м , что в о с о б о ж а р о -
прочных сплавах , в которых объемное содержание у ' - ф а з ы 
достигает 60 6 5 % плотность распределения дисперсных выделе­
ний в матрице настолько высока , что дальнейшее ее увеличение 
у ж е не дает желаемого результата . Поэтому повышение проч 
ностных свойств при высоких температурах у материалов этого 
класса может быть дости гнуто за счет более высокой величины 
когерентных н а п р я ж е н и й на межфазовой у / у ' границе , которая в 
свою очередь (в соответствии с теорией М о т т а — Н а б а р р о тем вы 
ше, чем больше Да в определенных пределах) О д н а к о легиро­
вание при этом д о л ж н о быть т а к и м , чтобы диффузионные процес­
сы, к о н т р о л и р у ю щ и е к о а г у л я ц и ю у ' - ф а з ы при высоких темпера 
турах были бы в максимальной степени з а т о р м о ж е н ы 

Термическая стабильность у- и у ' - ф а з . П р и высоких темнера-
турах идет процесс растворения у ' - ф а з ы , что существенно о г р а ­
ничивает м а к с и м а л ь н у ю р а б о ч у ю температуру сплавов . С этой 
точки зрения легирование целесообразно осуществлять т а к и м 
образом, ч т о б ь Т у к а з а н н ы и процесс был сдвинут в сторону более 
высоких температур С дру гой стороны, для увелнчения темпера 
турного уровня работы сплавов ж ел а тел ь и о, ч т об ы у - т ве р д ы й 
раствор имел в ы с о к у ю температуру" плавления ! Этим объясняется 
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Таблица 7 
Значения Тя р отечественных жаропрочных инкелевых сплавов 

Марка сплава 

Суммарная малярная доля легирующих 
элементов, % ' п . р. 

°С Марка сплава 
в сплаве в Y-фазе в / фазе AI + Ti 

в 'сплаве 

' п . р. 
°С 

Х Н 7 7 Т Ю Р (ЭИ437Б) 29,5 26,6 28,5 4.5 960 
Х Н 7 0 В М Т Ю (ЭИ617) 26,4 28,2 23,8 6,6 1040 
Х Н 6 2 М В К Ю (ЭИ967) 33,7 35,8 27.7 10,6 1070 
Х Н 5 6 В М К Ю (ЭП109) 43,0 49,3 32,2 12,6 1160 

Х Н 5 2 К М В Ю Т (ЭП220) 50,1 — — 13,2 1180 
Ж С 6 К П 38,7 — — 13,4 1180 
Ж С 6 К 41,4 39,0 28,8 17,8 1210 

В Ж Л 1 2 У 40,4 58,0 38,9 15,1 1220 
Ж С 6 У 37,0 48,2 29,8 15,1 1225 

повышенное внимание к вопросам термической стабильности у-
и у ' - ф а з в материалах данной г р у п п ы . Результаты исследований 
температуры полного растворения у п р о ч н я ю щ е й у ' - ф а з ы 
( Г п р ) в отечественных сплавах приведены в т а б л . 2 в сопостав­
лении с с у м м а р н ы м содержанием л е г и р у ю щ и х элементов в сплавах 
и с с у м м а р н ы м содержанием у ' - о б р а з у ю щ и х элементов ( A l + T i ) 
[ 1 0 — 1 3 ] . 

К а к видно из табл . 2, температура полного растворения у ' -
фазы зависит от о б щ е г о с о д е р ж а н и я л е г и р у ю щ и х элементов, сте­
пени и х а р а к т е р а л е г и р о в а н и я у- и у ' - ф а з , а т а к ж е от с у м м а р ­
ного с о д е р ж а н и я у ' - о б р а з у ю щ и х элементов ( A I , T i и д р . ) , опре­
д е л я ю щ и х количество у п р о ч н я ю щ е й у ' - ф а з ы в сплаве. » 

Увеличение термической стабильности у ' - ф а з ы в никелевых 
сплавах достигается не т о л ь к о о б щ и м повышением с о д е р ж а н и я 
л е г и р у ю щ и х элементов, но и качественным совершенствованием 
л е г и р о в а н и я . В частности , сплав Ж С 6 У , и м е ю щ и й наиболее вы­
с о к у ю среди приведенных в т а б л . 2 сплавов температуру пол­
ного растворения у ' - ф а з ы , отличается п о в ы ш е н н ы м с о д е р ж а н и е м 
а л ю м и н и я , что обусловливает увеличение объемной доли у ' - ф а з ы 
и, следовательно, температуры ее растворения , а т а к ж е вольфра­
ма, о к а з ы в а ю щ е г о весьма благотворное влияние на термоста­
бильность у п р о ч н я ю щ и х дисперсных выделений. 

П р и б л и ж е н н ы е значения Тп р з а р у б е ж н ы х ж а р о п р о ч н ы х нике­
левых сплавов , взятые на основании д а н н ы х по температурам 
г о м о г е н и з а ц и и , приведены в табл . 3. 

Установлено , что молибден, ниобий , т а н т а л и вольфрам по­
в ы ш а ю т температуру полного растворения у ' - ф а з ы [ 1 5 ] . Введение 
в сплав M A R М 2 0 0 2 , 5 % г а ф н и я приводит к увеличению Тп р с 
1215 до 240°С - (при постоянном с о д е р ж а н и и у глерода , равном 
0 , 2 % ) , а повышение с о д е р ж а н и я у глерода в этом сплаве с 0,09^до 
0^2|£ уменьшает Тп р ~с 1225 ДО_J [215°С, что связывают* с 
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уменьшением количества у ' -фазы вследствие расходования силь-
ных у , - ° б Р а з У ю щ и х элементов титана и ниобия на карбиды [94 ] . 

Однако приведенные результаты позволяют получить лишь 
частное представление о влиянии тех или иных легирующих 
элементов на значения Г п р . Степень и характер влияния каждого 
легирующего элемента зависят от соотношения других легирую­
щих элементов в сплаве, а т а к ж е от их суммарного содержа­
ния. 

Результаты систематического изучения влияния ряда леги­
рующих элементов на величину Тп р в особожаропрочных сплавах 
типа M A R М 2 0 0 представлены в работе [16 ] . В этой работе с 
привлечением метода математического планирования экспери­
мента исследовалась связь между Т„ р и массовым содержанием 
хрома, кобальта, ниобия и вольфрама в пределах 2,0 . . . 0 ,7 ; 
7,0. . . И Д 0 ,5 . . . 1,2; 8 ,0 . . . 12 ,0% соответственно. Суммарное 
содержание алюминия и титана оставалось постоянным и равным 
7 ,0% Полученные результаты приведены в табл. 4. Они позволяют 

Таблица 3 
Значения Г п р зарубежных жаропрочных 

никелевых сплавов 

Таблица 4 
Значения Г и р сплавов системы N i — AI — T i — Nb — С г — С о — W типа M A R № 0 0 

по 
пор. 

Массовая доля легирующих 
элементов. % 7 , г 

°с 

* 
по 

пор. 

Массовая доля легирующих 
элементов, % 7 , г 

°с 
по 

пор. Сг Со Nb W 
7 , г 
°с 

* 
по 

пор. Сг Со Nb W 

7 , г 

°с 

1 2 7 0,5 8 1253 9 2 7 0,5 12 1273 
2 7 7 0,5 8 1223 10 7 7 0.5 12 1253 
3 2 11 0,5* 8 1228 11 2 11 0.5 12 1263 
4 7 11 0,5 8 1215 12 7 11 0.5 12 1218 
5 2 7 1.2 8 1245 13 2 7 1.2 12 1283 
6 7 7 1.2 8 1213 14 7 7 1.2 12 1250 
7 2 11 1.2 8 1233 15 2 11 1.2 12 1263 
8 7 11 1.2 8 1218 16 7 11 1.2 12 1220 
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Сплав Источник 

Нимоник 115 1140 . 1160 [91] 
Удимет 500 1079 . 1093 [92 
Удимет 700 1132 [90 

Rene 95 1149. 1163 [93 
В1900 1204 pa 

M A R M 2 0 0 1215 [94 
I N 7 I3C 1225 [14 
I N 100 1 1 9 0 . . . 1236 [75 

PWA 1422 1240 [94 



не только оценить влияние легирующих элементов на Та р , но и 
указать на изменение этой величины при возможных (в пределах 
марочного состава) колебаниях содержания указанных элементов 
в сплаве, что особенно важно при выборе режимов термообра­
ботки. 

С помощью обработки на Э В М установлена следующая мате­
матическая связь Тп р с химическим составом сплава. 

7 V P = 1 2 4 0 I 3 .8CR 8 , l C o + 1 3 , l W 3 , 8 C r W 3 ,8CoW. 

Здесь содержание легирующих элементов приведено в кодах. Из 
анализа этой зависимости следует, что ниобий в изученной 
области практически не влияет на величину Тп р , увеличение ж е 
содержания хрома и кобальта приводит к уменьшению, а вольфра­
ма к увеличению температуры полного растворения (рис. 4) 

Рис. 4. Поверхности отклика Тп p = / ( W Сг Со) 
у'-фазы: / 1280°С, 2 1260 6С; 3 1240°С; 

4 1220ЬС 

Расчеты «крутого восхождения» вдоль градиента Та? показы­
вают, что наиболее высокой температуры полного растворения 
у'-фазы в данной системе, равной 1290°С, можно достичь при 
низком содержании хрома ( ~ 1 % ) , относительно низком содер­
ж а н и и кобальта ( ~ 8 % ) и высоком содержании вольфрама 
( ~ 1 3 % ) В работе [16 ] отмечается, что в сложнолегированных 
сплавах с высоким содержанием у' -фазы и высоким значением 
Г п р влияние кобальта на температуру полного растворения 
у' -фазы противоположно имеющимся представлениям [95 ] . 

Н а работоспособность сплавов при высоких температурах 
оказывает влияние не только растворение у ' -фазы, но т а к ж е и про­
текающие в этом температурном интервале процессы ее коагулг 
ции. Показано , что увеличение содержания хрома приводит 
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Таблица 5 
Характеристические температуры твердых растворов Ni AI М 

Система Состав сплавов, % по массе 7^,°С TS.°C Система Состав сплавов, % по массе T

S , °C 

N i - A I - T i Ni —3T i —3AI 1417 1400 Ni — A I — C o Ni — 6С0—3AI 1449 1442 
Ni — 3 T i - 6 A I 1400 1383 Ni —6 C 0 - 6 A I 1434 1423 
Nr—6Ti 3AI 1380 1360 N i — 1 2 C o — 3 A I 1449 1444 
Ni —6T i 6AI 1364 1342 Ni 1 2 C o - 6 A I 1429 1420 
Ni —7Ti — 2 A I 1369 1348 
N i - 2 T i - 8 A I 1400 1386 

Ni AI W N i - 8 W 3AI 1466 1453 Ni — A I — Т а Ni 5Ta 3AI 1438 1431 
Ni — 8 W 6AI 1445 1425 Ni — 5 T a - 6 A I 1422 1409 

Ni 16W 3A1 1478 1464 Ni ЮТа —3AI 1428 1416 
N i — I 6 W — 6 A I 1452 1430 N i - l O T a — 6AI 1408 1383 

N i - 3 T a 4AI 1434 1427 N i - 3 T a 4AI 1434 1427 

Ni AI Cr N i — ЮСг 3AI 1426 1409 N i — Ю Т а 4A1 1421 1408 Ni AI Cr 
Ni IOC г 6AI 1404 1388 N i—15Ta —4A1 1407 1387 
Ni — 20Сг 3AI 1395 1376 Ni —4Ta 8AI 1412 1400 
Ni 20Сг — 6AI 1368 1347 
Ni —28Cr — 2 A I 1380 1360 Ni — A I — N b 
Ni — 4 С г 8AI 1404 1380 Ni — 5Nb — 3AI 1414 1381 

N i - 5 N b - 6 A I 1386 1372 

N i - A I Mo Ni 5 M o — 3 A I 1445 1439 N i _ l O N b - 3 A I 1374 1327 N i - A I Mo 
Ni — 5 M o — 6 A I 1427 1420 N i - l O N b 6AI 1360 1310 

N i - l O M o — 3 A I 1437 1427 N i — 1 2 N b —4A1 1350 1308 
N i - 1 0 M o - 6 A I 1413 1399 N i - 2 N b - 8 A I 1403 1386 
Ni— I8M0—2AI 1425 1400 Ni 5Nb—9.5AI 1355 
N i - 4 M o — 8 A I 1415 1405 Ni lONb 7.5AI 1345 

N i - 5 N b 8A1 1330 



Таблица t 
Характеристические температуры сплавов 

Марка сплава 
Г* 

х: 
.̂ 

«С 
Марка сплава 

Температура 
начала 

оплавления, 
°С 

х: 

ХН78Т (ЭИ435) 1374 1420 I N 1 0 0 . 1231 1318 
Х Н 7 0 В М Т Ю (ЭИ617) 1278 1346 M A R М200 1222 1348 

ХН60ВТ (ЭИ868) 1352 1375 M A R М246 1243 1345 
ЭП648 1295 1347 T A Z 8 B 1214 1325 
ЭП693 1327 1379 W A Z 2 0 > 1 2 8 0 1402 

В Ж Л 1 2 У 1280 1322 Y 3 5 0 1200 1337 
Ж С 6 К 1265 1346 
Ж С 6 У 1275 1336 

ВХ6 1356 1406 
ВХ2К 1408 1488 

ВЖ107 1340 1378 

снижению скорости коагуляции частиц у ' -фазы [ 8 8 ] ; кобальт, мо 
либден, вольфрам, ниобий и тантал т а к ж е эффективно за медля 
ют процесс ее укрупнения [ 9 6 ] . 

Результаты исследований температур ликвидуса и солидус; 
(TL и Ts) твердых растворов на основе N i — A I представлень 
в работах [17 , 18]. В этих работах изучались тройные тверды» 
растворы систем N i — А 1 — М , причем в качестве третьего эле 
мента были взяты металлы, являющиеся основными легирующим! 
элементами в никелевых жаропрочных сплавах: титан , воль 
фрам, хром, кобальт, молибден, ниобий, тантал. Предвари 
тельно устанавливались области существования тройных тверды: 
растворов изучаемых систем. Полученные данные (табл. 5 ) су 
щественно расширяют представления об изменении TL и Ts \ 
связи с легированием в сложных твердых растворах на основ' 
никеля. Анализ результатов показывает, что из всех исследо 
ванных элементов лишь вольфрам увеличивает TL и Т 
твердых растворов N i — А1, кобальт практически не влияет н; 
характеристические температуры, а остальные элементы, включа: 
алюминий, их снижают. П р и этом титан и ниобий наиболе 
эффективно снижают TL и Ts. 

Характеристические температуры отечественных и зарубежны: 
жаропрочных никелевых сплавов приведены в табл. 6 [49 , 50] 

Следует указать, что температура начала оплавления ниж 
температуры солидуса и представляет собой температуру, npi 
которой начинают оплавляться расположенные в междендритны: 
участках локальные объемы легкоплавкой эвтектики, образовав 
шейся в результате ликвации при дендритной кристаллизаци! 
сплава. 
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2. СОСТАВЫ у И у • А З И ИХ СВОЙСТВА 

Исследования составов у- и у ' -фаз в последнее время были 
развернуты достаточно широко. Интерес к работам в этом нап­
равлении обусловлен в первую очередь необходимостью изучения 
распределения легирующих элементов между основными фазами. 
Влияние каждого из этих элементов на упрочнение твердого раст­
вора, а т а к ж е на количество выделяющейся фазы, параметры ее 
кристаллической решетки и другие важные характеристики (при 
определенном содержании и соотношении остальных легирующих 
элементов) является весьма сложным и не всегда одно­
значным. К настоящему времени изучены составы у- и у ' -фаз 
всех промышленных жаропрочных никелевых сплавов. Составы 
у . и у ' -фаз отечественных сплавов приведены в табл. 7 [21 ] . 
фазовые составы зарубежных сплавов приведены в табл. 8 
[ 9 7 - 9 9 ] . 

Анализ результатов, приведенных в табл. 7 и 8 , показывает, 
что усложнение состава жаропрочных сплавов вызвало изменение 
соотношения у- и у ' -фаз , а т а к ж е перераспределение элементов 
между ними. Т а к , соотношение между алюминием и титаном в 
у'-фазе изменилось в сторону увеличения алюминия; у ' -фаза в 
большей степени легирована ниобием, танталом и вольфрамом. 
Соответственно уменьшилось в ней содержание хрома. П р и этом 
молибден, ниобий, вольфрам, распределяясь к а к в у ' -фазе, так и 
в у-твердом растворе, существенно замедляют диффузионные про-

Таблица 7 

Составы у'-фазы и у-твердого раствора никелевых сплавов 

Сплав 

Массовая 
доля элементов Массовая доля элементов в фазе, % 

Сплав в сплаве, % 

AI Ti Ni Со AI Ti Сг Мо W Nb 

ХН77ТЮР 
(ЭИ437Б) 

Ж С 6 К 

0,95 

5,5 

2,7 

2,6 

77,3 
76,0 
77,0 
55,0 

4,1 
5,1 

4,1 
0,32 
8,2 
1.84 

13,1 
1.6 
2,6 
2,1 

5,5 
22,1 
2,3 

24,0 
2,4 
6,1 

4,3 
4,4 

— 

Ж С 6 У 5,0 1.9 
71.0 
50,0 

5,9 
16,2 

7,2 
2,2 

1.9 
0,7 

2,4 
17,4 

0,8 
2,4 

10,2 
10,3 

0,6 
0,8 

В Ж Л 1 2 У 5,5 4,5 
65,5 
40,3 

10,0 
26,0 

8,3 
1.0 

5,6 
1.3 

2,9 
21,6 

1.5 
6,5 

1.6 
2,0 

0,7 

Х Н 5 6 В М К Ю 
(ЭП109) 

4,5 
70,6 
49,4 

6,3 
17,0 

9,1 
3,1 

— 3,3 
14,7 

3,2 
10,2 

7,5 
5,8 — 

П р и м е ч а н и я : 1 В числителе указан состав у ' - ф а з ы ' в знаменателе — состав 
Y-фазы. 

2. Приведенные результаты относятся к составам фаз после принятых для этих 
сплавов режимов термической обработки. 
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Таблица 
Фазовые составы зарубежных сплавов 

Сплав 
Массовая доля элементов, % 

Примечание Сплав 
AI Ti Сг Со Ni Zr Nb Мо Та V W 

Примечание 

H R A 3 7 6 
2,0 
8 ,9 
9,4 

— 10,5 
3,0 
4 , 6 

12,8 
7,6 
8 , 2 

5 9 , 8 
6 2 , 6 
6 1 , 9 

— 
3,6 

10,8 
10,0 

11,3 
7 1 
5,8 

Y 
Т ' 

V ' „ T 

M A R М 2 4 6 8,4 4 , 5 4,1 7,2 6 4 , 0 — •0,9 1.25 1.3 V ' „ T 

I N 7 1 3 С 
3,9 
9,7 
9 , 0 

0.1 
1.2 
1.75 

2 2 , 6 
3 , 4 
3,6 

6 1 , 4 
8 0 , 4 
7 1 , 9 — 

0,1 
2 ,6 
3 , 3 

6 , 6 
2,7 
1.8 

V 
V ' 

У'»т 

I N 100 
2 ,3 
7,1 
6 ,5 

0.4 
7 ,7 
9 , 0 

2 2 , 0 
3 ,3 
3,6 

2 4 , 0 
10,7 
10,7 

4 6 , 0 
6 8 , 6 
6 1 , 7 

— 5,3 
1.3 
0,1 

1.3 
У 
У' 

V',.r 

M A R M 2 0 0 
3,4 
8 ,6 
6 ,5 

0 , 9 5 
2,9 
4 , 9 

14,5 
3,7 
4 , 9 

12,6 
7,0 
7 ,0 

5 3 , 0 
6 6 , 8 
7 3 , 5 — 

* 
* 

1.0 

— 8 , 5 
10,3 

3.2 

У 
У' 

У'т 

В 1 9 0 0 2,4 
8 , 3 1.6 

16,4 
2,8 

16,4 
6,1 

5 5 3 
7 1 , 2 — 

— 9 . 0 
3.9 — 

У 
У' 



мессы и тем самым стабилизируют с т р у к т у р у п р и в ы с о к и х 
температурах. К о б а л ь т входит к а к в у - твердый раствор , т а к и в 
v ' -фазу Входя в состав у ' - ф а з ы , кобальт п р а к т и ч е с к и не меняет 
ни ее количества , ни с о д е р ж а н и я в ней остальных элементов [ 2 1 ] . 
Однако последнее требует еще уточнения , п о с к о л ь к у в работе [ 9 7 ] 
отмечалось, что удаление кобальта из сплава M A R М 2 4 6 п р и ­
вело к тому , что в материале не стало эвтектический у ' - ф а з ы . 

" Д о сих пор нет о д н о з н а ч н о г о мнения относительно роли хрома 
в особожаропрочных никелевых сплавах . В ы з в а н о это с л е д у ю щ и ­
ми противоречивыми обстоятельствами: с одной с т о р о н ы , х р о м , 
входя в твердый раствор , существенно повышает ж а р о п р о ч н о с т ь 
сплавов (что является одним из наиболее в а ж н ы х критериев при 
оценке их работоспособности ) ; с д р у г о й стороны, он ( к а к видно из 
табл. 7 и 8) с увеличением степени л е г и р о в а н и я все меньше входит 
в состав у ' - ф а з ы и в большей степени о б о г а щ а е т у - твердый 
раствор, в котором вследствие более высокой степени л е г и р о в а н и я 
растворимость хрома становится о граниченной . В резуль­
тате в сплавах о б р а з у ю т с я вредные о- , ц -фазы, Осг и к а р б и д ы 
М 2 3 С б . В работе [ 2 1 ] у к а з ы в а е т с я , ч то повышенное с о д е р ж а н и е 
хрома в сплавах Ж С 6 К и Ж С 6 К П приводит к у м е н ь ш е н и ю 
количества о б р а з у ю щ е й с я при дисперсионном твердении у ' - ф а з ы 
и образованию б о л ь ш о г о количества первичных к а р б и д о в М ^ С е 
на основе хрома , в ы д е л я ю щ и х с я преимущественно по г р а н и ц а м 
зерен, что вызывает ухудшение механических свойств (в част ­
ности, усталостных х а р а к т е р и с т и к ) . О б р а щ а е т с я внимание на то , 
что хром оказывает сильное в л и я н и е на растворимость т и т а н а , 
ниобия и тантала в у ' -фазе [ 6 ] . Исследованиями установлено , 
что хром , молибден, вольфрам и а л ю м и н и й я в л я ю т с я г л а в н ы м и 
элементами, к о р р е к т и р о в к а которых обеспечивает н а и л у ч ш е е 
сочетание пластичности , длительной прочности и к о р р о з и о н н о й 
стойкости . 

Большой интерес вызывает задача установления о п т и м а л ь н о ­
го соотношения м е ж д у алюминием и титаном в о с о б о ж а р о п р о ч н ы х 
сплавах. А л ю м и н и й является главным у ' - о б р а з у ю щ и м элементом 
Необходимо отметить его в о з р о с ш у ю у п р о ч н я ю щ у ю роль в сов­
ременных ж а р о п р о ч н ы х сплавах . Объясняется это тем , что при н ы ­
нешнем с л о ж н о м ле гировании он входит не т о л ь к о в состав 
у ' -фазы , но у ж е в заметных количествах и в состав твердого 
раствора. А поскольку а л ю м и н и й является элементом, наиболее 
:ильно м е н я ю щ и м параметр решетки у - м а т р и ц ы , он выступает 
<ак эффективный ее упрочнитель . 

Титан наряду с алюминием т а к ж е представляет собой один 
13 наиболее в а ж н ы х л е г и р у ю щ и х элементов в современных спла­
вах. О н не т о л ь к о входит в состав у ' - ф а з ы , п о в ы ш а я эффект 
упрочнения, но и является к а р б и д о о б р а з у ю щ и м элементом, спо­
собствуя появлению в с т р у к т у р е сплавов наиболее б л а г о п р и я т н ы х 
кубических карбидов М С . Наблюдаемое увеличение сопротивле-
*ия ползучести и прочности при уменьшении о т н о ш е н и я A l . T i 
>оъясняется возрастанием энергии Д А Г (дефекты а н т и ф а з н ы х 
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г р а н и ц ) от 15 м к Д ж / с м 2 (без T i ) до 24 м к Д ж / с м 2 (дл* 
T i : A l = l [ 4 ] . Д л я различных сплавов системы N i — С г A I Т 
отношение в молях A I T i м о ж е т изменяться в преде 
лах 0 ,8 . . .4 ,0 [ 1 5 ] . 

Изучение влияния переменного о т н о ш е н и я A I : T i на свойств ; 
никелевых сплавов приводилось в работах [22 ; 100]. В первое 
работе исследовали связь м е ж д у составом у ' - ф а з ы , свойствам^ 
и с т р у к т у р о й сплавов системы N i A I T i N b при изменение 
о т н о ш е н и я с о д е р ж а н и я A I : T i ( N b ) от 0,3 до оо, а т а к ж е при изме 
нении о б щ е г о количества у ' - ф а з ы . Установлено , что с повышением 
количества у ' - ф а з ы при постоянной величине отношение 
A l . T i ( N b в составе сплавов возрастает их кратковременна* 
прочность , а пластичность с н и ж а е т с я . П р и высоком содержание 
ниобия и т и т а н а в сплавах образуются пластинчатые выде 
ления N 1 3 T 1 и N i a N b , что вызывает охрупчивание и падени< 
прочности сплавов . Н и о б и й превосходит титан по степени поло 
ж и т е л ь н о г о влияния на механические свойства сплавов . 

В о второй работе с целью разработки материалов с л у ч ш т 
сочетанием механических свойств и стойкости к высокотемпера 
турной* коррозии изучалась серия никелевых сплавов с различ 
ным соотношением A I T i , м е н я ю щ и м с я от 0,5 до 5,0. Был< 
установлено , что с увеличением этого отношения стойкость к вы 
сокотемпературной коррозии возрастает У сплавов с весьма низ 
к и м отношением A I T i ( ~ 0 , 5 более н и з к а я прочность и плас 
тичность , что объясняется присутствием в их с т р у к т у р е к р у п 
ных пластин r j -фазы (№зТ1) , которые являются зародышем для об 
разования а -фазы. С п л а в ы с отношением A I T i « 2 , 0 3,5 харак 
теризуются о п т и м а л ь н ы м сочетанием механических свойств 
высокотемпературной коррозионной стойкости . 

Ш и р о к о применяемыми в настоящее время л е г и р у ю щ и м ! 
у ' - о б р а з у ю щ и м и элементами являются т а к ж е гафний , цирконий 
т а н т а л , ниобий и ванадий Установлено , что г а ф н и й , ц и р к о н ш 
и тантал входят в состав карбидов (от 70 до 1 0 % соответствен 
но , п о в ы ш а я устойчивость карбидов типа М С и у л у ч ш а я и: 
морфологию, а т а к ж е в состав у ' - ф а з ы от 30 до 9 0 % ) 
у -твердом растворе их содержание незначительно [21 9 7 ] . У к а 
зывается , что введение в сплав В Ж Л 1 2 У небольшого коли 
чества ц и р к о н и я приводит к заметному увеличению объемно< 
доли у ' - ф а з ы [ 8 ] . В а н а д и й , наоборот , практически не у ч а с т в у е 
в образовании карбидов , достаточно равномерно распределяется 
м е ж д у у ' и у - ф а з а м и , з а т о р м а ж и в а я диффузионные процессь 
при высоких температурах и способствуя тем самым уменьшении 
скорости к о а г у л я ц и и и ползучести . Отмечается , что повышение 
с о д е р ж а н и я тантала в сплаве приводит к некоторому увеличении 
количества у ' - выделений ниобий в большей мере концентрирует 
ся в у ' -фазе чем в твердом растворе [ 2 1 ] . Аналогичны* 
результаты приводятся в работах [97 9 8 ] , в которых кроме того 
у к а з ы в а е т с я , что ниобий и тантал , являясь более с и л ь н ы м ' 
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стабилизаторами у ' - ф а з ы и М С карбидов , вытесняют вольфрам в 
матрицу ; замена тантала и вольфрама ниобием и молибденом 
соответственно приводит к распределению ниобия в к а р б и д ы 
и у ' -фазу а молибдена в м а т р и ц у титан значительно о б о г а щ а 
ет эвтектическую у ' - ф а з у а удаление из сплава M A R М 2 4 6 
вольфрама и молибдена приводит к большему перераспреде­
лению тантала из у ' - ф а з ы в к а р б и д ы . 

Ниобий оказывает заметное положительное влияние на с т р у к ­
туру и свойства ж а р о п р о ч н ы х сплавов : он упрочняет твердый 
раствор, замедляет диффузионные процессы и существенно повы­
шает температуру рекристаллизации . Л е г и р о в а н и е у ' - ф а з ы ниоби 
ем заметно с н и ж а е т скорость ^ у Д л д ^ ц к и иятерметаллида N13AI; 
это свидетельствует о возрастании м е ж а т о м н о г о взаимодействия 
в^решетке у ' - ф а з ы и, следовательно, о положительном влиянии 
ниобия на термостабильность соединения на основе N .3AI [ 2 3 ] . 
Более половины о б щ е г о количества ниобия входит в состав у ' - ф а ­
з ы , около 3 3 % в состав твердого раствора и 0,2 . . 0 , 3 % в к а р -
бонитриды [ 1 0 1 ] . 

Усложнение состава сплавов привело к тому , что реальные 
диаграммы состояния , позволяющие предсказывать в о з м о ж н о е 
изменение объема и состава в ы п а д а ю щ е й при распаде твердого 
раствора у ' - ф а з ы в случае изменения л е г и р о в а н и я , стали з н а ч и 
тельно отличаться от простейших N i А1 й N i T i д и а г р а м м 
Исследования тройных и четверных систем на основе никеля 
показали , что в сплавах N i 2 ОС г с небольшими д о б а в к а м и 
третьего элемента растворимость а л ю м и н и я и титана при 700°С 
падает с 5 и 7 % до 0,6 и 1,2.. 1,5% соответственно 
по сравнению с растворимостью в чистом никеле, а в сплаве 
N i 20Сг 10W 5 М о растворимость а л ю м и н и я и титана ( п р и 
их соотношении 2:1) при 750°С составила 1,6% [ 2 4 ] . 

Повышение свойств ж а р о п р о ч н ы х сплавов с в я з а н о в первую 
очередь с упрочнением твердого раствора действием р а с т в о р н о г о 
и дисперсионного механизмов упрочнения . Растворное упрочне­
ние у -фазы основано на достаточно с л о ж н о м механизме, опреде­
ляющем изменение свойств при введении в к р и с т а л л и ч е с к у ю 
решетку ч у ж е р о д н ы х атомов. Несомненно, существенную роль в 
этом случае м о ж е т и грать 'изменение сил м е ж а т о м н о г о взаимо­
действия. Известно т а к ж е , что введенеие ч у ж е р о д н о г о атома 
в растворитель вызывает и с к а ж е н и е кристаллической р е ш е т к и , 
при этом величина относительного упрочнения во многих случаях 
коррелирует с относительным изменением параметра а р е ш е т к и , 
что характерно для твердых растворов практически всех исследо­
ванных металлов. Исследования п о к а з а л и , что эффект упрочнения 
зависит от разности валентностей м е ж д у растворителем и раство­
ренным элементом. В о з н и к а ю щ и е при растворении неоднородности 
и и с к а ж е н и я кристаллической с т р у к т у р ы с л у ж а т препятствиями 
Для д в и ж е н и я д и с л о к а ц и й тем б о л ь ш и м и , чем выше к о н ц е н т р а ц и я 
растворенных атомов в решетке металла растворителя. Т а к , напри ­
мер, легирование никеля 2 0 % хрома приводит к увеличению 
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его длительной прочности за 100 ч при 800°С на 2 5 . . . 3 0 % 
Исследования п о к а з а л и , что при многокомпонентном легирование 
м о ж н о д о с т и г н у т ь гораздо более высокой степени и с к а ж е н н о е ^ 
решетки растворителя и соответственно большей долговечности 
чем при одно- или д в у х к о м п о н е н т н о м ле гировании . 

А н а л и з состава у -фазы наиболее ж а р о п р о ч н ы х сплаво| 
( табл . 6 и 7) показывает , что она с о д е р ж и т значительно боль 
шее количество л е г и р у ю щ и х элементов ( содержание основной 
металла н и к е л я — с н и з и л о с ь до 4 0 % ) , при этом увеличилос| 
содержание а л ю м и н и я , молибдена, вольфрама, ниобия и д р у г и 
элементов, не только в ы з ы в а ю щ и х наиболее значительное иска 
жение решетки и вследствие этого наиболее эффективно ее упроч 
н я ю щ и х , но и о б л а д а ю щ и х при этом наименьшей диффузионно! 
п о д в и ж н о с т ь ю , что способствует сохранению высоких прочностны 
свойств в интервале рабочих температур . 

Расширение знаний о природе высокой ж а р о п р о ч н о с т и никеле 
вых сплавов было связано т а к ж е с у глубленным изучение* 
механических свойств у п р о ч н я ю щ е й у ' - ф а з ы . 

Особенность интерметаллида на основе N.3AI заключаете: 
в т о м , что его прочность характеризуется наличием м а к с и м у м а п р 
температурах 600 . . . 800°С и что он обладает высокой наследст 
венной пластичностью, препятствующей сильному охрупчиванию 
в отличие от у п р о ч н я ю щ и х фаз , имеющих более в ы с о к у ю твердост 

к а р б и д ы , а - , р -фазы . Необходимо у к а з а т ь , что механически 
свойства у ' - ф а з ы не очень высоки . 

Предел прочности интерметаллида, N.3AI заметным образов 
зависит от кристаллографической ориентации* в соединена 
Ы.з(А1 T i ) при переходе от кристаллографическо го направлени 
[ 0 0 1 ] к [ 1 1 1 ] его величина при 20°С возрастает в 3 раза 

П р о ч н о с т ь соединений на основе М з А 1 м о ж н о изменить леги 
рованием. Т а к , у к а з ы в а е т с я , что элементы, з а м е щ а ю щ и е алюм> 
ний в решетке интерметаллида ( S i , T i , V , M n , N b , H f и Та 
обеспечивают заметное упрочнение, а элементы, з а м е н я ю щ и е ни 
кель ( С о , С и , Fe) И Л И одновременно никель и алюмини! 
( С г , Fe, W , М о ) у п р о ч н я ю т у ' - ф а з у значительно слабее [102] 
М о л и б д е н повышает прочность у ' - ф а з ы , а кобальт ее не упроч 
няет Н а п о л о ж и т е л ь н у ю роль молибдена в усилении м е ж а т о м н о г 
взаимодействия в решетке N13AI у казывается т а к ж е в работе [23] 

Н е с к о л ь к о противоречивые сведения приводятся в работа 
[ 2 5 ] и [ 2 6 ] . В первой [ 2 5 ] говорится , что т и т а н , хром , ниобий 
вольфрам тантал не только увеличивают прочность у ' -фазы 
но и с д в и г а ю т положение м а к с и м у м а в область более высоки 
температур . Во второй исследования проводились на монокрис 
таллах ) сделан несколько иной вывод': ле гирование интерметал 
лида N 1 3 A I танталом ниобием и гафнием, существенно повыша) 
его прочность , смещает положение максимума в сторону боле 
низких температур . П р и этом упрочняющее влияние при одина 
ковой молярной доле элементов возрастает от тантала к гафнию 
Предел текучести при 20°С достигает 700 М П а . П р и высоки 
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температурах ( в ы ш е 800°С) у п р о ч н я ю щ и й эффект л е г и р о в а н и я 
нивелируется и значения о т с тановятся б л и з к и м и для всех со­
ставов. Н а смещение м а к с и м у м а о т в сторону более н и з к и х тем­
ператур при ле г и р ова н ии соединения №зА1 гафнием у к а з ы в а е т с я 
т а к ж е в работе [ 1 0 3 ] . 

3 К А Р Б И Д Н О Е У П Р О Ч Н Е Н И Е И К А Р Б И Д Н Ы Е Р Е А К Ц И И В С П Л А В А Х 

С у щ е с т в е н н у ю роль в упрочнении никелевых ж а р о п р о ч н ы х 
сплавов и г р а ю т к а р б и д ы . И х особая ценность з а к л ю ч а е т с я в т о м , 
что они , являясь значительно более термостабильными по сравне­
нию с частицами у ' - ф а з ы , обеспечивают определенные прочност ­
ные свойства сплавов в том диапазоне температур , где у ' - ф а з а у ж е 
растворена. Это обстоятельство является очень в а ж н ы м для литей­
ных никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов , п о с к о л ь к у при отливке 
таких с л о ж н ы х деталей, к а к о х л а ж д а е м ы е л о п а т к и Г Т Д , в з а к р и с ­
таллизовавшемся металле из-за р а з н и ц ы коэффициентов терми­
ческого расширения материалов ф о р м ы , с т е р ж н я и сплава , а т а к ­
ж е из-за определенной неравномерности о х л а ж д е н и я в о з н и к а ю т 
термические н а п р я ж е н и я , которые могут привести к о б р а з о в а н и ю 
горячих т р е щ и н . И если при температурах н и ж е 1200°С сплав 
имеет д о с т а т о ч н у ю прочность вследствие о б р а з о в а н и я у ' - ф а з ы , 
то при температурах выше 1200°С единственным упрочнителем 
его выступают к а р б и д ы . 

Роль карбидов чрезвычайно в а ж н а и в то ж е время недостаточ­
но однозначна . С одной с т о р о н ы , к а р б и д ы , распола гаясь по 
границам зерен или внутри них , я в л я ю т с я м о д и ф и к а т о р а м и , спо­
собствуя измельчению зерен, препятствуют р е к р и с т а л л и з а ц и и при 
высоких температурах , увеличивая т е м п е р а т у р н у ю работоспособ­
ность литейных сплавов , у п р о ч н я ю т к а к сами зерна , т а к и их 
границы , з а т о р м а ж и в а я процессы передвижения д и с л о к а ц и й , на 
которых они о б р а з у ю т с я , и тем самым п о в ы ш а ю т термостабиль­
ность сплавов . С д р у г о й с тороны , выделяясь в небла гоприятной 
дендритной форме, они могут приводить к у м е н ь ш е н и ю сопротив ­
ления усталости , являясь концентратором н а п р я ж е н и й и источни ­
ком з а р о ж д е н и я т р е щ и н при действии знакопеременных н а г р у з о к . 

К началу 1970-х г г было установлено , что к а р б и д ы о т р и ц а ­
тельно влияют на пластичность , о д н а к о п о п ы т к и свести с о д е р ж а ­
ние углерода в литейных ж а р о п р о ч н ы х никелевых сплавах к 
минимуму не привели к успеху , п о с к о л ь к у это вызывало заметное 
снижение долговечности . К этому ж е времени п р и н я т о было 
считать , что к а р б и д ы о к а з ы в а ю т в а ж н о е и б л а г о п р и я т н о е действие 
на предел длительной прочности при высокой температуре , а 
влияние на пластичность и чувствительность к к о н ц е н т р а т о р а м 
н а п р я ж е н и й в значительной мере определяется их морфологией . 
П о с к о л ь к у морфология карбидов и их тип зависят от с о д е р ж а н и я 
углерода и условий к р и с т а л л и з а ц и и , состава сплава , его термичес­
кой о б р а б о т к и , температурно-временных условий э к с п л у а т а ц и и . 
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у р о в н я д е й с т в у ю щ и х н а п р я ж е н и й и т д . , изучение роли и меха, 
низма к а р б и д н о г о у п р о ч н е н и я , а т а к ж е к а р б и д н ы х реакций в спла 
вах о казалось достаточно с л о ж н о й задачей . 

С л о ж и в ш и е с я к началу 1970-х г г представления о карбида* 
в никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавах сводятся к следующему [4] 

1 К а р б и д ы М С о б р а з у ю т с я при температурах несколько ниж* 
температуры затвердевания сплава . О н и являются наиболее 
прочными и достаточно устойчивыми фазами . П р и карбидны* 
реакциях в сплавах они с л у ж а т основным источником углерода 
В порядке уменьшения стабильности в никелевых сплавах карби 
д ы располагаются в ряд . Т а С , N b C , T i C , V C , хотя в изолирован 
ном состоянии последовательность несколько иная T i C , Т а С , N b ( 
и V C . О н и р а с п о л а г а ю т с я по г р а н и ц а м зерен и внутри них 
часто в меж дендритных пространствах . К а р б и д ы могут представ 
лять собой твердые растворы , т е. а томы различных металл о* 
в них могут з а м е щ а т ь д р у г д р у г а , например ( T i , N b ) C . В cocra i 
карбидов М С в реальных сплавах входят вольфрам и молибден 
а также* в незначительных количествах никель и хром , при это* 
вольфрам и молибден настолько ослабляют силы связи \ 
к а р б и д а х типа М С , что могут происходить реакции распада 
ведущие к о б р а з о в а н и ю карбидов д р у г и х типов . Н и о б и й и танта, 
к а к сильные карбидообразователи , наоборот , способствуют стаби 
л и з а ц и и карбидов этого класса . 

2. К а р б и д ы М г з С б о б р а з у ю т с я в сплавах с умеренным или вы 
соким с о д е р ж а н и е м хрома во время низкотемпературно 
о б р а б о т к и и в процессе э к с п л у а т а ц и и п р и 7 6 0 . . 980°С вследстви 
распада карбидов М С и из остаточного углерода растворенной 
в матрице. О н и р а с п о л а г а ю т с я обычно по г р а н и ц а м зерен, иногд. 
вдоль линий д в о й н и к о в , на дефектах у п а к о в к и и к о н ц а х двойнико 
и могут являться центрами з а р о ж д е н и я пластин о -фазы. В cocrai 
этих карбидов входят т а к ж е молибден и вольфрам. Карбида 
М г з С 6 вследствие неблагоприятного р а с п о л о ж е н и я по граница» 
зерен о к а з ы в а ю т отрицательное влияние на предел длительно! 
прочности . Р а з р у ш е н и е начинается или с разрыва самих зерно 
г р а н и ч н ы х частиц М г з С б ( ч т о говорит об их недостаточной проч 
н о с т и ) , или с нарушения сил связи на поверхности раздела М г з С 6 

у-фаза что свидетельствует о недостаточной прочности грани 
раздела карбид — матр ица ) 

3. К а р б и д ы J\&C о б р а з у ю т с я при температурах 815...980°< 
в сплавах с более высоким содержанием т у г о п л а в к и х элементо 
вольфрама и молибдена. О н и выделяются по г р а н и ц а м зерег 
Эти к а р б и д ы по сравнению с карбидом М г з С 6 с табильны пр 
более высоких температурах . 

4. Образование карбидов М 6 С и М г з С 6 происходит по реач 
циям 

М С + у - ^ М 2 з С 6 + у ' , M C + Y ^ M 6 C + Y ' 

или М 6 С + М ' * * М 2 з С 6 + М " 
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Эти реакции большей частью протекают по г р а н и ц а м зерен 
что является о б ъ я с н и м ы м , т а к к а к диффузия по г р а н и ц а м з н а ч и ­

тельно выше и на г р а н и ц а х зерен легче идут фазовые превраще­
ния О б р а з у ю щ а я с я по этим реакциям у ' -фаза обволакивает к а р ­
биды и г р а н и ц ы зерен относительно пластичным, с тойким к ползу­
чести слоем. О д н а к о при образовании М г з С 6 матрица обедняется 
хромом, что увеличивает растворимость у ' - ф а з ы вблизи к а р б и д о в 
этого типа и д а ж е м о ж е т привести к отсутствию о б в о л а к и в а ю щ е й 
интерметаллидной оторочки . 

Рассмотрим результаты исследований карбидов и к а р б и д н ы х 
реакций в никелевых сплавах , полученные после 1970 г 

Типы и морфология карбидов. Проводимые в последнее время 
исследования были направлены на изучение областей существова ­
ния карбидов различных типов и процессов к а р б и д н ы х превраще­
ний в наиболее ж а р о п р о ч н ы х и наиболее с л о ж н о л е г и р о в а н н ы х 
сплавах К настоящему времени изучен состав основной к а р б и д ­
ной фазы М С в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы х серийных литейных никелевых 
сплавов (табл 9 и 10) . Следует, однако , отметить , что изучение 
областей существования карбидов не носило комплексного и сис­
тематического характера чтобы м о ж н о было описать г р а н и ц ы 
этих областей и их изменение в зависимости от у р о в н я и характера 
легирования. Вместе с тем появился достаточно большой экспе­
риментальный материал посвященный последовательному изу­
чению влияния отдельных л е г и р у ю щ и х элементов в сплавах 
различных систем на процессы образования карбидов и связан ­
ные с этим свойства материалов. 

В работе [ 2 8 ] представлены результаты исследования к а р б и д ­
ных фаз в сплаве Ж С 6 У с монокристаллической матрицей в литом 
состоянии и после изотермических в ы д е р ж е к при 1200°С в тече­
ние 1500 ч. И з у ч а л с я сплав стандартного состава, а т а к ж е 
две его модификации без вольфрама и без т и т а н а . Установлено , 
что в сплаве с тандартно го состава после изотермической в ы д е р ж 
ки часть карбидов М С в результате взаимодействия с твердым 
раствором преобразуется в к а р б и д ы М г з С 6 с о торочкой из у ' - ф а з ы . 
В сплаве без титана карбиды о б р а з у ю т с я в двух формах : 
М С в виде « к и т а й с к и х иероглифов») и М 6 С . К а р б и д ы М С в виде 
«китайских иероглифов» выделяются из ж и д к о с т и и распола га ­
ются в междендритных пространствах . Э т о означает , что к а р б и д ы 
М С выделяются не только в твердом состоянии , к а к это счита­
лось ранее но и непосредственно из расплава. После изотерми­
ческой в ы д е р ж к и в с труктуре сплава без титана присутствуют 
только карбиды М 6 С , обо гащенные вольфрамом, выделившиеся из 
ж и д к о с т и или вторичные. Вторичные выделения М 6 С о б р а з у ю т с я 
в центральных областях ветвей, обо гащенных вольфрамом, а не 
в междендритных пространствах . В сплаве без вольфрама к а р б и д ы 
М С в основном имеют форму « к и т а й с к и х иероглифов» и не претер­
певают н и к а к и х превращений после изотермической в ы д е р ж к и . 

Установлено т а к ж е [7J что в с труктуре сплава Ж С 6 У после 
нагрева его при 210°С в течение 4 ч образуется карбид 
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Таблица $ 
Состав карбидов М С в зарубежных сплавах | 9 7 | 

Молярная доля элементов. % 
Сплав Сплав 

В с AI Ti Сг Со Ni Zr Nb Мо Та W 

А376 50 2.1 1.6 2.6 0.3 30.3 13.5 
MAR М246 — 50 — 29.2 1.5 0.6 2,7 0.2 — 3.2 8.5 4.4 

I N 7I3C — 50 — 27.3 1.4 — Кб 0.1 18.1 3,8 — 
I N 100 — 50 — 39.8 0,7 0.3 2.0 0.2 — 7.1 — 

MAR M200 — 50 27.3 0.8 0.1 1.3 0.2 И.7 — — 8.6 

Таблица Ц 
Состав карбидов в сплавах Ж С 6 У и Ж С 6 К при различном содержании титана, 

гафния и циркония | 5 1 , 721 

Массовая доля 
элементов 

в сплаве. % 

Мас­
совая 
доля 
фаз. 
% 

Массовая доля элементов в фазах, % Массовая доля 
элементов 

в сплаве. % 

Мас­
совая 
доля 
фаз. 
% Ni Со Сг Ti Мо W Nb Hf Zr Ti Hf Zr 

Мас­
совая 
доля 
фаз. 
% Ni Со Сг Ti Мо W Nb Hf Zr 

Сплав Ж С 6 У 

2,3 1.8 0.05 0,03 0.10 0.35 0.17 0.82 0.31 — 
1.0 1.0 — 1.8 0.10 0,03 0.04 0.15 0.06 0.37 0,38 0,67 
1.3 1.5 2.1 0.10 0,03 0.06 0.13 0.07 0.33 0.48 0,90 
1.0 2,0 — 2.0 0,11 0.03 0.04 0.09 0.06 0,23 0,40 1,15 

Сплав Ж С 6 К 

2.6 0,1 1,1 0.09 0.01 0.09 0.30 0.21 0.34 0,04 
2.6 — 0,5 3.3 0,44 0.03 0.16 0.20 0.39 1.77 — — 0,30 
2.6 — 1.0 4.4 0.63 0.09 0.34 0,10 0.89 1,70 — — 0,60 

М 6 С в результате частичного растворения карбида М С , а карб*;, 
М 2 3 С 6 появляется после дополнительной в ы д е р ж к и сплава npi 
температурах 800 . . 1000°С. 

В работе [29) у к а з ы в а е т с я , что к а р б и д ы М С в сплаве Ж С 6 У 
имеющие вид « к и т а й с к и х иероглифов», представляют собой эвтеи 
тические образования этих карбидов и глобулей у ' - ф а з ы обра 
з у ю щ е й с я из расплава . Эти образования я в л я ю т с я дополна 
тельным препятствием на пути д в и ж е н и я д и с л о к а ц и й при полз) 
чести* з а р о ж д е н и е и развитие т р е щ и н не связано с н и м и , а проис 
ходит по г р а н и ц а м зерен в местах р а с п о л о ж е н и я карбидов хром 
( М г з С 6 ) в виде прерывистой цепочки . Следует, о д н а к о , заметит ! 
что ко гда колонии карбидов в виде « к и т а й с к и х иероглифов 
становятся достаточно п р о т я ж е н н ы м и и г р у б ы м и , они начинаю 
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азывать отрицательное влияние на прочностные и усталостные, 
хаоактеристики сплавов . Поэтому с о д е р ж а н и е у глерода в литей -

ых никелевых сплавах о г р а н и ч и в а ю т величиной о к о л о 0 , 2 % 
и изыскивают способы к р и с т а л л и з а ц и и и л е г и р о в а н и я , обеспе­
чивающие измельчение к а р б и д н ы х выделений М С в виде « к и ­
тайских иероглифов». . м . -

Введение ц и р к о н и я в литейный N i С г сплав с в ы с о к и м 
содержанием железа вызывает увеличение степени дисперсности 
карбидов и, к а к следствие этого , улучшение механических свойств . 
Ц и р к о н и й в большей мере участвует в образовании к а р б и д о в , 
чем у ' " Ф а з ы » П Р И э т о м У в е л и ц е н и е его массового с о д е р ж а н и я 
в сплаве приводит к возрастанию объемного с о д е р ж а н и я 
карбидов [21] 

Представляют интерес результаты исследований четырех к о м ­
позиций никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов , термообработка к о т о ­
рых проводилась при температурах , наиболее б л а г о п р и я т н ы х д л я 
эбразования различных типов к а р б и д о в (M23Q и М 6 С н а р я д у 
- исходным М С ) нагрев дЪ 1200°С ( в ы д е р ж к а 2 ч) о х л а ж д е н и е 
«а воздухе до 845°С (24 ч ) на грев до + 9 0 0 . . . 1040°С ( в ы ­
д е р ж к а - { - о х л а ж д е н и е на воздухе 77 . . 9 6 0 ч ) 

В этих сплавах присутствовали к р у п н ы е частицы к а р б и д о в М С , 
зыделившиеся к а к внутри зерен, т а к и по их г р а н и ц а м , 
гонкие выделения к а р б и д о в М г з С 6 , о б р а з о в а в ш и е с я преимущест ­
венно по границам зерен, а т а к ж е к а р б и д о в М 6 С , выделившиеся 
з основном в виде игл по г р а н и ц а м и в н у т р и зерен. 
Этими исследованиями [104] установлено , что гафний изменяет 
морфологию к а р б и д о в М С . исчезают к а р б и д ы М С в виде « к и т а й 
гких иероглифов», их распределение становится более равномер-
ш м , что приводит к у л у ч ш е н и ю свойств . 

П р е д л о ж е н ы две гипотезы , о б ъ я с н я ю щ и е положительное 
влияние гафния на морфологию карбидов в никелевых сплавах . 
Согласно первой [ 1 0 4 ] , г афний сегрегирует после затвердевания 
1ервичных ( T i , Т а ) к а р б и д о в , связывает у глерод и выделяется 
ю к р у г зародышей первичных карбидов . С о г л а с н о второй [103 ] 
образующиеся в присутствии гафния к а р б и д ы М 2 з С 6 всегда о к р у -
кены оторочкой у ' П о с к о л ь к у последняя , к а к известно, является 
относительно более пластичной фазой , то она с л у ж и т средой , 
i которой происходит пластическая приспособляемость к а р б и д о в к 
часткам п р и г р а н и ч н ы х зон . В этом случае мелкие ч а с т и ц ы к а р -
•идов М г з С 6 , оставаясь эффективными упрочнителями межзерен -
ых границ , у ж е не я в л я ю т с я к о н ц е н т р а т о р а м и н а п р я ж е н и й 
потенциальными центрами образования з е р н о г р а н и ч н ы х т р е щ и н . 

Гафний является а к т и в н ы м карбидообразователем М С , вытес-
яя из них т и т а н . В присутствии гафния параметр решетки 
арбида М С увеличивается [21 ] 

Введение в с л о ж н о л е г и р о в а н н ы е никелевые сплавы до 2 , 2 % 
иобия приводит к тому что к а р б и д ы М С о б р а з у ю т с я у ж е 
а основе ниобия П р и увеличении количества углерода в сплаве 
одержащем 2 1 % ниобия ( Э И 6 9 8 ) объемная доля о б р а з у ю щ и х -

29 



ся карбидов ( N b , T i ) С возрастает , причем на образование ка ( 

бидов расходуются атомы ниобия , н а х о д я щ и е с я в твердом рас 
воре, — с о д е р ж а н и е его в у ' -фазе п р а к т и ч е с к и не меняется [2 | 

У к а з ы в а е т с я [ 3 0 ] , что положительное влияние тантала на м< 
ханические свойства объясняется не т о л ь к о тем, что он у п р о ч н и 
у - твердый раствор и у ' - ф а з у , но т а к ж е и тем , что при легирован* 
этим элементом образуется первичный монокарбид т а н т а л а , бол< 
прочно с в я з а н н ы й с матрицей по сравнению с д р у г и м и карбидам 
П р и повышении с о д е р ж а н и я тантала в сплаве (или при уменыи 
нии с о д е р ж а н и я т и т а н а ) он принимает более интенсивное у ч а с п 
в образовании к а р б и д о в М С , вытесняя из них частично тита 
вольфрам, молибден [21 ] 

П о в ы ш е н н о е содержание хрома в никелевых жаропрочнь 
сплавах ведет к с н и ж е н и ю механических свойств . Изучение лите| 
но го сплава Ж С 6 К и деформированного сплава Ж С 6 К П пок, 
зало , ч т о при с о д е р ж а н и и хрома больше 1 4 % в них интенсив* 
образуются , к а р б и д ы М 2 з С 6 , выделяющиеся преимущественно г 
г р а н и ц а м зерен и в ы з ы в а ю щ и е значительное у х у д ш е н и е мехат 
ческих свойств . К а р б и д ы хрома и двойные к а р б и д ы образуют ; 
в основном по г р а н и ц а м зерен и, создавая ж е с т к у ю прерывисту 
или непрерывную сетку , о к а з ы в а ю т заметное отрицательно 
влияние на механические свойства . К а р б и д ы М С о б р а з у ю т с я 
основном м е ж д у осями дендритов и т а к о й ж е с т к о й сетки \ 
создают [21 ] 

Состав к а р б и д н ы х фаз в сплавах зависит т а к ж е от с о д е р ж а 
и т а к и х элементов, которые не о б р а з у ю т самостоятельных карб 
дов , но могут изменять растворимость к а к у глерода , т а к 
д р у г и х к а р б и д о о б р а з у ю щ и х элементов. К т а к и м элементам отн 
сится , в частности , а л ю м и н и й . И з м е н я я соотношение с о д е р ж а HI 
а л ю м и н и я и т и т а н а , м о ж н о стимулировать или подавлять обр 
зование двойных карбидов . Т а к , п о к а з а н о [21 ] , что в сплаве Ж С б 
при отношении A l : T i ^ 2 основной карбидной фазой является ка 
бид T i C . Д в о й н о й к а р б и д в этих условиях не образуете 
П р и ^ о л ^ высоком отношении A I : T i появляется двойной карби 
который с увеличением с о д е р ж а н и я а л ю м и н и я в спла 
становится основной к а р б и д н о й фазой. 

П о л о ж и т е л ь н а я роль карбидов может з а к л ю ч а т ь с я т а к ж е и 
р а ф и н и р у ю щ е м действии углерода в сплаве. П р и образован ! 
карбидов в них к о н ц е н т р и р у ю т с я такие вредные для никел 
вых ж а р о п р о ч н ы х сплавов элементы, к а к S и Р. В работе [3 
при изучении л и т о г о Х Н 7 0 М В Т Ю установлено, что : 

1) центрами образования карбидов могут быть о к и с л ы и. 
нитриды 

2) некоторые элементы распределяются в них неравномерн 
вольфрам о б о г а щ а е т центральную часть карбидов , а у глерод, бс 
сера и фосфор больше к о н ц е н т р и р у ю т с я у краев . 

Подробное исследование состава и морфологии к а р б и д 
с л о ж н о л е г и р о в а н н ы х литейных никелевых сплавов В1900 , Rene • 
и T R W N A S A V I A проводилось в работе [ 1 0 5 ] . В этих сплав 
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. м и г а н и е углерода несколько отличалось и изменялось (в мас-
Долях) от 0 , 1 % (В1900 ) до 0 , 1 4 % ( T R W ) и 0 , 1 7 % 

(Rene 80 ) Наиболее сложнолегированным из этих сплавов являет­
ся T R W , содержащий гафний, тантал , рений и вольфрам (см. 
табл 12)' Сплав В1900 не содержит гафния, вольфрама и рения, но 
он легирован повышенным (по сравнению с двумя другими спла­
вами) количеством хрома, молибдена и алюминия. Сплав Rene 80 
не содержит гафния, тантала и рения, в нем содержится наимень­
шее количество хрома и алюминия и наибольшее—титана . В 
результате исследования установлено, что карбиды М С присутст­
вуют во всех трех сплавах в виде массивных блоков одинаково 
часто по границам зерен и внутри них, причем наибольшее их коли­
чество отмечено в сплаве T R W , а наименьшее—в сплаве Rene 80 . 
П р и этом в сплаве T R W найдено две разновидности карбида 
на основе T iC : М С ( 1 ) (обогащенный танталом, ниобием и 
вольфрамом) и М С ( 2 ) (обогащенный гафнием) . 

В сплавах В1900 и Rene 80 образуется один тип карбидов 
М С ( T i , Т а ) С и T i C соответственно. 

П р и нагревах сплава T R W карбид М С ( 1 ) преобразуется 
в карбиды М С ( 2 ) , М 2 з С 6 и М 6 С , а в сплавах В 1 9 0 0 и Rene 80 
карбид М С переходит в модификации М б С и М 2 з С в . Карбид 
М С ( 2 ) образуется позже карбида М С ( 1 ) , когда содержание тан ­
тала, ниобия и вольфрама в твердом растворе вследствие образо­
вания карбидов М С ( 1 ) снижается, а содержание гафния воз­
растает, при этом количество карбида М С ( 2 ) с повышением 
температуры и времени выдержки растет. Карбид МбС образует­
ся только в результате изотермических выдержек. П р и этом в 
:плаве В1900 его образуется значительно больше, чем в сплаве 
T R W , а в сплаве Rene 80 он практически отсутствует. 
Карбид МгзСв образуется в большом количестве в сплаве Rene 80 
и почти не образуется в сплавах В1900 и T R W Н а основании 
этого исследования сделан вывод о том, что при изотермических 
выдержках в сплаве T R W образуются преимущественно карбиды 
М С ( 2 ) , в сплаве В1900 — М 6 С , а в сплаве Rene 8 0 — М 2 з С 6 . 

Появились исследования, направленные на установление связи 
морфологии образующихся карбидов с условиями кристалли­
зации. Показано [ 2 1 ] , что при быстром затвердевании (заливка 
» холодные формы с низких температур) карбидные фазы М С 
«меют полиэдрическую форму и располагаются в сплавах между 
)сями дендритов более или менее равномерно в виде мелких 
|астиц; при медленном затвердевании (заливка в горячие фор-
ш особенно с высоких температур 1650. . . 1720°С) карбидные 
«астнцы М С более крупные, удлиненной формы. Отмечено [ 1 0 6 ] , 
1 X 0

1 ^ зависимости от скорости направленной кристаллизации спла­
ва IN 71ЗС образующиеся в нем карбиды имеют разную морфоло-
ию: при очень быстрых скоростях кристаллизации они выделяют-

: я в виде чрезвычайно мелких «китайских иероглифов» по гра­
ницам зерен, при снижении скорости роста «иероглифы» становят-



£Я_кр_упнее^а при дальнейшем замедлении ее исчезают вовсе npi. 
этом М С выделяются в виде довольно к р у п н ы х отдельных об1 

разований . 
В работе [107] представлены результаты исследования морфо 

л о г и и карбидов М С в сплаве I N 100 при направленной кристал 
л и з а ц и и его с различным отношением градиента температур H,J 

фронте кристаллизации G к с корости роста R З а к а л к о й с л и т к у 
с температур выше TL п о к а з а н о , что в этом сплаве к а р б и д ы М( 
могут существовать при температурах выше л и к в и д у с а . Пр ( 

кристаллизации они располагаются перед дентритами Карбид1 
типа « к и т а й с к и х иероглифов» наблюдались при совместном рост 
у -фазы и М С . П р и больших отношениях G/R о б р а з у ю т с я кар 
биды исключительно ограненные и у к р у п н я ю щ и е с я до подход; 
фронта к р и с т а л л и з а ц и и . П р и уменьшении G R наряду с огранен 
н ы м и , появляются к а р б и д ы в виде « к и т а й с к и х иероглифов* 
П р и малом G/R о граненные к а р б и д ы полностью исчезаю' 

В работе [108 ] у к а з а н о , что недостаточно в ы с о к а я температур 
заливаемого в форму металла м о ж е т быть причиной образована 
к р у п н ы х глыбообразных карбидов . Б л а г о д а р я использованию 
этой работе метода дифференциального термического анализа ус 
тановлено, что в сплавах I N 738 и эвтектическом сплаве систе 
мы N i Т а С при температурах значительно выше л и к в и д у с а (152 
и 1540°С соответственно) наблюдается дополнительная эндотер 
мическая р е а к ц и я , свидетельствующая о растворении твердо 
фазы. Металлографические исследования с л и т к о в , з а л и т ы х 
более н и з к и х температур по сравнению с у к а з а н н ы м и , показал 
наличие к р у п н ы х о граненных к а р б и д о в , которых не наблюд; 
лось образовывались более мелкие диспергированные к а р б и д ы 
если температура ж и д к о г о металла составляла 1590°С. 

Ф а к т образования карбидов при температурах более высоки 
чем температура солидуса , установлен т а к ж е и в работе [32 
В этой работе м и к р о с т р у к т у р н ы м анализом направленно криста. 
лизуемых образцов , з а к а л е н н ы х с температур кристаллизаци 
было п о к а з а н о наличие к р у п н ы х о граненных к а р б и д о в , распол 
г а ю щ и х с я в ж и д к о с т и перед к р а я м и дендритов , что связа ! 
с их оттеснением от фронта к р и с т а л л и з а ц и и . 

Т а к и м образом , следует считать достаточно точно установле 
н ы м , что к а р б и д ы в никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавах образуют-
в ж и д к о с т и значительно раньше , чем з а к а н ч и в а е т с я кристалл 
з а ц и я сплава . Результаты работы [33] п о к а з а л и , что д а ж е п| 
высоких скоростях к р и с т а л л и з а ц и и литейного сплава Ж С 6 У дс 
ти гаемых гранульной технологией производства , г р а н у л ы в' лит< 
состоянии имеют р а з л и ч н у ю степень дисперсности к а р б и д о в 
зависимости от способа о х л а ж д е н и я распыляемого расплав 

Карбидные реакции в сплавах. Проведенные в последнее вр 
мя исследования подтвердили с л о ж и в ш е е с я ранее представлен 
о т о м , что к а р б и д ы М г з С 6 и М 6 С в литейных никелевых спл 
вах о б р а з у ю т с я большей ч а с т ь ю при термической обработке и 
в процессе э к с п л у а т а ц и и . Уточнены области устойчивости карб 
дов всех трех основных типов в наиболее ле гированных сплав* 
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n * u л М С устойчив примерно до 1300°С, к у б и ч е с к и й к а р б и д 
SKa М 2 з С 6 - Д О 1050°С, двойной к а р б и д М б С д о 
ООО.. 1250°С [51 ] 

В а ж н ы м является установление т о г о ф а к т а , что о б р а з у ю щ и е с я 
высокотемпературных р е а к ц и я х к а р б и д ы о д н о г о т и п а м о г у т 

Сличаться п о форме или д а ж е иметь несколько м о д и ф и к а ц и й . 
Гак у казывается [ 1 0 9 ] , что в сплаве В1900 о б р а з у ю щ и е с я при 
1 3 отермической в ы д е р ж к е (980°С к а р б и д ы М ^ имеют о к р у г ­
л ю форму на г р а н и ц а х зерен и игл внутри зерен*. У с т а н о в л е н о 
а к ж е , что в сплавах N i 2 0 С г 2 0 W при старении в интервале 
емператур 700 .. 150°С о б р а з у ю т с я к а р б и д ы М 2 з С 6 д в у х моди-
>икаций. К а р б и д М 2 3 С 6 с периодом решетки 1,074 им выделяется 
|пи этих температурах на ранней стадии старения . К а р б и д это го 
ипа остается стабильным при температурах н и ж е 9 0 0 ° С . П р и 
емпературах 900 . . 1000°С он переходит в к а р б и д М 2 3 С 6 д р у г о й 
ю д и ф и к а ц и и с большим периодом р е ш е т к и , р а в н ы м 1,09 нм 
:сли температура старения выше 1000°С, то к а р б и д М 2 з С 6 , в и ­
х л я ю щ и й с я на ранней с т а д и и , переходит в к а р б и д М б С . 

В работе [109] приведены результаты сравнительного и з у ч е н и я 
арбидных реакций в сплаве к а к под н а г р у з к о й , т а к и без нее. 
1сследовались превращения в литейном никелевом сплаве В 1 9 0 0 

процессе в ы д е р ж к и при температуре 980°С после термичес-
ой обработки (нагрев 1080°С, 4 ч — о х л а ж д е н и е на воздухе ; 
тарение 9 0 0 ° С , 10 ч — о х л а ж д е н и е на воздухе) О б р а з ц ы выдер­
гивались в н а п р я ж е н н о м и н е н а п р я ж е н н о м состояниях в течение 
2 . .2400 ч. Установлено , ч то и в т о м , и в д р у г о м случае 
ы д е р ж к а приводит к диссоциации первичных б о г а т ы х т и т а н о м и 
анталом карбидов М С при одновременном выделении б о г а т ы х 
юлибденом и никелем к а р б и д о в М 6 *С, и м е ю щ и х о к р у г л у ю и плас-
инчатую форму и о к р у ж е н н ы х о т о р о ч к о й из у ' - ф а з ы , причем 
увеличением времени в ы д е р ж к и их количество возрастает . У с т а -

овлено т а к ж е , что в ы д е р ж к а под н а г р у з к о й у с к о р я е т эти про-
ессы в 2 раза . 

В работе [34 ] проведена термодинамическая оценка с р а в н и -
ел ь ной устойчивости к а р б и д о в т и п а М С ( Z r C , N b C ) , 
l 6 C [ ( N i 4 W 2 ) C ] , М 2 з С 6 ( С г 2 з С 6 ) и растворимости наиболее ста -
ильных карбидов в никеле. И з полученной в работе темпера-
урной зависимости изменения свободной энергии к а р б и д о в , близ -
их по составу карбидам в с о о т в е т с т в у ю щ и х с п л а в а х Э И 6 9 8 и 
\ С 6 К , следует что наиболее устойчивыми в интервале темпера-
/Р 600 1200°С я в л я ю т с я к а р б и д ы М С , наименее у с т о й ч и в ы м и 
арбиды М 2 3 С 6 . 
1 Характеристические т о ч к и к р и в ы х растворимости некоторых 
^рбидов в никеле приведены в табл 11 

• е д о в а 1 6 ^ 6 1 у к а з а т ь ' ч т о карбиды, идентифицируемые при микроструктурных ис-
я A n n В И Д С И г л *

 п о в и А и м ° м у , представляют собой пластины. Их игольча-
Ф°рма обусловлена пересечением пластинчатых карбидов плоскостью шлифа. 
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Таблица 11 
Характеристические точки кривых растворимости карбидов М С 

в никеле |34 | 

Система 
Температура 
предельной 

растворимости, *€ 

Предельная 
растворимость, 

% по массе 

Ni ZrC 1150 1 
Ni HfC 1230 1 
Ni NbC 1330 3 
Ni TaC 1340 3,5 

Т а к и м о б р а з о м , к настоящему времени получена достато 
о б ш и р н а я информация относительно особенностей карбид 
фазы в с л о ж н о л е г и р о в а н н ы х сплавах и ее стабильности 
в ы с о к и х температурах . П о к а з а н о , что в в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы х сг 
вах к а р б и д ы М С вида « к и т а й с к и х иероглифов» образуются 
ж и д к о с т и . Установлены пути управления степенью дисперсж 
к а р б и д о в с п о м о щ ь ю л е г и р о в а н и я , а т а к ж е изменения услс 
к р и с т а л л и з а ц и и . Проведены о б ш и р н ы е исследования по изуче 
в л и я н и я г а ф н и я на морфологию о б р а з у ю щ и х с я к а р б и д о в и о 
нована его п о л о ж и т е л ь н а я роль в совершенствовании структ 

Рис. 5. Микроструктура высокс 
жаропрочного литейного никел< 
вого сплава с повышенным со 
держанием у'-образующих эле 

ментов при увеличении 500: 
/ — карбид М в С, возникший п 

кристаллизации из расплава 

сплавов . И з у ч е н характер к а р б и д н ы х п р е в р а щ е н и й в зависи 
ти от у р о в н я и продолжительности воздействия высоких те 
р а т у р и н а п р я ж е н и й и т д . 

Вместе с тем , несмотря на значительную ценность пол) 
ных результатов , требуются дальнейшие исследования осе 
ностей процессов образования карбидов в высокожаропро* 
никелевых сплавах и их термической устойчивости . В ч а с т » 
в а ж н ы м является изучение влияния г а ф н и я на карбидные прс 
щ е н и я и обусловленные к а р б и д н ы м и р е а к ц и я м и измен 
э к с п л у а т а ц и о н н ы х свойств сплавов . Это необходимо для ои 
о п т и м а л ь н о г о количества г а ф н и я , п о в ы ш а ю щ е г о требуемый к 
леке характеристик . 

В с т р у к т у р е современных с л о ж н о л е г и р о в а н н ы х сплаво 
никелевой основе могут присутствовать не т о л ь к о к а р 
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WC образующиеся из ж и д к о с т и , но и к а р б и д ы М 6 С , т а к ж е воз-
аюиГие при кристаллизации из расплава (рис. 5 У к а з а н н о е 

Обстоятельство вызывает необходимость дополнительных исследо­
ваний поскольку роль т а к и х карбидов в механизме упрочнения 
- гановится иной. 

I И С С Л Е Д О В А Н И Я Д Р У Г И Х ФАЗ В Л И Т Е Й Н Ы Х Н И К Е Л Е В Ы Х С П Л А В А Х 

Д р у г и м и фазами , п р и с у т с т в у ю щ и м и в с т р у к т у р е литейных ж а 
эопрочных никелевых сплавов , являются бориды, интерметалл иды 
M i 3 Nb, N13T! и № Т а , о б р а з у ю щ и е с я в сплавах при повышенном со-
хержании ниобия , титана и тантала соответственно; а - и р -фазы 
(промежуточные фазы с высокой твердостью, называемые «элект­
ронными соединениями» а т а к ж е а -фазы , представляющие собой 
твердый раствор на основе хрома вольфрама и др . У с л о в и я 
ix образования определяются уровнем и характером л е г и р о в а н и я . 

Указанные фазы достаточно подробно исследовались при изу­
чении влияния ле гирования на с т р у к т у р у и свойства вновь соз­
даваемых сплавов . Результаты выполненных исследований на оте­
ч е с т в е н н ы х сплавах весьма полно обобщены в работе [21 ] Сле­
дует отметить, что все эти фазы (за исключением боридов в опти -
иальном количестве) ли бо я в л я ю т с я менее эффективными у п р о ч -
'штелями по сравнению с у ' - ф а з о й и к а р б и д а м и , л и б о , выделяясь 
! виде пластин о, р ) , резко с н и ж а ю т сопротивление сплавов 
>азрушению при высоких температурах и о к а з ы в а ю т при этом зна -
штельное отрицательное влияние на пластичность и ряд д р у г и х 
х а р а к т е р и с т и к . 

П о л о ж и т е л ь н а я роль бора в количестве от 0,005 до 0 , 0 5 % 
аключается в т о м , что о н , располагаясь преимущественно по 
раницам зерен в местах сочленения решеток различной ориента 
1ии, совершенствует и упрочняет их. Бор п о н и ж а е т диффузион ­
ную подвижность по г р а н и ц а м зерен в 5 . .10 раз и в 3 раза 
; теле зерна [46 ] П о с к о л ь к у разрушение в условиях высоко -
емпературной ползучести протекает по границам зерен, бор , у л у ч ­
шая состояние г р а н и ц , эффективно влияет на увеличение долго ­
вечности до р а з р у ш е н и я при длительном н а г р у ж е н и и . Б о р и д ы , наб-
уюдаемые по г р а н и ц а м зерен, с л у ж а т и с т о ч н и к а м и бора для 
прочнения границ . Боридные фазы сами являются эффективными 

цпрочнителями г р а н и ц , поскольку они практически не с о д е р ж а т 
основного элемента сплава никеля и поэтому слабо взаимодейст-
„уют с никелевым твердым раствором, существенно з а т о р м а ж и в а я 
) ("ФФузионные процессы, обусловливающие разупрочнение спла 

е Способность боридов упрочнять г р а н и ц ы зерен и при этом не 
^ретерпевать фазовых превращений при сравнительно высоких 
^ м п е р а т у р а х обусловила проведение исследовательских работ 
аправленных на замену карбидного упрочнения в никелевых 
плавах на боридное. П р и этом содержание бора было увеличе­

но До 0,1 0 , 1 5 % а углерода с н и ж е н о до 0,02 . . 0 , 0 3 % Экспе -
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риментальные результаты [110] п о к а з а л и , что в этом случае в< 
растает не т о л ь к о длительная прочность , но и пластичность , п< 
к о л ь к у при высокотемпературной обработке в сплавах отсутств) 
ж е с т к а я сетка из о б р а з у ю щ и х с я вторичных карбидов . Спла 
этой г р у п п ы обладают по сравнению с т р а д и ц и о н н о легиров ; 
ными у глеродом и бором п р о м ы ш л е н н ы м и никелевыми сплава 
в 4 раза более высокими з н а ч е н и я м и удлинения при разрушен 
в интервале температур 650 . . 800°С , у л у ч ш е н н ы м и литейны 
свойствами (пористость уменьшена в 2 р а з а ) , малой усадь 
и гораздо более высокой ж а р о п р о ч н о с т ь ю (долговечность их г 
760°С в 4 раза , а при 980°С — в 2 раза выше , чем у обычн 
ж а р о п р о ч н ы х сплавов ) Эти результаты д а л и основание roeop i 
о новой «революционной металлургической к о н ц е п ц и и » , поз 
л и в ш е й решить сразу две задачи — создать с п л а в ы , особе» 
при годные д л я то ч н о го л и т ь я , и при этом значительно улучил 
основные механические свойства без введения д о р о г о с т о я щ и х , 
б а в о к редких элементов. Вместе с тем следует у к а з а т ь , « 
введение в с п л а в ы более высоко го количества бора по сравнен 
с о п т и м а л ь н ы м приводит к о б р а з о в а н и ю вредных боридных эвт 
т и к . К р о м е т о г о , н у ж н о иметь в виду , что бориды я в л я ю т с я ме 
у с т о й ч и в ы м и соединениями по сравнению с к а р б и д а м и . Угле | 
является в большей мере электроотрицательным элементом, < 
бор , поэтому к а р б и д ы , о б р а з у ю щ и е с я вследствие перехода вн< 
них d - , s -электронов от атома металла I V — V I г р у п п к ат< 
у глерода , термодинамически устойчивее с о о т в е т с т в у ю щ и х бо 
дов . Б о р и д ы в никелевых сплавах растворяются при более н 
к о й , чем к а р б и д ы , температуре. О н и значительно сильнее с н и ж ; 
их температуру плавления . П о э т о м у в соответствии с известнь 
теоретическими представлениями бориды д о л ж н ы эффекти 
п о в ы ш а т ь ж а р о п р о ч н о с т ь при средних температурах ; в обла 
более высоких температур , по -видимому , рациональнее к а р б и д 
упрочнение . Не случайно поэтому в литературе , посвящен 
р а з р а б о т к а м и исследованию сплавов с боридным у п р о ч н е н * 
ничего не говорится о свойствах этих сплавов при темпе 
туре в ы ш е 1000°С. 

Проведенное изучение условий образования топологиче 
плотно у п а к о в а н н ы х ( Т П У ) фаз, в ы д е л я ю щ и х с я к а к внутри зе| 
т а к и на их г р а н и ц а х , п о к а з а л о , что увеличение с о д е р ж а н и я а 
миния и титана м о ж е т привести к увеличению объемной д 
этих фаз в. сплавах [35 ] Дополнительное легирование бором 
0,1 . . .0 ,15 % (при с н и ж е н и и с о д е р ж а н и я у глерода до значе 
меньших , чем 0 , 0 2 % ) за счет образования боридов т 
М 3 В 2 , в состав которых входят х р о м , молибден, вольфр 
предотвращает выделение о -фазы. 

И з у к а з а н н ы х фаз наименее изученной является фаза на ось 
вольфрама ( а — W ) , хотя в наиболее ж а р о п р о ч н ы х литей 
никелевых сплавах , в которых с о д е р ж а н и е вольфрама достатс 
велико , она представляет собой заметный элемент в с т р у к т 
Изучение ее влияния на свойства сплавов данной группь 
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ж е условий ее образования в сплавах представляет собой в а ж 
Т о е направление исследований. Эта фаза выделяется в самостоя -
" ном виде из у -твердого раствора сплавов системы N i — С г 
д 6 | Л Ь T i - — W К настоящему времени известно л и ш ь , что фаза a W 
ч я ч и н а е т появляться в сплавах N i 2 0 С г 2 0 W , а в сплавах 
N i 20Сг 0 ,4AI 0 ,4T i , с о д е р ж а щ и х 25 и 3 5 % вольфрама , 
она составляет 0 и 1 5 % соответственно [36] О б р а з о в а н и е фазы 

W в этих сплавах привело к увеличению их х а р а к т е р и с т и к 
а и оо2 в 2 раза при всех исследованных температурах по 
Ьоавнению с соответствующими х а р а к т е р и с т и к а м и однофазного 
твердого раствора, о д н а к о их пластичность и у д а р н а я вяз кость 
заметно снизились. Установлено, что при введении в сплав Ж С 6 У 
более 15% вольфрама в нем т а к ж е наблюдается образование 
Ьазы a — W , при этом в направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н о м 
Состоянии долговечность сплава при 1100°С падает [ 37 ] 

5. С Т Р У К Т У Р Н Ы Е О С О Б Е Н Н О С Т И С П Л А В О В В СВЯЗИ С Л И К В А Ц И Е Й 

1 В а ж н ы м направлением исследований, проведенных в последнее 
время, явилось изучение химической и с т р у к т у р н о й неоднород 
Ьости литейных ж а р о п р о ч н ы х никелевых сплавов , в ы з в а н н о й 
'дендритной кристаллизацией и связанными с этим л и к в а ц и о н н ы м и 
Явлениями. Необходимость т а к и х исследований обусловлена тем , 
]АТО при изготовлении современных о х л а ж д а е м ы х л о п а т о к с 
большим количеством мелких ш т ы р ь к о в , перемычек и т д . зна 
^ительно возросли требования к обеспечению н а д е ж н о г о у р о в н я 
]А однородности свойств во всех местах отливок . Развиваемые 
h настоящее время способы литья ж а р о п р о ч н ы х сплавов , обеспе­
чивающие р а з н у ю м а к р о с т р у к т у р у (равноосная к р и с т а л л и з а ц и я , 
Равноосная кристаллизация с модифицированием, направленная 
кристаллизация , высокоскоростная направленная к р и с т а л л и з а ц и я 
^ т д.) характеризуются различной степенью л и к в и д а ц и и ле гиру ­
ющих элементов, что т а к ж е требует специального изучения . 

Л и к в а ц и я при дендритной кристаллизации обусловлена не­
достаточной скоростью диффузии элементов в твердой фазе при 
З а т в е р д е в а н и и , а т а к ж е скоплением в ж и д к о с т и перед фронтом 
кристаллизации элементов, содержание которых в твердой фазе 
31еньше, чем в ж и д к о й . Оси дендритов з а к р и с т а л л и з о в а в ш е г о с я 
|еталла обо гащены элементами, п о в ы ш а ю щ и м и температуру 

плавления, межосные пространства имеют более в ы с о к у ю концен ­
трацию элементов, с н и ж а ю щ и х температуру плавления (рис . 6 . 
следовательно, л и к в а ц и я является результатом к а к термодина-

ических обстоятельств, т а к и кинетических факторов , 
с Л и к в а ц и о н н ы е явления в ж а р о п р о ч н ы х сплавах изучены недос­
таточно. Большинство исследований обобщено в работе [38 ] В 
цгои работе подробно представлены результаты систематических 
^ с л е д о в а н и й л и к в а ц и и основных л е г и р у ю щ и х элементов в 
икелевых сплавах . П о к а з а н о , что алюминий п р а к т и ч е с к и не л и к -
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вирует при кристаллизации сплава . Коэффициент л и к в а ц н 

молибдена, х р о м а , железа и ванадия невелик ( 1 , 2 ) , прич? 
эти элементы о б о г а щ а ю т межосные пространства ( п р я м а я ликв ; 
ц и я ) . Т и т а н , ниобий и тантал сильно л и к в и р у ю т в м е ж о с н у ю зон 
коэффициент л и к в а ц и и их больше 2,0. Вольфрам и кобальт , наоб< 
рот в большей степени к о н ц е н т р и р у ю т с я в осях дендритов с коэ<| 
фициентами л и к в а ц и и 1,2 и 1,1 соответственно. Отмечено , что уст; 
новленный характер л и к в а ц и и в двойных системах на осно{ 
никеля сохраняется в тройных сплавах , при этом коэффицие* 
прямой л и к в а ц и и а л ю м и н и я и молибдена возрастает до 1,2 и 1 
соответственно, а обратной л и к в а ц и и в о л ь ф р а м а — д о 1,8. Д а л 
нейшее усложнение ле гирования (четверные системы) привод! 
к увеличению коэффициента л и к в а ц и и вольфрама и титан 

в особенности при совместном ле гировании этими д в у м я элемен1 
ми. Исследования ряда промышленных никелевых сплавов , п( 
твердив полученные результаты для более простых систем, пока­
л и , что титан и ниобий а к т и в н о влияют на уровень и да 
на направление л и к в а ц и и хрома : в сплавах без титана л и к в а и 
п р я м а я , а при ле гировании ниобием или титаном — обрати ; 

Исследования л и к в а ц и о н н ы х характеристик направленно : 
к р и с т а л л и з о в а н н о г о сплава M A R М 2 0 0 п о к а з а л и , что в нем де1 
риты о б о г а щ е н ы вольфрамом и кобальтом а междендрит» 
у ч а с т к и х р о м о м , т и т а н о м , никелем, алюминием и у глеродом , п| 
чем дополнительное легирование сплава гафнием приводит к о< 
г а щ е н и ю м е ж д е н д р и т н ы х у ч а с т к о в этим элементом [ 1 0 3 ] . 

Исследование сплава Х Н 7 7 Т Ю Р показало [ 3 2 ] , что в нем ти1 
и молибден к о н ц е н т р и р у ю т с я в междендритных областях , а ник< 
и хром распределяются равномерно. 

Степень л и к в а ц и и титана и вольфрама в н а п р а в л ю 
закристаллизованном слитке н и ж е , чем в слитке того ж е раз 
ра , но полученном при обычной к р и с т а л л и з а ц и и [38] С к о р о 
к р и с т а л л и з а ц и и т а к ж е сказывается на коэффициенте ликва1 
л е г и р у ю щ и х элементов. Т а к , при увеличении скоро' 
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поавленной к р и с т а л л и з а ц и и никелевого сплава с т а н т а л о м с 
О 05 до 0.25 м / ч коэффициент л и к в а ц и и а л ю м и н и я увеличивался 

або а тантала значительно [ 1 1 1 ] . Если направленная крис ­
таллизация осуществляется т а к , что оси дендритов 2 - го и более 
высокого порядка не р а з в и в а ю т с я или дендриты в с т р у к т у р е вооб­
ще отсутствуют (затвердевание с ячеистым или плоским фронтом 
кристаллизации) т о этот вид л и к в а ц и и м о ж е т б ы т ь в значитель­
ной степени или полностью подавлен. 

М и к р о с т р у к т у р н ы е исследования п о к а з а л и , что в областях , 
обедненных алюминием и т и т а н о м , размер в ы д е л и в ш и х с я ч а с т и ц 
у ' -фазы меньше, чем в областях , о б о г а щ е н н ы х этими элемен­
тами [29 ] 

Следует у к а з а т ь , что многие вопросы, связанные с дендритной 
ликвацией , еще требуют изучения . В частности , не исследовано 
влияние на л и к в а ц и о н н ы е х а р а к т е р и с т и к и некоторых в а ж н ы х ле­
г и р у ю щ и х элементов: г а ф н и я , в а н а д и я , редкоземельных металлов 
( Р З М и др . Недостаточно ясен вопрос, п о л о ж и т е л ь н ы м или 
отрицательным фактором является наличие л и к в а ц и и в сплавах 
с направленной с т р у к т у р о й . Н а п р и м е р , в работе [38 ] г оворится о 
т о м , что л и к в а ц и я в направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х сплавах 
делает их с т р у к т у р у п о х о ж е й на к о м п о з и ц и о н н у ю , и т р е щ и н а , заро ­
дившаяся на поверхности о б р а з ц а , дойдя до сравнительно м я г к о г о 
участка оси дендритов , обедненные л е г и р у ю щ и м и э л е м е н т а м и ) , 
затупляется вследствие релаксации н а п р я ж е н и й и приостанавли ­
вает свое развитие. О д н а к о в общем случае наличие значительных 
ликвационных зон разно го масштаба следует считать нежелатель­
ным* они могут привести к о б р а з о в а н и ю новых фаз, о б у с л о в л и в а ю т 
неоднородность свойств и уменьшают стабильность спла 
ва в целом 

Г л а в а 3. Л Е Г И Р О В А Н И Е И С О С Т О Я Н И Е П О В Е Р Х Н О С Т Е Й 
Р А З Д Е Л А 

Успехи в совершенствовании никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов 
в значительной мере определяются результатами , д о с т и г н у т ы м и 
три исследованиях м е ж ф а з н ы х и межзеренных границ . Г р а н и ­
цы, являющиеся источником з а р о ж д е н и я истока в а к а н с и й и дисло­
кации , представляют собой наиболее уязвимые места в спла 
эах и в значительной мере определяют уровень прочности 
* условиях длительного высокотемпературного н а г р у ж е н и я . Н а 
травленное легирование , обеспечивающее улучшение состояния 
фаниц , позволяет заметно повысить основные э к с п л у а т а ц и о н н ы е 
:воиства сплавов. Так , , микролегирование бором и цирконием 
плава Y500 дало в о з м о ж н о с т ь увеличить при 870°С его 

юлговечность в 13 раз , удлинение в 7 раз , предел длитель­
ной прочности в 1,9 раза [ 4 ] . 
: П о с к о л ь к у объем граничных пространств чрезвычайно мал 
1 сравнению в объемом сплава , то оказывается достаточным 
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введение очень малого количества л е г и р у ю щ и х элементов, что^ 
было д о с т и г н у т о значительное улучшение основных механич^ 
ких х а р а к т е р и с т и к . 

I Г Р А Н И Ц Ы З Е Р Е Н 

Управление процессами образования границ зерен в литейщ 
ж а р о п р о ч н ы х никелевых сплавах и, следовательно, степей* 
их совершенства с п о м о щ ь ю микролегирования или различи* 
технологических приемов позволяет обеспечить наилучшее сочет 
ние свойств в о тливках . В сплавах с равноосной структур, 
в соответствии со с л о ж и в ш и м и с я к настоящему времени пре 
ставлениями зерна д о л ж н ы быть примерно о д и н а к о в ы м и по ра 
меру и малыми по величине. Если к началу 1970-х г г рек 
мендуемый размер зерна для литейных сплавов составу 
0,4 . .3,2 мм , то имеющиеся сегодня технические возможное 
позволяют значительно сузить этот интервал и обеспечить 
о т л и в к а х более равномерное зерно 0,5 . .1,0 м м , что существен 
повышает стабильность свойств материала. 

У к а з а н н ы е требования к оптимальному размеру зерен объ; 
няются с л о ж н о й ролью межзеренных г р а н и ц в развитии диффуз 
и д и с л о к а ц и о н н ы х процессов, п р и в о д я щ и х к р а з р у ш е н и ю п 
различных условиях н а г р у ж е н и я материалов. О н и определяют 
с л е д у ю щ и м и с о о б р а ж е н и я м и 

1 П р и кратковременных испытаниях на разрыв (наиболыи 
н а п р я ж е н и я при к о р о т к о м времени воздействия силовой нагрузк 
разрушение идет или по телу зерна низкие и средние те 
пературы или по телу зерна и г р а н и ц а м (высокие темпе; 
т у р ы ) В этих условиях н а г р у ж е н и я пластическая деформац 
возникает в результате с к о л ь ж е н и я вдоль наиболее плотноуг 
к о в а н н ы х плоскостей. Г р а н и ц ы зерен я в л я ю т с я препятствием д 
перемещения д и с л о к а ц и й , определяющих процессы сдвига . И< 
р я ж е н и е течения в этом случае с в я з а н о обратной зависимост 
с размером зерна чем оно мельче тем выше предел текучее 
С к о р о с т ь распространения т р е щ и н ы в материале с более мелк 
зерном н и ж е поскольку на пути т р е щ и н ы значительно ча 
встречаются препятствия в виде кристаллографически небла 
п р и я т н ы м образом ра сп ол оженны х областей ( к а к показыва 
фракто графические исследования изломов, на г р а н и ц а х зере» 
большинстве случаев наблюдаются с т у п е н ь к и , с которых на 
нается рост новой т р е щ и н ы в несколько ином направлени 
Т а к и м образом , более высокие кратковременные прочность 
свойства а такж<Г*пределы усталости и текучести реализую 
у сплавов с более мелким (до определенного предела) зерн 
что неоднократно подтверждалось в экспериментах [ 4 0 ] . Пл 
тичность при этом т а к ж е возрастает поскольку основное вл 
ние на ее снижение о к а з ы в а ю т достаточно х р у п к и е фазы к 
биды б о р и д ы , нитриды, о кислы и др. , располагающиеся по г 
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ница 
ча 

ц а м зерен, а при измельчении зерен эти фазы т о ж е измель-
ются, что улучшает условия пластической деформации . 
2. П р и испытаниях на ползучесть г р а н и ц ы зерен представ­

ляют собой наиболее б л а г о п р и я т н у ю область для з а р о ж д е н и я пор 
растущих за счет диффузии вакансий и их конденсации на 
зародышевых микродефектах . В этом случае разрушение идет 
по границам зерен, нормальным к направлению наибольшего 
действующего н а п р я ж е н и я в л оп атке [ 4 1 ] . К р о м е т о г о , повы 
шенная плотность д и с л о к а ц и й вблизи г р а н и ц зерен приводит 
к ускорению потери когерентной связи решеток у- и у ' - ф а з 
в этих участках при испытаниях на ползучесть при 900°С 

Рис. 7 Схематическое изображение 
разнозернистой структуры 

образование стенок и сеток эпитаксиальных д и с л о к а ц и й , сви 
детельствующее о нарушении когерентности , в п р и г р а н и ч н ы х об­
ластях наступает гораздо раньше , чем в теле зерен [ 4 2 ] . П о ­
этому сплавы с мелким зерном значительно х у ж е работают в 
условиях ползучести по сравнению с материалами, с т р у к т у р а 
которых состоит из более к р у п н ы х (до оптимального размера 
зерен. 

3. Разнозернистость, при которой наблюдаются области , где 
к границе одного б о л ь ш о г о зерна сходятся несколько г р а н и ц 
более мелких зерен область А на р и с . 7 ) оказывает небла­
гоприятное влияние на ж а р о п р о ч н ы е свойства, поскольку такие 
места являются более дефектными вероятность образования и 
скорость развития микропор в них существенно выше Процессы 
юлзучести в разнозернистом материале развиваются неравно­
мерно. 

Не случайно доэтому требования к оптимальной м а к р о с т р у к 
:>ре являются одними из наиболее в а ж н ы х при обеспечении 
высокого комплекса э ксплуатационных свойств л о п а т о к Г Т Д . 
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В настоящее время в промышленности стали ш и р о к о и 
пользоваться новые методы управления м а к р о с т р у к т у р о й лить 
сплавов , в частности Поверхностное модифицирование и напра 
ленная к р и с т а л л и з а ц и я . Поверхностное модифицирование позв 
ляет создать в т о н к о м поверхностном слое о т л и в к и равномерну 
мелкозернистую с т р у к т у р у , что существенно повышает сопротн 
ление материала появлению первой т р е щ и н ы , к о т о р а я , к а к и 
вестно, в большинстве случаев образуется с поверхности . Пр 
менение поверхностного модифицирования позволяет увеличи 
усталостную прочность и к р а т к о в р е м е н н у ю прочность на 10 
2 0 % [ 4 3 ] . 

П р и направленной к р и с т а л л и з а ц и и г р а н и ц ы зерен в направл 
н и и , поперечном действию основной силовой н а г р у з к и , OTCJ 
ствуют Вследствие у к а з а н н ы х выше факторов это приводит 
значительному п о в ы ш е н и ю длительной прочности , пластичности 
усталости при высоких температурах . Роль г р а н и ц зерен п 
длительной работе материалов в области высоких температ 
является весьма в а ж н о й . И м е н н о по этим г р а н и ц а м актив 
п р о т е к а ю т диффузионные процессы, п р и в о д я щ и е к разупрочнен ! 
сплавов . Коэффициент диффузии по г р а н и ц а м зерен на несколь 
порядков выше, чем в теле зерна [ 4 4 ] . В а ж н о подчеркнуть , ч 
преимущественная диффузия по г р а н и ц а м зерен сохраняет 
вплоть до предплавильных температур , самодиффузия N i 6 3 \ 
пример, по крайней мере, до 1370°С. Д и ф ф у з и о н н а я шири 
г р а н и ц ы зерна значительно больше кристаллографической ш и | 
н ы , оцениваемой в несколько десятых нанометра , а т а к ж е облас 
неравновесной зерно граничной се гре гации , составляющей 
л и ч и н у около микрометра , и меняется в пределах 4 . .5 м 
в зависимости от у гла разориентировки соседних зерен. 

Установлено , что никелевые с п л а в ы , особенно при усложнеь 
состава , обладают эффектом зернограничной наследственное 
после прошедшей рекристаллизации старые г р а н и ц ы не исчеза 
совсем и н а п о м и н а ю т о себе повышенной диффузионной п 
ницаемостью, ведущей к увеличению общей диффузионной про 
цаемости сплавов и изменению свойств [ 4 5 ] . Это еще раз до 
зывает что для изготовления л о п а т о к Г Т Д , р а б о т а ю щ и х г 
наиболее т я ж е л ы х по сравнению с д р у г и м и деталями двигат< 
температурно-силовых параметрах , литейные сплавы более пр 
почтительны перед деформируемыми, т а к к а к из-за наличия 
в ы ш е н н о г о количества более термостабильной у п р о ч н я к н 
у ' - ф а з ы температура собирательной рекристаллизации в 
значительно выше. 

Методами р а д и о а к т и в н ы х изотопов показано , что в приг 
ничных областях зерен наблюдается увеличенное содержа 
бора и л е г к о п л а в к и х металлов — олова , свинца , висмута [' 
Л е г к о п л а в к и е металлы представляют собой адсорбционно 
т и в н у ю среду которая взаимодействует с ж а р о п р о ч н ы м и сплав-
в п р и г р а н и ч н ы х областях , вызывая с н и ж е н и е прочности (эфе}: 
Ребиндера) Устанрвлено , что легирование ими в частно-
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ом) приводит к увеличению диффузионной ш и р и н ы г р а н и ц ы 
? р п н а примерно в 2 раза (до 8 м к м ) и возрастанию коэффи­
циента зернограничной диффузии почти в 3 раза . Л е г и р о в а н и е 

г о т а в к и м и металлами (вольфрамом в п р о т и в о п о л о ж н о с т ь 
П У 1 0 в у приводит к некоторому с н и ж е н и ю диффузионной -ширины 
гоаниц з е р е н П р и с а д к а 0 . 0 1 % бора приводит к у м е н ь ш е н и ю 
скорости диффузии никеля при 800°С по г р а н и ц а м зерен ни -
K e i e e o r o сплава примерно в 5 раз и в 4 раза увеличивает 
время до разрушения при 975°С и н а г р у з к е 200 М П а [ 2 ] . 
Положительное влияние бора закл ючается т а к ж е и в т о м , что 
в ' е го присутствии резко с н и ж а е т с я коэффициент диффузии лег­
коплавких примесей по г р а н и ц а м , а наличие дисперсных боридов 
задерживает д в и ж е н и е д и с л о к а ц и й и процессы д и ф ф у з и и , замед­
ляет ползучесть и развитие р а з р у ш е н и я [ 4 6 ] . 

Методы радиоактивных изотопов оказались весьма эффек­
тивными при исследованиях г р а н и ц зерен. С их п о м о щ ь ю по­
лучена новая и чрезвычайно в а ж н а я информация о вкладе тех 
или иных элементов или фаз на их основе в упрочнение г р а ­
ниц. П о к а з а н о , что малые д о б а в к и Р З М ( р а д и о а к т и в н ы й проме­
тий, в сплаве Ж С 6 У ) сосредоточены в центрах фазовых обра­
зований, р а с п о л а г а ю щ и х с я на г р а н и ц а х зерен и в ы д е л я ю щ и х с я 
43 ж и д к о с т и в конце к р и с т а л л и з а ц и и [ 4 7 ] . Т а к и м образом уста -
40влено положительное модифицирующее влияние Р З М , з а к л ю ­
чающееся в т о м , что о н и , имея значительно б о л ь ш и й по срав-
чению с никелем атомный диаметр и вследствие этого весьма 
низкую растворимость в твердом растворе, при затвердевании 
ш т е с н я ю т с я вместе с остающейся ж и д к о с т ь ю к периферии крис­
таллов и, являясь дополнительными центрами к р и с т а л л и з а ц и и , 
гпособствуют у л у ч ш е н и ю процессов выделения р а з л и ч н ы х фаз 
«а границах зерен и тем самым совершенствуют г р а н и ц ы , 
возможно т а к ж е что эти элементы сами у л у ч ш а ю т с т р у к т у р -
юе соответствие на г р а н и ц а х , располагаясь в «дефектных» местах, 
образуемых при сочленении решеток соседних зерен (на веро-
1тность подобного механизма «залечивания» г р а н и ц атомами 
юра указывается в работе [ 3 9 ] ) . И т т р и й и д р у г и е Р З М спо-
обствуют существенному с н и ж е н и ю активности д и ф ф у з и о н н ы х 
роцессов на границах зерен. М и к р о л е г и р о в а н и е никеля иттрием 
амедляет з е р н о г р а н и ч н у ю диффузию при 800°С в 4 раза [ 2 ] . 
•фи введении в с л о ж н о л е г и р о в а н н ы й никелевый сплав Ж С 6 К П 

1л? ц е Р и я или 0 , 0 5 % празеодима коэффициент г р а н и ч н о й 
иффузии^ уменьшается в 15 раз ( при 8 0 0 ° С ) и в 1,5 раза 
при 900°С) соответственно [ 4 8 ] . П о к а з а н о [ 4 9 ] , что д о б а в к и 
>ттрия способствуют эффективному измельчению зерна в нике-
1 \ Ы р ^ С м Л а В а Х П о л о ж и т е л ь н о е влияние иттрия и дру -
' * н ^ М , бора и ц и р к о н и я з а к л ю ч а е т с я т а к ж е и в т о м , ч то 
Р i малом их с о д е р ж а н и и они способствуют измельчению и 

о н и я ^ ^ ^ п о о Р б И Д Н Ы Х ч а с т и ц - П Р И большом с о д е р ж а н и и цир-
^ размеры к а р б и д н ы х в к л ю ч е н и й в о з р а с т а ю т , 

приводит к с н и ж е н и ю свойств сплавов . К р о м е т о г о , бор с 
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участием ц и р к о н и я и д р у г и х металлических элементов образу^ 
на границах с л о ж н ы е б о р и д ы , которые о к а з ы в а ю т двойное поло 
жительное воздействие на сплав . 

1 Боридные в к л ю ч е н и я т а к ж е , к а к и к а р б и д ы , являютс 
дополнительными дисперсионными упрочнителями 

2 П р и образовании боридов в них з а х в а т ы в а ю т с я вредны 
примеси ^олово , свинец, висмут и др. ) содержание которых 
сплавах специально о г р а н и ч и в а ю т , но они потенциально могу 
присутствовать , попадая из исходных л е г и р у ю щ и х материале 
или в результате~~рёакцйи с тиглем и формой Эти элементь 
имеющие н и з к у ю температуру плавления , при нагреве образую 
различные л е г к о п л а в к и е соединения, что приводит к резком 
разупрочению сплавов при высоких температурах . Бориды даннь 
элементов отличаются более высокой температурой плавлени 
и поэтому о к а з ы в а ю т положительное влияние на стабильное) 
с т р у к т у р ы В результате подобного действия бора и циркони 
прочностные и пластические свойства сплавов заметно возрастаю 
П р и с а д к а бора резко с н и ж а е т содержание в сплаве кислород 
и неметаллических в к л ю ч е н и й . Введение о п т и м а л ь н о г о количеств 
добавок бора , церия и ц и р к о н и я не т о л ь к о повышает epev 
до р а з р у ш е н и я при 800°С в 4 . . 6 раз , но при этом т е р м о с ™ 
кость литых деталей увеличивается в 1,5 2 раза . О д н а к о на; 
иметь в виду , что введение этих добавок сверх оптимальнс 
величины м о ж е т приводить к у х у д ш е н и ю свойств . 

В настоящее время считается , что бор , ц и р к о н и й , а т а ю 
Р З М д о л ж н ы обязательно присутствовать в никелевых сплавах , н 
в оптимальном для к а ж д о г о к о н к р е т н о г о состава количеств 

Установлено , что. гафний оказывает заметное положительнг 
влияние на свойства сплавов бла годаря тому что он улучшав 
морфологию к а р б и д о в , л е ж а щ и х на г р а н и ц а х . В результате про' 
ность г р а н и ц п о в ы ш а е т с я , о х р у п ч и в а ю щ е е действие карбиднь 
в ключений ослабляется и, следовательно, возрастает пластичное 
при ползучести в особенности в поперечном направлении у сп.Т 
вов со столбчатой направленной с т р у к т у р о й [ 112 ] . 

2 . М Е Ж Ф А З Н Ы Е Г Р А Н И Ц Ы 

Состояние м е ж ф а з н ы х г р а н и ц в значительной мере опре; 
ляет работоспособность сплавов , особенно современных выс 
к о ж а р о п р о ч н ы х , в которых количество у п р о ч н я ю щ е й у ' * Ф а 

весьма значительно и соответственно велика п р о т я ж е н н о с т ь (f 
зовой г р а н и ц ы . 

С т р у к т у р н ы е изменения и фазовые превращения к о н т р о л е 
ются диффузией на этих г р а н и ц а х . Поэтому изучение пове[ 
ностей раздела у п р о ч н я ю щ а я фаза матрица явилось объект 
специальных исследований в нескольких работах . А н а л и з п| 
цессов диффузии , п р о т е к а ю щ и х на г р а н и ц а х раздела y / y ' 4 
в литейных ж а р о п р о ч н ы х сплавах типа Ж С и В Ж Л 2У , показ-
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и т а н и ц ы наряду с г р а н и ц а м и зерен, я в л я ю т с я о с н о в н ы м и 
Ч Т ° У н т а м и повышенной диффузионной проницаемости к а к при 

Р Е Н Т Н О М т а к и некогерентном характере связи [ 4 7 ] . 
Г этой т о ч к и зрения в а ж н ы м является установление т о г о 

а что иттрий и дру гие Р З М о к а з ы в а ю т положительное воз-
* Д К

с

Т

Т в И е на ж а р о п р о ч н ы е сплавы не только тем что совер­
шенствуют межзеренные г р а н и ц ы , но и своим присутствием в н у т р и 

ей В ч а с т н о с т и ; п о к а з а н о , что атомы Р З М , н а х о д я щ и е с я 
BHVTDH зерен, л о к а л и з о в а н ы на границе раздела у / у ' - ф а з [ 4 7 ] . 
Наряду с этим введение микродобавок Р З М приводит к до-
эаспаду твердого раствора с выделением чрезвычайно мелких 
частиц у ' - ф а з ы t 4 2 ] - Т а к к а к п р и б л и ж е н и е к третьей стадии 
юлзучести характеризуется повышением плотности сеток дисло-
<а"ций в твердом растворе, наличие подобных мелких выделений 
тредставляет собой значительное дополнительное препятствие 
хвижению дислокаций в у ' -фазе . В результате этого плотность 
АХ на установившейся стадии ползучести резко с н и ж а е т с я и 
>ост сеток д и с л о к а ц и й на поверхности раздела у / у ' - ф а з затор ­
маживается, что приводит к существенному увеличению долго ­
вечности [ 4 2 ] . 

Поскольку полное изменение свободной энергии при образо -
)ании зародышей описывается д в у м я членами объемным и по­
верхностным* м о ж н о полагать , что положительное влияние Р З М 
ia процессы выделения у ' ~ Ф а з ы з а к л ю ч а е т с я в т о м , что эти 
элементы с н и ж а ю т поверхностную энергию м е ж ф а з н ы х г р а н и ц , 
пособствуя тем самым у г л у б л е н и ю распада твердого раствора . 
* свою очередь с н и ж е н и е поверхностной энергии г р а н и ц раздела 
' у ' -фаз улучшает степень ко герентной с в я з и , п о с к о л ь к у известно, 
[то наименьшие значения удельной энергии поверхности раздела 
арактерны д л я полностью ко герентных выделений (у полностью 
екогерентных выделений энергия г р а н и ц раздела значительно 
ыше Кроме то го , чем меньше поверхностная энергия , тем 
иже , согласно теории Л и в ш и ц а — С л е з о в а , с корость к о а г у л я ц и и 
астиц у ' - ф а з ы . 

Появившиеся новые методы растровой электронной ми крое ко ­
ни и атомнорегистрирующей автоионной м и к р о с к о п и и дали воз-
о ж н о с т ь приступить к изучению характера распределения л е г и -
ующих элементов при п р и б л и ж е н и и к м е ж ф а з н о й границе . Т а к , 
казывается что в сплаве I N 9 3 9 м е ж ф а з н а я поверхность ха -
актеризуется более высоким содержанием у глерода , к р е м н и я 

вольфрама, чем в у- и у ' - ф а з а х [ 1 1 3 ] . О д н а к о к а к и х - л и б о 
ооощений , связанных с наличием се гре гации на атомном уровне , 
ока еще не сделано. 

В настоящее время ведутся интенсивные исследования пер­
фективных, направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х эвтектических си -

м в которых одна из фаз повышает свойства м а т р и ц ы по 

• зовании° Г (Ь а ^ В О р Я ' В о п и с а н и е полного изменения свободной энергии при об-
'РУгой Э Н Р П Г Г в х о д и т е 1 ц е и третий член, характеризующий возникновение 
терентная г ^ 4 ™ с 1 е д У е т и м е т ь в виду, в особенности, если устанавливается 

к n i H d H связь новой фазы с матрицей 
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к о м п о з и ц и о н н о м у механизму упрочнения . В т а к и х системах ^ 
рераспределение н а г р у з к и с матрицы на у п р о ч н я ю щ е е волоки, 
(или пластины) осуществляется через м е ж ф а з н у ю поверхности 
В этих сплавах у п р о ч н я ю щ а я фаза эффективно тормозит ра< 
витие поперечной т р е щ и н ы , обеспечивая значительно более вь| 
сокие по сравнению с д р у г и м и сплавами усталостные свойств. 
Т а к , в эвтектике A I — A I N i предел усталости на базе О 8 цикло 
в 4 . . 5 раз выше предела усталости м а т р и ц ы [ 5 1 ] . Усталостна 
свойства пластинчатых эвтектик ( N i С г N i N i a N b , N13AI 
N 1 3 N I ) а т а к ж е волокнистой эвтектики N i (Со , С г ) — М С знс 
чительно выше, чем литейных никелевых сплавов с дисперо 
онным упрочнением. 

В связи с этим вопросы с т р у к т у р н о й стабильности напра[ 
ленных эвтектик приобретают особо в а ж н о е значение. В огру( 
лении с т р у к т у р ы , с о п р о в о ж д а ю щ е м с я падением свойств , большу 
роль и г р а ю т дефекты с т р у к т у р ы , с о з д а ю щ и е пути ускорение 
диффузии . Это явилось причиной появления работ посвященнь 
изучению м е ж ф а з н ы х поверхностей раздела в подобных сплава 
Т а к , в работе [ 1 1 4 ] сообщается , что в направленной эвтектш 
N i — С г Т а С в интервале температур 700 900°С имеется пр» 
имущественная диффузия на поверхности раздела м е ж д у уса& 
Т а С и матрицей N i — С г 

У п р о ч н я ю щ а я фаза в направленных э в т е к т и к а х имеет пла 
т и н ч а т у ю форму (в сечении) при ее объемной доле, превыш, 
ю щ е й 3 2 % Если ее объемная доля меньше 3 2 % то она кри 
таллизуется в форме волокон . Введение в эвтектический ешк 
N i A l — 3 4 С г небольшого количества молибдена 0 , 7 % ) или друп 
элементов ванадий , вольфрам) м о ж е т привести к изменени 
морфологии фазы на основе хрома с волокнистой на пласти 
ч а т у ю . 

Н а п р а в л е н н а я к р и с т а л л и з а ц и я эвтектик обеспечивает гораз; 
более в ы с о к у ю степень совершенства межфазовых г р а н и ц , ч 
в свою очередь затрудняет передвижение дислокаций и ди( 
фузионные процессы. Авторадиографические исследования ди* 
фузии в сплаве №зА1 N ieNb п о к а з а л и [ 4 7 ] , что г р а н и ц ы ф 
при равноосной кристаллизации гораздо более диффузионно пр 
ницаемы, чем при направленной , при этом в направленно з 
кристаллизованной эвтектике диффузия по м е ж ф а з н ы м границ 
наблюдается в основном на изо гнутых ( и м е ю щ и х , по-видимои 
повышенное количество дефектов участ ках межфазных гран» 
Коэффициенты самодиффузии никеля в эвтектическом спл* 
N13AI N iaNb для равноосной с т р у к т у р ы выше в 2 раза г 
1000°С и в 5 раз при 9 0 0 ° С ) , чем для направленной . Реи 
ю щ а я роль изо гнутых м е ж ф а з н ы х г р а н и ц в разупрочнении спл* 
была подтверждена в работе [ 5 2 ] , в которой методом дифрак ' 
онной электронной м и к р о с к о п и и показано , что плотность дис 
к а ц и й на т а к о й границе много выше, чем на плоской . 

У к а з а н н ы е авторадиографические исследования показали т 
ж е , что во всех случаях на дефектных участ ках межфаз* 
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нип наблюдается усиленная диффузия, приводящая в конечном 
Г е к снижению прочностных свойств эвтектических сплавов. 
Пг?и этом дефекты структуры выполняют двоякую роль: они 
| ! Р ают условия для возникновения градиента концентраций и 
поедставляют собой пути коротких циркуляции, т е. являются 
Остами ускоренной диффузии. 

Подробный анализ проблемы структурной стабильности на 
поавленно закристаллизованных эвтектических сплавов, которая 
во многом определяется стабильностью межфазной границы, про­
веден в работе [53 ] . В этой работе обобщены теоретические 
и экспериментальные исследования влияния дефектов структуры, 
легирующих элементов, а т а к ж е скорости кристаллизации на 
особенности получаемой структуры направленных эвтектик, уро­
вень и стабильность их механических характеристик. 

Г л а в а 4. Л Е Г И Р О В А Н И Е И Ж А Р О С Т О Й К О С Т Ь 

Сложные условия работы деталей из жаропрочных сплавов 
(высокие температуры и напряжения + окислительная среда) 
делают критерий жаростойкости одним из весьма важных при 
определении оптимальных композиций сплавов. Высокотемпера­
турное окисление, являющееся одной из разновидностей хими­
ческой коррозии металлических материалов, представляет собой 
отрицательное явление, поскольку оно приводит к заметному 
снижению свойств во время эксплуатации из-за утонения рабо­
чих сечений и возникновения дополнительных концентраторов 
напряжений вследствие преимущественного окисления поверхно­
сти в наиболее дефектных местах, в частности границ зерен. 
К настоящему времени механизм окисления металлов при высо­
ких температурах изучен и обобщен достаточно подробно. 

Жаростойкость металлов, т е. способность их противостоять 
высокотемпературному окислению, определяется скоростью хими 
ческой реакции кислорода и металла, приводящей к образованию 
экисла, а т а к ж е диффузией ионов кислорода и металла в пленке 
экислов. 

Зависимость окисления от времени может быть различной, 
а именно: 

1 Наиболее интенсивное окисление, характеризуемое линейной 
зависимостью, возникает в тех случаях, когда образующаяся 
пленка окислов является настолько рыхлой и дефектной, что 
эна практически не препятствует проникновению ионов кислорода 
< ионам металла. В этом случае процесс окисления в основном 
определяется скоростью» химической реакции. 

Если на поверхности металла образуется сплошная, плотно 
Р И л е г а ю щ а я пленка окислов, то процесс окисления, определяе-

'в о п ^ р а б о л и ч е с к о й закономерностью, значительно замедляется 
1V4 е н н о с т и П Р И увеличении толщины окисного слоя.) В этом 
• У ае диффузия ионов через пленку окислов играет сущест-
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венную роль и в зависимости от природы и степени соверще 
ства пленки (т е. в о з м о ж н о г о характера диффузионных проц^ 
сов) показатель степени параболы м о ж е т меняться от 1 
2 и д а ж е до 3. Х а р а к т е р окисления никелевых сплавов в осно 
ном подчиняется параболической зависимости . 

3. Начальные стадии окисления или окисление при низк 
температурах х а р а к т е р и з у ю т с я ло гарифмическим з а к о н о м . Э 
наиболее слабое окисление. Процессы его а к т и в н о г о т о р м о ж е н 
объясняются быстрым накоплением отрицательного заряда 
пленке окислов , вызванным переходом в нее электронов п 
ионизации атомов металла и п р е п я т с т в у ю щ и м дальнейшему г 
ремещению в пленку новых электронов вследствие возникновен 
в ней потенциального барьера. О д н а к о при последующем ро< 
пленки ( к о г д а т о л щ и н а ее становится больше т о л щ и н ы сл< 
образуемого пространственным отрицательным зарядом диф<| 
зия становится определяющим процессом и логарифмическ 
зависимость переходит в параболическую . 

Экспериментальные и теоретические исследования показыва* 
что скорость окисления экспоненциально зависит от температу | 

Большое влияние на ж а р о с т о й к о с т ь о к а з ы в а ю т условия рабе 
материала. Т а к , при т е р м о ц и к л и р о в а н и и в результате возника 
щ и х термических н а п р я ж е н и й , обусловленных различием в 
эффициентах линейного расширения сплава и о кислов , в о к н а 
пленке резко возрастает количество дефектов, что а к тивизир 
диффузионные процессы в ней и в результате увеличивает 
тенсивность окисления . 

Необходимо отметить , что в настоящее время а к т и в н о 
дутся работы, направленные на создание эффективных защить 
п о к р ы т и й на л о п а т к и Г Т Д . Р а з р а б о т а н ы различные т и п ы д| 
фузионных п о к р ы т и й , получаемых в процессе алитирования i 
хромоалитирования , а т а к ж е п о к р ы т и й , п р е д с т а в л я ю щ и х со< 
к о м б и н а ц и и слоев алитированного и пяти-компонентного пок 
тия системы N i — С о — С г — A I — V П о я в и л и с ь новые покрьп 
наносимые электронно-лучевыми методами Реализация их 
п р а к т и к е позволила существенно увеличить работоспособно 
л о п а т о к , и исследования в этом плане вылились в новое важ 
направление Вместе с тем высокая ж а р о с т о й к о с т ь никеле! 
сплавов и сегодня остается серьезным требованием для обе< 
чения н а д е ж н о й работы деталей в Г Т Д . возникновение различ 
дефектов в п о к р ы т и и при э к с п л у а т а ц и и ( т р е щ и н ы , эрозион 
износ и т д. ) не д о л ж н о привести к р а з р у ш е н и ю в резулы 
катастрофическо го окисления . 

А л ю м и н и й и хром я в л я ю т с я элементами, эффективно за 
щ а ю щ и м и никелевые сплавы от высокотемпературного окисле! 
Исследования скорости окисления направленных эвтектик сист 
N — A I N b в зависимости от ле гирования алюминием и хро 
показали [ 5 4 ] , что н а и б о л ь ш у ю окисляемость имеет эвтек1 
N i — 2 2 , 4 N b . Введение в эту эвтектику 2,5 и 4 , 5 % алюм^ 
значительно с н и ж а е т скорость окисления . Наиболее выс< 
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пиление окислению достигается тогда, когда в эвтектике 
сопротивл а л ю м и н и е м присутствует в достаточном количестве 
наряду с к о т о р ы й преимущественно находится в у-твердом 
хром к~ ^ ;

н ' а к о и з . з а активного влияния их на фазовый Состав 
P ^ C x T nvKTVDV (алюминий является эффективным у ' о б р а з о в а т е л е м , 
И о м способствует образованию ряда нежелательных фаз, о 
О г о в о р и л о с ь ранее) содержание этих элементов ограничивают, 
максимально возможное содержание алюминия и хрома можно 
тпоеделить лишь после тщательного изучения всех последствий, 
вызываемых структурными и другими изменениями при увели­
чении содержания этих элементов в сплаве. Тем не менее, тре­
бование обеспечения высокой жаростойкости сплавов является 
настолько важным, что в ряде случаев приходится идти на 
осуществление таких сложных и трудоемких работ с тем, чтобы 
обеспечить в сплаве максимально возможное содержание хрома. 
3 связи с этим следует отметить, что для изготовления ста-
горных и турбинных лопаток, работающих в агрессивных средах, 
дечал применяться литейный никелевый сплав I N 9 3 9 . Этот сплав 
обладает в несколько раз более высокой коррозионной стой-
состью по сравнению с используемыми (что было достигнуто 
ia счет повышения содержания хрома с 12.. . 1 6 % до 2 2 , 5 % ) 
1 отличается низкой плотностью (8,16 г / с м 3 ) , а т а к ж е высо­
кими литейными качествами (его температура солидус 1235°С, 
I температура ликвидус 1340°С) [ 55 ] . 

Известно, что увеличение концентрации хрома в сплаве при­
водит к увеличению содержания этого элемента в окисной пленке 
;ак в составе шпинели N i (Сг , А1) г04 , т а к и в виде окисла 
ьГгОз, что значительно снижает скорость окисления. Однако 
I работах, связанных с созданием сплавов с повышенным со­
держанием хрома, указывается, что разработки в этом направ-
1ении ограничены, так как увеличение содержания этого эле-
1ента может привести к образованию интерметаллидных сое­
динений и потере пластичности. Интересным является то, что 

окалине сплавов N i — 2 0 С г — С о при введении в них до 4 0 % 
об альт а возрастает содержание оисла С г Ю з . Это приводит к 
существенному увеличению жаростойкости и означает, что регу­
лировать содержание хрома в окисной пленке можно не только 
(Утем изменения содержания его в сплаве, но т а к ж е и за счет 
^правленного легирования другими элементами, 
i Ь работе [56 ] говорится еще об одной возможности повыше­
ния жаростойкости сплавов без изменения состава сплава. Суть 

ключается в том, что при нагреве сложнолегированных спла-
Р* в вакууме К Г 1 . . 1 0 " * П а при температуре порядка 1100°С 
л ю м и В е р Х Н п Т И образца происходит избирательное окисление 

?агпрп Я * ° б Р а з о в а в ш а я с я защитная пленка при последующем 
^Dalve " а в о з д у х е в интервале температур 8 5 0 . . . 9 5 0 ° С пре-
A i C r i n В н а д е ж н У ю » толщиной 1 мкм, защитную пленку 
<ислени о б е с п е ч и в а , о щ у ю значительное замедление скорости 
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В а н а д и й является элементом, эффективно у п р о ч н я ю щ и м j 
ропрочные никелевые с п л а в ы . О д н а к о е го введение в сплав щ 
водит к заметному с н и ж е н и ю стойкости против окисления, 
этой т о ч к и зрения представляет интерес работа [ 8 ] , в кото| 
п о к а з а н о , что ле гирование ванадием до 1,5% не с н и ж а е т j, 
ростойкость сплава В Ж Л 1 2 У 

Ранее говорилось о преимущественном характере окисле* 
по г р а н и ц а м зерен. П о э т о м у о с о б у ю в а ж н о с т ь приобретают 
следования , направленные на повышение стойкости г р а н и ц про, 
высокотемпературной к о р р о з и и . Установлено , что р я д элемент 

Рис. 8. Схематическое 
изображение структу­
ры образца (попереч­
ное сечение) с окислен­

ной поверхностью: 
/ —окисная пленка с 

«зубьями» по границам 
зерен; 2 — зерна сплава. 

вводимых в сплавы в малом количестве с целью упрочне 
г р а н и ц , о к а з ы в а е т значительное положительное влияние на ; 
ростойкость . К т а к и м элементам в литейных никелевых жг 
прочных сплавах относятся , в частности , к р е м н и й , циркси 
м а р г а н е ц и Р З М . И х химическое сродство к кислороду вы 
чем у никеля . О н и о б р а з у ю т более плотные окисные гию 
которые , с одной стороны, значительно з а т о р м а ж и в а ю т проце 
диффузии через них ионов кислорода и металла, а с дру 
с т о р о н ы , увеличивают прочность сцепления пленки с матрн 
из-за возникновения у о к и с н о г о слоя «зубьев» на границах 
рен (рис . 8) 

В работе [ 5 6 ] сообщается о существенном положитель 
влиянии к р е м н и я в количестве 0 , 5 % на ж а р о с т о й к о с т ь нап[ 
ленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х сплавов системы N i — A I — М о ; пр* 
от окисления этих сплавов при ле гировании кремнием п( 
в ы д е р ж к и при 1200°С в течение 21 ч составил 1,2...5,2 мг / 
Отмечено положительное влияние на ж а р о с т о й к о с т ь 0 , 7 5 % к[ 
ния в сплавах системы N i — С о — С г — А 1 . Вместе с тем ук* 
вается , что с о д е р ж а н и е в никель -хромовых ж а р о п р о ч н ы х спл* 
к р е м н и я более 1 % , а т а к ж е м а р г а н ц а более 1 % и ж е 
более 3 % с н и ж а е т к о р р о з и о н н у ю стойкость . С целью обеспечс 
более высокой коррозионной стойкости в сплавы иногда вв< 
достаточно большое (в условиях микролегирования ) количе 
Р З М . Н а п р и м е р , в работе [ 7 7 ] приводится состав нового ли 
ного N i — С г — М о сплава , с о д е р ж а н и е лантана в котором 
ти гает 0 , 0 8 % 

Появление процесса направленной кристаллизации обу 
вило проведение работ по сравнению коррозионной стойк 
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оавноосной и направленной с т р у к т у р а м и . О д н а к о име-
сплавов с: ̂ ' ь т а т ы противоречивы и немногочисленны. Т а к , в 
юшиеся р у говорится , что сплавы с направленной с трук -
эднои р т л у Ч Ш и м сопротивлением о к и с л е н и ю , а в д р у г о й 
чТ?1 И на основании изучения большой г р у п п ы п р о м ы ш л е н н ы х 

пытных сплавов сделан вывод о т о м , что без з а щ и т н о г о 
4 пытия сплав, направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы й , о кисляется 
' ° и е с т в е н н о быстрее, чем после равноосной к р и с т а л л и з а ц и и при 
З н а к о в о м химическом составе. Т а к и м образом , вопросы окис ­
ления никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов в зависимости от мак ­
роструктуры еще требуют исследований и с о о т в е т с т в у ю щ и х объ-
1снений. 

л а в а 5. Л Е Г И Р О В А Н И Е И М Е Х А Н И Ч Е С К И Е СВОЙСТВА 
:ПЛАВОВ 

Описанные в предыдущих главах результаты исследований 
т р у к т у р ы и фазового состава литейных никелевых сплавов в 
вязи с легированием п о к а з ы в а ю т что влияние к а ж д о г о ле ги -
ующего элемента на свойства сплавов является с л о ж н ы м , и 
ребуется чрезвычайно тщательная и т р у д о е м к а я работа по под-
ору композиции , обеспечивающей о п т и м а л ь н ы й комплекс 
действ. Вместе с тем проведенные исследования д а ю т в о з м о ж -
ость осуществить некоторые обобщения и установить тенденции 
легировании для получения ж а р о п р о ч н ы х сплавов с п о в ы ш е н -

ыми эксплуатационными свойствами. 

В Л И Я Н И Е Л Е Г И Р О В А Н И Я НА У Р О В Е Н Ь О С Н О В Н Ы Х 
< С П Л У А Т А Ц И О Н Н Ы Х СВОЙСТВ 

Алюминий и титан. А н а л и з составов наиболее ж а р о п р о ч н ы х 
шейных никелевых сплавов ( см . табл . 1 2 ) показывает что уве­
р е н и е долговечности при высоких температурах достигается 
1 за счет повышения с о д е р ж а н и я этих элементов. Н а о б о р о т 
i содержание (при общем увеличении количества у ' - ф а з ы и 
образующих элементов в сплавах ) в особенности т и т а н а , д а ж е 
сколько с н и ж а е т с я . Это м о ж н о объяснить тем, что при дос-
гнутом уровне легирования более эффективными упрочнителями 

высоких температурах н а ч и н а ю т выступать т а к и е у ' - обра -
ощие элементы, к а к гафний , ниобий , тантал и др . , поскольку 
" " " г 1 . ^ 0 " 8 " ^ У п Р о ч н я ю т у ' - ф а з у [ 2 6 ] , п о в ы ш а ю т ее стабиль-
сть [ 1 5 ] и обеспечивают более широкие в о з м о ж н о с т и д л я дос-
жения параметров соответствия на межфазных v / v ' - г р а н и ц а х ; 

ме того , увеличение с о д е р ж а н и я этих элементов приводит 
к а р б и д о в С т р у к т у р ы и п о в ы ш е н и ю стабильности о б р а з у ю щ и х -

ц Г ^ ы 1 И * в н и o б и й , т а н т а л ш и р о к о используются при легирова -
в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы х сплавов. О положительной роли их 
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к а к в упрочнении у ' -фазы, так и у-твердого раствора го, 
рилось ранее. Эти элементы являются сильными карбидооб, 
зователями. Легирование ими позволяет существенно повыо 
рабочие характеристики сплавов. 

Следует особо указать на положительное влияние гаф> 
в улучшении наиболее важных характеристик жаропрочных сц 
вов. К а к правило, прочность и пластичность связаны вза| 
но противоположным образом, т е. увеличение одной приво, 
к снижению другой. Гафний оказался одним* из тех ред, 
элементов, введение которого в жаропрочные никелевые спл; 
позволило одновременно повысить как их прочность, т а к и пл 
тичность. Он совершил своеобразную революцию в теории л* 
рования. В результате были созданы не только новые спл, 
с высоким уровнем жаропрочности и пластичности ( M A R Ml 
T R W N A S A V I A , P W A 1 4 2 2 и д р . ) , но и значительно улучил 
разработанные ранее сплавы I N 100, B I 9 0 0 и др., введени 
которые гафния позволило, не с н и ж а я жаропрочности, сущ 
венно повысить их пластичность. Имеются успешные попь 
использовать положительное влияние гафния на пластичж 
и прочность для того, чтобы заменить им в составе ж; 
прочных сплавов ставший к последнему времени остродефт 
ным кобальт Т а к , сплав M A R М 2 0 0 без кобальта, но леп 
ванный дополнительно 1,0... 1,5% гафний и 0 , 2 . . . 0 , 1 5 % б 
имеет долговечность и пластичность при 900 и 1000°С на ypi 
стандартного сплава M A R М 2 0 0 [142 ] . Гафний увеличивает л 
эвтектики ( у — у ' ) и изменяет морфологию карбидов М С , к 
рые в гораздо меньшей мере имеют вид «китайских иероглиф 
и в большей, степени приобретают форму округлых в ключе 
что приводит к улучшению механических свойств. Согласно 
двинутой гипотезе гафний сегрегирует после затвердевания 
вичных ( T i , Та ) - карбидов из эвтектических ( у — у ' ) обла 
и связывает углерод, выделяясь вокруг зародышей перви> 
карбидов [104] . Под влиянием гафния образующиеся эвтс 
ческие колонии ( у — у ' ) значительно искривляют границы з< 
что приводит к повышению сопротивления ползучести. 

Поскольку одним из положительных следствий введения 
ния в состав сплавов является облагораживающее дейс 
его на морфологию карбидов, располагающихся в значите;! 
мере по границам зерен, это означает что гафний за* 
улучшает состояние границ. С этой точки зрения особенно п 
ным является совместное введение его с Р З М и иттрием ( 
1,2% гафния и 0 ,01 . . . 0 , 08% иттрия) , которые т а к ж е оказы 
значительное упрочняющее влияние на границы. Положите; 
роль гафния как упрочнителя границ объясняется т а к ж е и 
что, находясь в боридной фазе, он замещает хром, делая < 
более тугоплавким; кроме того, соединяясь с серой, он со 
более стойкие сульфиды [58 ] . 
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гафния в направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы е с п л а в ы 
В веден и ч| повысить их пластичность в поперечном 

позволило з н а ч и ! с л о 
н а П и а В ^ и Н й И И т а к ж е является одним из желательных элементов 

р°гипованиИ в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы х сплавов . О н представляет 
П Р А - v ' о б р а з у ю щ и й элемент к о т о р ы й вместе с тем в з а м е т н ы х 
^ и ч е с т в а х входит в состав ^ т в е р д о г о раствора и к а р б и д о в . 
f положительная роль з а к л ю ч а е т с я не т о л ь к о в совершен-

тТовании у ' - У п Р о ч н е н и я ' н о т а к ж е и в Т 0 М ' ч т 0 О Н з н а ч и _ 

гепьно упрочняет твердый раствор , а одновременное наличие 
о в твердом растворе и у п р о ч н я ю щ и х фазах п о м и м о п о в ы ш е н и я 

жаропрочности приводит к с н и ж е н и ю склонности сплавов к пе-
рестариванию вследствие ослабления д и ф ф у з и о н н ы х процессов , 
^то улучшает с т р у к т у р н у ю стабильность и ресурс р а б о т ы . Э т о т 
элемент благоприятно влияет на уменьшение с к л о н н о с т и к зо­
нальной л и к в а ц и и . 

Тантал является элементом, значительно п о в ы ш а ю щ и м меха­
нические свойства сплавов . О н эффективно упрочняет у ' ф а з у 
1 образует карбиды М С . более прочно связанные с матрицей 
30 ] . Вместе с тем этот элемент весьма дефицитен , что сущест ­
венно сдерживает использование его в ж а р о п р о ч н ы х сплавах . 

Ванадий и ц и р к о н и й . В а н а д и й способствует п о в ы ш е н и ю ж а -
юпрочности [ 2 1 ] . о д н а к о этот элемент о казывает заметное от-
жцательное влияние на ж а р о с т о й к о с т ь . П о э т о м у вводить его 
i качестве л е г и р у ю щ е г о компонента в сплавы необходимо с 
юстаточной о с т о р о ж н о с т ь ю . 

Ц и р к о н и й присутствует в литейных ж а р о п р о ч н ы х с п л а в а х 
i малых количествах ( 0 . 0 5 % в сплаве M A R М 2 0 0 и 0 . 0 8 % в 
плаве В1900) Зависимость пластичности от с о д е р ж а н и я цир-
ония в пределех 0 .005 . . . 0 .05% с л о ж н а я : м а к с и м а л ь н а я плас-
ичность наблюдается при введении 0.01 % ц и р к о н и я , при большем 
ли меньшем его с о д е р ж а н и и пластичность с н и ж а е т с я . Совмест -
ое микролегирование ( ц и р к о н и й + бор) о казывает весьма бла-
оприятное влияние на свойства сплавов и м о ж е т п о в ы ш а т ь 
ремя до разрушения образцов при испытании на ползучесть 

несколько р а з . . 
Вольфрам и молибден. Эти элементы п о л о ж и т е л ь н о в л и я ю т 

а свойства никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов . Вольфрам по срав -
ению с молибденом оказывает большее у п р о ч н я ю щ е е влияние 

с этой точки зрения более предпочтителен. М о л и б д е н тем 
менее является желательным элементом, п р и с у т с т в у ю щ и м в 

I тоирииричпснл сплавив, сплавы, содержа­
н и ю со" б 0 л е е с т о й к и к сульфидной к о р р о з и и по срав -

Рений С п л а в а м и ' в к ° т о р ы х молибден отсутствует 
и а в о в Q K a 3 W B a e T з а м е т н о е положительное влияние на свойства 

Днако из-за малой распространенности в земной коре 
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этот элемент чрезвычайно дефицитен и используется при ^ 
ровании литейных никелевых сплавов весьма о граниченно . 

Хром и кобальт. -Повышение ж а р о п р о ч н о с т и сплавов сопров с 

далось заметным с н и ж е н и е м с о д е р ж а н и я в них хрома с |> 
2 0 % ( Н и м о н и к 80, 90 ) до 8 . . . 9 % (В1900 , M A R М 2 0 0 ) В 
по мере у с л о ж н е н и я составов сплавов и увеличения в них ^ 
центрации у ' - ° б р а з у ю щ и х элементов с о д е р ж а н и е хрома в f 

необходимо уменьшать , чтобы не с н и ж а л а с ь ж а р о п р о ч н о с т ь . [ 
з в а н о это тем, что : 

во -первых , хром в основном присутствует в твердом раств? 
(см . т а б л . 7) в котором его содержание значительно выше, \ 
в целом в сплаве. У с л о ж н е н и е л е г и р о в а н и я привело к заметщ 
у м е н ь ш е н и ю объемной доли у -фазы в сплавах , следователь 
к с н и ж е н и ю потребного количества х р о м а ; 

во -вторых , к а к у к а з ы в а л о с ь ранее, в сложнолегироващ 
м н о г о к о м п о н е н т н о м твердом растворе растворимость хрома 
метно с н и ж а е т с я и он л е г к о образует самостоятельные ф; 
на основе" а — С г , а- , ц -фаз, карбидов M 2 3 Q , М 6 С и др. , 
приводит к с н и ж е н и ю механических свойств к а к из-за. их 
желательной морфологии , т а к и вследствие обеднения основ* 
фаз в а ж н ы м и л е г и р у ю щ и м и элементами. К р о м е т о г о , в вь 
к о ж а р о п р о ч н ы х сплавах хром уменьшает количество образуют 
ся при распаде у ' - ф а з ы . Т а к , увеличение с о д е р ж а н и я хр 
в сплаве Ж С 6 К с 11,0 до 18 ,6% вызывает с н и ж е н и е обре 
ю щ е й с я при распаде у ' - ф а з ы примерно на 2 5 % [ 2 1 ] . Вм( 
с тем уменьшение с о д е р ж а н и я хрома приводит к неизбежн 
у х у д ш е н и ю ж а р о с т о й к о с т и . Это в а ж н о е обстоятельство дол> 
у ч и т ы в а т ь с я при разработке новых сплавов . 

Кобальт в незначительной степени повышает жаропрочно 
в его присутствии заметно возрастает пластичность сплавов, 
тимальное с о д е р ж а н и е его находится на уровне 1 0 % и в 
р у б е ж н ы х сплавах практически не менялось при усложне 
их состава . 

Углерод. С о д е р ж а н и е углерода в современных в ы с о к о е 
прочных сплавах составляет о коло 0 , 1 5 % ( M A R М 2 0 0 , M A R М 
и др. ) В некоторых случаях для повышения пластичности 
пустимое количество углерода с н и ж а ю т до 0 ,03 . . . 0 , 07% ( с г 
I N 713 L C м о д и ф и к а ц и я литейного сплава I N 7 1 3 ) , хотя 
этом наблюдается определенное падение прочностных свой 
П о н и ж е н н ы м количеством углерода х а р а к т е р и з у ю т с я также 
ставы некоторых сплавов для направленной кристалл из* 
( см . н и ж е ) 

В целом, при определении оптимального с о д е р ж а н и я угле| 
необходимо одновременно учитывать , что образование «горя 1 

т р е щ и н при литье с л о ж н ы х по к о н с т р у к ц и и л о п а т о к боле* 
роятно при п о н и ж е н н о м с о д е р ж а н и и у глерода , образуюшег 
т о л ь к о весьма стабильные при высоких температурах упр с 

ю щ и е карбидные ф а з ы , но и я в л я ю щ е г о с я эффективным 
кислителем. 
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0 о л е г и р у ю т и е элементы. Бор и Р З М являются обяза -
и элементами, специально вводимыми в литейные ж а р о -

тельным с п л а в Ы в м а л ы х количествах . О механизмах их поло-
прочны ^ В Л И Я Н И я говорилось ранее. Оптимальное с о д е р ж а н и е 
^ п о с о с т а в л я е т 0 ,01 . . . 0 ,02% при легировании углеродом в пре-

0 1 0 , 2 % . Ранее говорилось о положительном влиянии 
ъ^Тна свойства сплавов при увеличении его с о д е р ж а н и я до 
П%/ но при одновременном с н и ж е н и и у р о в н я углерода до 0 , 0 2 % 
ИI оий и другие Р З М заметно п о в ы ш а ю т стойкость к высоко ­
температурному окислению. П р и с о д е р ж а н и и их в сплавах на 
уровне 0 ,01 . . .0 ,05% существенно с н и ж а е т с я и диффузия по гра ­
ницам зерен [ 4 8 ] и соответственно возрастает ж а р о п р о ч н о с т ь . 
Все перечисленные выше элементы о к а з ы в а ю т положительное 
влияние на свойства сплавов и в том или ином оптимальном 
:оотношении и количестве специально вводятся в современные 
эысокожаропрочные сплавы . 

Элементы примеси. В сплавах кроме полезных м и к р о д о б а в о к 
*ли нейтральных примесей могут быть примеси вредные. И х 
у д е р ж а н и е либо о граничивается , либо эти элементы стремятся 
исключить. 

Исследование влияния переменного с о д е р ж а н и я к р е м н и я 
(0,05 и 1,0%) на ж а р о с т о й к о с т ь и механические свойства спла-
ю в I N 7 I 3 C и M A R M 2 0 0 [ 1 1 9 ] показало , что этот эле­
мент повышает стойкость сплавов к окислению, но при этом 
заметно с н и ж а е т длительную прочность и пластичность . К р е м н и й 
гнижает температуры ликвидус , солидус и температуру рас­
творения карбидов. 

Такое ж е отрицательное влияние на свойства сплавов о к а ­
зывает марганец. Поэтому содержание в сплавах к р е м н и я и 
марганца о г р а н и ч и в а ю т величиной порядка 0 , 2 . . . 0 , 3 % . 

В литейных никелевых сплавах о граничивается т а к ж е и со-
1ержание железа , которое не д о л ж н о превышать 3 % . 

В настоящее время внимание исследовательских л а б о р а т о р и й 
сосредоточено на изучении вредного влияния многих примесных 
элементов, которые, присутствуя в минимальных долях в спла-
iax, резко с н и ж а ю т их эксплуатационные х а р а к т е р и с т и к и . Т а к , 
|аличие весьма малой 1 0 " 9 % (по массе) примеси теллура 
! с л о Н г Ш а е т в Р е | * я до р азрушения экспериментального сплава при 

Л и н а г Р У З к е 236 М П а с 55 ч до I ч, а у д л и н е н и е -
АО до 1,4% Наличие весьма малых примесей свинца и 

'исмута может снизить срок с л у ж б ы при испытаниях на д л и -
, n n H y L n o l ! ? 4 H ( ) C T b сплава M A R M 2 0 0 при 760°С на 2 п о р я д к а , 

при уви С на порядок . 

ю п я Г а Н 0 В Л е Н 0 , ч т о м н о г и е вредные примеси н а к а п л и в а ю т с я в 
м т к а х в процессе их длительной работы после 7000 ч экс-

о J f U H H с о д е Р ж а н и е в сплаве M A R М 2 0 0 свинца увеличилось 

о з Г Т о - > 0

1 2 , 0 " 4 % К З Л Ь Ц И Я д о 5 1 ' 1 0 " 4 % к а л и я ~ 
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В ы ш е указывалось , что л е г к о п л а в к и е примеси , скапливав 
по г р а н и ц а м зерен, влияют на ж а р о п р о ч н о с т ь со гласно эффе^ 
Ребиндера адсорбционному п о н и ж е н и ю прочности . П р и эт, 
часто по г р а н и ц а м зерен о б р а з у ю т с я л е г к о п л а в к и е соединен 
типа э в т е к т и к и . С о д е р ж а н и е вредных примесей на г р а н и ц а х зер 
м о ж е т на несколько порядков превышать их среднее содержац 
в сплаве, с чем и связано их отрицательное влияние на свойс? 
ж а р о п р о ч н ы х сплавов . В частности , содержание серы на рр 
ницах зерен в сталях в 50 раз выше среднего с о д е р ж а т 
определяемого, о б ы ч н ы м химическим анализом . 

П р и анализе вредного в л и я н и я ряда примесей следует помни 
что никелевые сплавы при испытаниях на ж а р о п р о ч н о с т ь раз; 
ш а ю т с я по г р а н и ц а м зерен, где, к а к правило , и находятся вредн 
примеси , оттесняемые в эти у ч а с т к и в процессе кристаллизац 
сплава . 

Полученные результаты явились основой для введения у» 
сточенных с п е ц и ф и к а ц и й на содержание вредных примесей, 
которым отнесена «половина элементов периодической систем 
[ 1 2 0 ] . Ф и р м о й «Эрисерн» установлено м а к с и м а л ь н о допустим 
с о д е р ж а н и е кислорода и азота в никелевых сплавах после i 
к у у м н о - и н д у к ц и о н н о г о переплава, равное 0 , 0 0 1 5 % [ 1 2 1 ] , а согд 
но спецификации S A E A M S 2 2 8 0 с о д е р ж а н и е (в % по массе| 
ж а р о п р о ч н ы х сплавах висмута и теллура не д о л ж н о превыш; 
5 1 0 ~ 5 ; с е л е н а — 3 1 0 ~ 4 ; свинца и т а л л и я — 5 • 1 0 ~ 4 су| 
м ы , м ы ш ь я к а , г а д о л и н и я , г а л л и я , германия , золота , индия , рту 
к а л и я , серебра, натрия , тория , олова , урана и цинка ни 
5 1.0~3 к а ж д о г о и менее 4 1 0 ~ 2 % для всех. 

П р е д п о л а г а е т с я осуществление разработок весьма точных п 
боров и методов, п о з в о л я ю щ и х контролировать присутствж 
сплавах чрезвычайно малых примесей свинца , висмута , оло 
теллура и д р у г и х элементов. 

2. М Е Т О Д Ы П О И С К А О П Т И М А Л Ь Н Ы Х СОСТАВОВ 

Несмотря на то , что разработка методов поиска оптималы 
составов ж а р о п р о ч н ы х сплавов является а к т у а л ь н о й (вследст 
острой потребности п о в ы ш е н и я рабочих температур материале 
количество их весьма ограничено . Отсутствие достаточного ко 
чества методов поиска оптимальных составов обусловлено < 
д у ю щ и м и т р у д н о с т я м и , в о з н и к а ю щ и м и при разработке спла* 

1. Наиболее оптимальные к о м п о з и ц и и д о л ж н ы отвечать ш»1 

кому к р у г у различных требований (прочность , пластичность , J 
говечность , чувствительность к концентраторам н а п р я ж е н и й , у< 
лость , ж а р о с т о й к о с т ь и т д.) 

2. П р и легировании сплавов может вводиться в дейс1 
сразу несколько механизмов упрочнения : твердорастворное, 
персионное с ко герентной связью у / у ' дисперсионное [ (у — у'* 
у / к а р б и д ы , у / б о р и д ы ] за счет изменения степени дисперсн* 
у п р о ч н я ю щ и х фаз , а т а к ж е за счет ре гулирования их объем* 
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и и я или повышения термостабильности , у п р о ч н е н и я гра -
содержании 

" " ^ " г п л а в ы представляют собой многокомпонентные и много -
е системы, причем большинство фаз (в особенности в 

фазные н а и 5 0 ] , е е ж а р о п р о ч н ы х сплавах ) являются предельно 
последи м и П О Э Т о м у изменение с о д е р ж а н и я к а к и х - л и б о эле-
Н а С Ы в может привести к различным фазовым превращениям или 
М е Н б о а з о в а н и ю новых фаз, что является т р у д н о п р е д с к а з у е м ы м , 
К pfiveT обстоятельного изучения и т я ж е л о поддается о б о б щ е н и ю , 
поскольку при ином, но достаточно б л и з к о м ле гировании м о г у т 
идти совершенно дру гие процессы с т р у к т у р н ы х изменений , хотя 
меняется содержание тех ж е элементов. Н а п р и м е р , в с л о ж н о л е ­
гированных сплавах увеличением количества у ' - о б р а з у ю щ и х эле­
ментов м о ж н о добиться не т о л ь к о роста объемного с о д е р ж а н и я 
выделений у ' - ф а з ы , но и о б р а з о в а н и я фазы на основе о — W 
М 6 С и т д. 

Рассмотрим известные в настоящее время методы п о и с к а о п ­
тимальных составов. 

Основной метод. С у т ь его з а к л ю ч а е т с я в т о м , что установ ­
ленное на основании экспериментальных или теоретических иссле-
хований положительное влияние к а к о г о - л и б о л е г и р у ю щ е г о эле­
мента иа то или иное свойство ( г р у п п у свойств ) п ы т а ю т с я ис-
юльзовать для совершенствования составов сплавов с целью 
ю в ы ш е н и я уровня их э к с п л у а т а ц и о н н ы х х а р а к т е р и с т и к . О д н а к о 
весьма вероятно, что направленное изменение с о д е р ж а н и я этого 
(егирующего элемента, приводя к о ж и д а е м о м у п о в ы ш е н и ю опре-
1еленных характеристик , може1г вызвать нежелательное с н и ж е н и е 
фугих свойств. В результате о с у щ е с т в л я ю т с я дополнительные 
^следования , направленные на изучение причин с н и ж е н и я этих 
войств, цель которых заключается в определении необходимого 
вменения концентрации д р у г и х л е г и р у ю щ и х элементов с тем , 
тобы отрицательные последствия введения желательных элемен-
ов были сведены к минимуму а положительные остались . 
I итоге приходится пересматривать п р а к т и ч е с к и весь состав 
плава. Эта работа является чрезвычайно т р у д о е м к о й и длитель-
ой и не всегда приводит к полному успеху (в частности , 
овышение ж а р о п р о ч н о с т и литейных никелевых сплавов привело 

заметному с н и ж е н и ю в них с о д е р ж а н и я хрома и вследствие 
того к определенному падению стойкости к высокотемператур -
ому окислению) Вместе с тем именно т а к о й путь р а з р а б о т к и 
лавов инициирует расширение фронта исследований, позволяет 

а о " Т Ь з н а н и я ° механизмах влияния л е г и р у ю щ и х элементов 
щ а в о Н О В Н Ы е с в о й с т в а П Р И значительном у с л о ж н е н и и состава 
[анный И п р и в о д и т в конечном итоге к их совершенствованию, 
а меха П О Д Х О Д к в ы б о Р У л е г и р о в а н и я базировался п р е ж д е всего 
г ч п « Н И Ч е с к и х и с п ы т а н и я х сплавов , анализе их фазового со-
гава и с т р у к т у р ы . 

е н т о в Т О Э т о П Р е А е Л С Н Н Ы Х с о о т н о ш е н и й Т- и У ' -образующих эле-
т метод представляет собой п р а к т и ч е с к у ю р е а л и з а ц и ю 

57 



результатов исследований, посвященных и з у ч е н и ю роли у. 
у ' - о б р а з у ю щ и х элементов в никелевых сплавах , и в ы р а ж а е т д 

главных п р и н ц и п а л е г и р о в а н и я : 
1) уровень ж а р о п р о ч н о с т и определяется объемным содер^ 

нием в сплаве у ' - ф а з ы ( и , следовательно, количеством у'-обг 
з у ю щ и х элементов) 

2) повышение ж а р о п р о ч н о с т и связано х легированием 
д о г о раствора , а т а к ж е у ' - ф а з ы элементами, увеличивают^ , 
их термостабильность при рабочих температурах . 

В работе [ 18 ] у к а з ы в а е т с я , что повышение жаропрочно* 
сплавов дости галось увеличением с у м м а р н о г о количества у ' -об; 
з у ю щ и х элементов ( A l + T i + Та + N b ) а т а к ж е т а к и х туг 

п л а в к и х металлов, к а к вольфрам и молибден. 
В работе [ 7 ] г оворится о т о м , что при ле гировании выби; 

лось определенное соотношение м е ж д у с у м м а р н ы м содержанн 
а л ю м и н и я , т и т а н а , ниобия , ванадия (т е. у ' - стабилизирующ 
элементов) и с у м м а р н ы м с о д е р ж а н и е м молибдена, хрома , во/ц 
рама (т е. преимущественно у - о б р а з у ю щ и х элементов) 

Интересное развитие этого метода, предусматривающее н 
пользование Э В М , предложено в работе [ 122 ] . В этой рабе 
для создания сплава с повышенной длительной прочностью! 
с т о й к о с т ь ю к высокотемпературной газовой коррозии снач; 1 

определялись составы н а х о д я щ и х с я в состоянии равновесия 1 

и у ' - ф а з , и м е ю щ и х в ы с о к у ю степень твердорастворного упр ; 

нения и близкие параметры кристаллических решеток . Сое 
сплава с оптимальным количеством у ' - ф а з ы был рассчитав 
п о м о щ ь ю правила р ы ч а г а , при этом были добавлены элемен. 
требуемые для образования необходимого количества карби; 
и боридов . 

П р и разработке о п т и м а л ь н ы х к о м п о з и ц и й сплавов по это 
методу используются следующие методические основы исслег 
в а н и я : 

электрохимическое разделение фаз , химический и рентге 
с т р у к т у р н ы й а н а л и з ы ; 

рент геноспектральный анализ ; 
авторадиография для изучения термостабильности матрн 

у п р о ч н я ю щ е й фазы и поверхностей раздела ( г р а н и ц зерен и 4><J 

исследования диффузионных процессов; 
электронная м и к р о с к о п и я для исследования морфологии ' 

р о ч н я ю щ и х фаз и плотности д и с л о к а ц и й , меняющейся в про' 
се ползучести (увеличение плотности д и с л о к а ц и й на грани 
зерен приводит к з а р о ж д е н и ю т р е щ и н ) 

термический анализ для изучения процессов фазовых \ 
в р а щ е н и й ; , 

исследования механических свойств при высоких температ) 
и их к и н е т и к и . i 

К а к правило , исследования, осуществляемые при разраб 1 

оптимальных к о м п о з и ц и й сплавов , носят к о м п л е к с н ы й хара* 
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ч 1 / и я р получаемая информация является всесторонней 
В этом случае j 

nee убедительной, 
и oonetr у ф а к о м п з т о т метод применяется не для поиска оп -

н ы х составов сплавов , а для определения тех сочетании 
тимальн Э 1 е м е н т о в внутри марочного состава промышленных 
Л е г и р у ю ^ делают д а н н у ю к о н к р е т н у ю п л а в к у потенци-
с п л а в ~ * ' п а с н 0 й с т о ч к и зрения склонности ее в э ксплуатацион -
а Л Ь Н у с 1 0 В И Я Х к о х р у п ч и в а н и ю вследствие образования пластин-
Н Ы Х о- и ц-фаз. В настоящее время этот метод чрезвычайно 
Ч |шооко используется з а р у б е ж н ы м и фирмами , к а к п р о и з в о д я щ и м и , 
я к и потребляющими ж а р о п р о ч н ы е сплавы, для контроля их 

качества Вообще говоря , к о б р а з о в а н и ю этих Т П У фаз склонны 
, П 1 а в ы с большим содержанием хрома и достаточным коли­
чеством молибдена и вольфрама, т е. литейные и деформиру­
емые никелевые сплавы среднего уровня ж а р о п р о ч н о с т и ( I N 1 0 0 , 
[ N 7 3 8 , I N 9 3 9 , I N 9 3 5 и др . ) В о с о б о ж а р о п р о ч н ы х сплавах , со-
хержащих хром в пределах 5 . . . 8 % образование Т П У фаз не 
<аблюдалось. О д н а к о у с л о ж н е н и е легирования приводит к тому 
•то у т в е р д ы й раствор м о ж е т л е г к о стать пересыщенным по 
>тношению к хрому д а ж е при т а к о м сравнительно небольшом 
т о содержании . Кроме то го , в наиболее ж а р о п р о ч н ы х сплавах 
увеличивается содержание молибдена и вольфрама. Поэтому 
юзможность образования Т П У фаз в о с о б о ж а р о п р о ч н ы х литей-
ibix сплавах не исключена , что обусловливает необходимость 
1 н а л и з а этого метода в настоящем обзоре. 

Метод Ф а к о м п основан на практическом использовании из-
естного факта , что о- и j i -фазы являются электронными сое-
инениями и образуются из аустенитной матрицы в интервале 
оставов, характеризуемых определенными значениями концент-
аций электронных в а к а н с и й . С у щ н о с т ь этого метода, достаточно 
одробно изложенного в работе [ 5 9 ] , заключается в расчете соста-
а у м а т р и ц ы изучаемого сплава* и определении для этого сос-
ава значения среднего числа электронных вакансий Nt,. Если 
олучаемая величина Nv больше 2 , 4 9 , то сплав считается с клон -
ым к образованию а-фазы. Если # с , > 2 , 3 0 , то м о ж е т произойти 
хрупчивание его в результате появления ц-фазы. 

При расчете матрицы принимают* 
I ) к а ж д ы й в х о д я щ и й в нее элемент характеризуется своим 

остоянным значением концентрации электронных вакансий Nvi\ 
сплав находится в состоянии равновесия и все о ж и д а е м ы е 

сплаве фазы образовались ; 
3 ) Nv является линейной функцией состава м а т р и ц ы ; 
у половина углерода идет на образование монокарбида М С , 

^ Л Ш И И С Я у м е Р ° д образует С г 2 3 С 6 или (в присутствии мо­
л е н а и вольфрама) C r 2 i ( М о , W ) 2 C 6 . Если содержание всего 

8 1 , 3 в сплаве и половины вольфрама составляет 6 % 
вместо м 2 3 С 6 образуется М 6 С состава [ ( N i , С о ) з ( М о , W ) 3 ] С ; 

io i з в 2

С П Л а В е ^ Р ^ У О т с я бориды М 3 В 2 состава ( M 0 . 5 T i 0 . 1 5 C r 0 . 2 5 
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6 ) весь а л ю м и н и й , а т а к ж е оставшиеся после образован, 
карбидов и боридов титан и ниобий вместе с частью хр 0 ) 

о б р а з у ю т у ' - ф а з у и, следовательно, т а к ж е вычитаются из соста 
сплава. 

Л е г к о увидеть, что л е ж а щ и е в основе метода теоретичен 
предпосылки и д о п у щ е н и я не я в л я ю т с я вполне корректны*, 
Именно это обстоятельство с л у ж и т причиной т о г о , что доо 
точно хорошо «подогнанная» для анализа к а к о й - л и б о одной мар 
сплава п р о г р а м м а , основанная на методе Ф а к о м п , не обесг 
чивает получение правильных результатов при применении 
к д р у г о й марке , в связи с чем в настоящее время для ка 
до го сплава разрабатывается своя п р о г р а м м а , у ч и т ы в а ю щ а я ^ 
бенности его фазового состава. 

Д л я удобства анализа целесообразно произвести услов^ 
разделение предпосылок метода на две г р у п п ы : о б щ и е , отнск 
щиеся к расчету критической концентрации электронных вак< 
сий в у ф а з е , и частные, к а с а ю щ и е с я расчета количества 
состава о б р а з у ю щ и х с я фаз, п о д л е ж а щ и х вычитанию. 

О б щ и е п р е д п о с ы л к и , з а л о ж е н н ы е в методе, не да 
оснований у т в е р ж д а т ь , что д а ж е при правильно установленн 
составе у м а т р и ц ы а- и р -фазы обязательно б у д у т образа 
ваться при строго определенном значении Nv, п о с к о л ь к у 

а) расчет основанный на постоянном, характерном для кг 
д о г о элемента значении концентрации электронных вакансий 
недостаточно корректен . Валентность атомов переходных метал, 
при введении их в решетку с о с т о я щ у ю из ч у ж е р о д н ы х атом 
меняется в результате взаимодействия с полем решетки . I 
вестно [ 6 0 ] , что, во-первых, ф а к т о р ы Ю м — Р о з е р и для отделы 
компонентов не остаются неизменными при образовании сплав 
и это требует их расчета для к а ж д о г о к о н к р е т н о г о сплав* 
заданных условий , а во -вторых , энергия зонной с т р у к т у р ы мо> 
существенно меняться при образовании сплава и связана с ф 
торами Ю м — Р о з е р и довольно с л о ж н ы м образом . Поэтому з 
чения NVI атомов чистых переходных металлов о т л и ч а ю т с я от 
з н а ч е н и й , которые они имеют , находясь в твердом раств 
из дру гих элементов, причем эта величина не остается пос 
янной к а к при изменении с о д е р ж а н и я элемента д а н н о г о п*. 
ходного металла, т а к и при изменении соотношения между , 
д е р ж а н и е м элементов д р у г и х переходных металлов в твер 
растворе. В связи с этим не является с л у ч а й н ы м , напри\ 
тот факт что основанная на методе Ф а к о м п п р о г р а м м а , [ 
работанная для сплава I N 100, дала неудовлетворительные рез), 
таты при использовании ее применительно к сплаву IN7l | 
Необходимая « п о д г о н к а » и з о - М , линий к значению 2,5 б-
осуществлена только т о г д а , ко гда значение Nvi для молибА 
приняли равным 9,66 вместо 4,66. i 

Н а основании анализа экспериментальных исследований )\ 
новлено, что предположение о линейной связи Nv с соста: 
матрицы не является обоснованным. О линейной зависимости 
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о * матрицы можно говорить лишь в достаточно узкой 
от состаъ а " ^ в р отвечающей небольшим изменениям содер-
областиI (на Р ц е м е н т о в внутри марочного состава сплава) 
жания л е ™ * ' П р е д С Т а в л е н и я сложной функции Nv в виде ряда, 
как Р е з У л * n n v r o r o сплава с отличающимся легированием a ja за-

д о л ж н о и з * е н и т ь с я ; 

Л? предположение о том, что сплав находится в состоянии 
ооипяёсия является достаточно уязвимым. В сплаве при его 

Р11пте в условиях воздействия высоких температур и напряжений 
п ^тоянно идут процессы изменения фазового состава и струк-
rvnhi которые в значительной степени определяют ресурс работы 
материала Причина этого заключается в том. что, во-первых, 
пои литье деталей из жаропрочных сплавов существует денд-
оитная (следовательно, неравновесная) кристаллизация, харак­
теризующаяся значительной ликвацией легирующих элементов, 
а во-вторых, равновесные условия при действии температур и 
напряжений отличаются от таковых при воздействии только одной 
температуры. Указанное обстоятельство является достаточно важ­
ным, поскольку метод Факомп используется для выявления воз­
можности образования о- и р-фаз после длительной (500 5000 ч 
и более) работы материала в эксплуатационных условиях, т е. 
тогда, когда фазовый состав сплава может заметно отличаться 
от исходного, используемого в расчете; 

в) одним из важных недостатков общих предпосылок, л е ж а ­
щих в основе метода, является то, что состав матрицы счи­
тается средним и одинаковым во всех объемах сплава. Н е ­
однократно указывалось, что работоспособность жаропрочных 
материалов в значительной мере определяется не общим (сред­
ним) фазовым составом и структурой, а состоянием локальных 
наиболее уязвимых участков, о-фаза развивается после длитель­
ных выдержек в сетку пластин в первую очередь в межден-
аритных областях [ 1 5 6 ] , исходный состав которых отличается 
эт среднего состава у-матрицы и зависит от условий кристал-
пизации и условий работы сплава. Экспериментально показано, 
•ito в никелевых жаропрочных сплавах в процессе ползучести 
имеет место развитие сегрегации, обусловленной различной ско-
эостью диффузионных потоков разных элементов [ 1 2 3 ] . Поэтому 
результаты расчетов могут оказаться гораздо более достоверными, 
.ели они будут применяться не к среднему составу, а к сос-
[Л1 н а и б о л е е опасных в этом отношении микрообъемов у-фазы, 
расположенных в междендритных пространствах. 
\то а с т н ы е п р е д п о с ы л к и являются настолько условными, 
ш я р л Л е ч е н И е п о с л е Д н и * лет ведется непрерывная работа, на­
правленная на их уточнение. 
шем " о я в и л о с ь несколько предложений, связанных с повыше-
ается N 9 4 1 ™ р а с ч е т а карбидных фаз. В частности предпола-

^ e r o v r i e n n n a

4 T O " а о б Р а з о в а н и е карбида М С расходуется 7 5 % 
м о ж н о г п Л о ^ а 3 ^ " " ш и й с я углерод расходуется на образование 
ю ж н о г о карбида М 6 С или М 2 3 С 6 , если молярная доля (в про-
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центах) хрома в сплаве больше молярной доли ( М о + 0 ,4 \У) 
Н а основании анализа с о д е р ж а н и я молибдена и вольфрам^ 
сплаве и к а р б и д н о м осадке [ 6 2 ] предлагается д р у г о й критер 
д л я оценки т и п а с л о ж н ы х к а р б и д о в — о т н о ш е н и е молярной д 0 

(в процентах ) хрома к сумме ( M o + 0 , 7 W ) % причем, ее 
величина критерия меньше 0,72, т о в сплаве образуется /Ц 
если больше 0,82, М г з С 6 ; совместное образование М 2 з С 6 и jvj 
в о з м о ж н о в п р о м е ж у т о ч н о й области . 'Предлагается считать , 
при малом с о д е р ж а н и и углерода (до 0 , 1 % по массе) т о л ь к о 2; 
его расходуется на образование к а р б и д а М С , а 7 5 % углер 0 

связывается в с л о ж н ы е к а р б и д ы ; при с о д е р ж а н и и углерода 
массе более 0 , 1 % распределение его м е ж д у карбидом МС 
с л о ж н ы м и к а р б и д а м и становится п р о т и в о п о л о ж н ы м . 

О д н а к о все эти п р е д л о ж е н и я вряд ли я в л я ю т с я решенн 
вопроса. О н и могут о к а з а т ь с я полезными при расчете каю 
л и б о частных , « п о д х о д я щ и х по л е г и р о в а н и ю » систем, но не \ 
сят о б щ е г о х а р а к т е р а , п о с к о л ь к у не основаны на каких-ли 
фундаментальных п р и н ц и п а х , л е ж а щ и х в основе построения <) 
зовых г р а н и ц областей существования карбидов различно го ти 
в с л о ж н о л е г и р о в а н н ы х никелевых сплавах . 

Н а несоответствие п р е д л о ж е н н ы х приемов оценки к а к состав 
т а к и типа о б р а з у ю щ и х с я к а р б и д н ы х фаз у казывает ана: 
экспериментальных результатов исследований карбидов в слояи 
ле гированных литейных никелевых сплавах Ж С 6 К и Ж С 6 У 
частности , результаты анализа типа к а р б и д о в в этих сплаг 
[ 7 ] говорят о т о м , ч то в сплаве одного и то го ж е соста 
м о г у т б ы т ь к а р б и д ы М С , а могут (в зависимости от терк 
ческой о б р а б о т к и ) существовать к а р б и д ы ( М С + М 6 С ) или да 
к а р б и д ы ( М С + М 6 С + М г з С в ) 

б ) П р е д п о л о ж е н и е об образовании в сплавах боридов том 
одного типа М 3 В 2 состава (Moo^T io . i 5 Cro , 2 5 Nio . i ) 3 B 2 i 
[ ( М о + W)i . 5 Tio .45Cro .7 5 Nio .3 ]B2 в соответствии с полученным^ 
последнее время на основании экспериментального изучения ело 
нолегированных систем результатами т а к ж е является неточна 
В сплавах , л е г и р о в а н н ы х сильными б о р и д о о б р а з у ю щ и м и элем 
т а м и ( х р о м о м , молибденом, вольфрамом) в о з н и к а ю т или бори 
хрома ( С г г В и С г 5 В з ) или с л о ж н ы е бориды ( М 3 В 2 и М 5 1 
на основе х р о м а , молибдена и вольфрама. П р и этом в спл< 
одного и т о г о ж е состава боридная фаза м о ж е т существов' 
одновременно в виде двух модификаций М 3 В 2 и М 5 В з Г 

в) П о ж а л у й , н а и б о л ь ш а я о ш и б к а в расчете состава оста*' 
ной у м а т р и ц ы м о ж е т быть связана с неточностью определен 
количества элементов, в х о д я щ и х в у ' - ф а з у поскольку ее соД 
ж а н и е в в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы х сплавах достигает 5 0 . . . 6 0 % С э* 
т о ч к и зрения исходное предположение [ 5 9 ] о т о м , что весь &: 

м и н и й , а т а к ж е оставшиеся после образования карбидов и бо\ 
дов т и т а н и ниобий вместе с частью хрома (в количестве 
от его о б щ е г о атомного с о д е р ж а н и я в сплаве) образуют 1 

фазу м о ж е т внести значительные и с к а ж е н и я в результз 
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ые в гл 2 данные фазового анализа никелевых сплавов 
Приведенны ^ у с Л О ж н е н и е м легирования в у-фазе возрастает 
показывают а л ю м | | Н И Я т и т а н а и ниобия, причем количество этих 
содержани и ц е з а в и с И т от уровня и характера легирования, 
элементов о £ с т о я т е л ь с т в а приводит к двойной ошибке, по-
Неучет * о д н о й стороны, получаемое в расчетах количество 
С ?°л*чы подлежащее вычитанию, больше истинного (ибо на 
Y пм деле не весь алюминий, титан и ниобий образуют сое-
^ м е н и е N i 3 ( A I , T i , N b ) а с другой стороны, N. матрицы опре-
пмлетея с погрешностью, так как в расчетах принимается, что 
в v Лазе алюминий, титан и ниобий отсутствуют хотя на самом 
л еле эти элементы частично содержатся в ней) 

Кроме того, в работе [59 ] не учитывается, что в состав у ' 
Лазы могут входить другие у ' - образующие—тантал , гафний, ва­
надий, цирконий, а т а к ж е у-стабилизирующие элементы кобальт 
молибден, вольфрам. 

В дальнейшем в различных вариантах метода Факомп, разра­
батываемых применительно к конкретным сплавам, было сделано 
^сколько предложений, направленных на уточнение рассчиты­
ваемого состава у ' -фазы. Т а к , в работе [125] рекомендована 
формула для расчета состава и нтер металл ид ной фазы, в которой 
<аряду с учитываемыми в работе [59 ] элементами присутствуют 
акже кобальт и тантал. Предлагается более сложная формула 
оединения на основе N i 3 ( A I , T i ) дополнительно учитывающая 
растворение в нем молибдена, вольфрама, циркония и ванадия. 
>ыли высказаны идеи о введении коэффициентов распределения 
С легирующих элементов между у ' -фазой и сплавом и, наконец, 
ля определенных областей легирования были экспериментально 
пределены положения фазовых границ и составы у - и у ' -фаз. 
>ти результаты после статистической обработки использовались 

виде обобщенных регрессионных уравнений в расчетах по 
етоду Факомп [126] . 

Необходимо указать, что почти все эти предложения яв-
яются эмпирическими, разработанными на основе анализа какой-
ибо конкретной группы сплавов, и поэтому они позволяют полу-
4ть более или менее достоверные результаты только внутри 
энной группы. Представляется наиболее целесообразным исполь-
>вание идей, подобных изложенным в работе [126 ] , однако в 
ом случае необходима большая экспериментальная работа, 
азовыН а Я ° о п Р е д е л е н и е м составов у- и у ' -фаз, а т а к ж е их 

С к я * г р а н н ц д л я в с е х подлежащих анализу марок сплавов. 
Т И Ч Р Р Л " " ^ В Ы Ш е п о з в о л я е т сделать вывод о том, что тео-
ъяны ег а М С Н Т * е ; г о д а ф а к ° м п имеет достаточно глубокие 
я iiuwf. с к о Р е е м ° ж н о назвать техническим руководством 
шенИГ г 2 Н Ы Х Ц е Л е Й ° Д н а к о и м е н н о в п л а н е инженерных 
тод Ф я ^ и Н Н Ы Х 0 о ц е н к о й качества конкретных сплавов, 

то что в р М ° Ж е т п Р и н е с т и известную пользу. Несмотря 
в его основе лежит достаточно много грубых допу-
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щений, с его помощью можно довольно точно предсказать щ 
позиции сплавов, потенциально склонных к охрупчиващ 
Парадоксальность этого обстоятельства объясняется тем, что ц 
разработке программ для каждого конкретного сплава в ме­
дику вносятся соответствующие корректировочные коэффициент 
установленные в результате сравнения расчетных данных и д; 

ных, получаемых на основании экспериментальной проверю, 
нескольких заранее выбранных точках, отвечающих определен^ 
координатам внутри системы легирования данного сплава. Г|, 
кальку при небольшом изменении легирования (отвечающем р( 

личным сочетаниям элементов внутри марочного состава) ^ 
и величина ошибок практически мало меняются, то результа 
расчетов оказываются скорректированными по предварительн 
экспериментальным данным и имеют достаточную точность, 3 
обусловило определенную эффективность метода Факомп » 
достаточно надежного средства контроля качества выпускаем 
плавок и проявленный к нему повышенный интерес. 

Следует, однако, указать, что хотя метод Факомп позван 
гораздо точнее по сравнению с использовавшимися ранее мето. 
ми производить отбраковку плавок, недостаточная корректно 
л е ж а щ и х в его основе общих и частных предпосылок не позвол 
осуществлять предсказание потенциально опасных композш 
с высокой точностью и не дает возможности разработать едш 
методику, годную для всех жаропрочных никелевых спла; 
с различными системами легирования и учитывающую специф 
технологических процессов (равноосная и направленная крист 
лизация, металлургия гранул и т . д . ) 

Теория оптимального планирования. Эта теория в настояв 
время начинает достаточно широко применяться при разрабо 
оптимальных композиций жаропрочных сплавов, а т а к ж е i 
изучении влияния легирования на структуру, фазовый соста 
свойства. Ее использование позволяет значительно сократ 
необходимые для получения нужной информации время и, 
траты, которые в связи со значительным усложнением соста 
резко возросли. Одной из первых удачных работ в этом ш 
явилось создание высокожаропрочного сплава T R W N A S A \ 

3. СОСТАВЫ И СВОЙСТВА Л И Т Е Й Н Ы Х Н И К Е Л Е В Ы Х С П Л А В О В I 
С Р А В Н О О С Н О Й С Т Р У К Т У Р О Й 

Анализ приведенных в табл. 12 и 13 составов и свог 
зарубежных литейных никелевых сплавов позволяет дать out 
успехам, достигнутым в том или ином направлении исследов* 
и выдвинутым на их основе различным концепциям и рек** 
дациям по легированию. 

Оптимизация состава, осуществляемая на базе разрабй 
ного в 1960 г литейного жаропрочного сплава I N 100, на­
шего широкое применение в промышленности, позволила соз* 
сплав В1900, жаропрочные свойства которого стали гор1 
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о пмультате увеличения содержания тугоплавких 
лабильнее в рс у и М О л и б д е н а ) , а т а к ж е снижения содер-
«еталлов 1В ч а с ^ Содержание у ' -образующих элементов 
кания * Р ° " а < ^ „ е уменьшилось: был введен тантал (около 

сплаве снижено содержания титана , что улучшило 
% ) - . о д н а К Л Ж Г а с п л а м [164] . Идея повышения содержа-
итеиные св м е т а л л о в была реализована при разработке 
И Я То У

и

Г Rene 80 M A R М 2 0 0 , M X R М 2 4 6 и T R W N A S A V I A . 
Ле M A R M 2 4 6 , созданном на базе сплава M A R М 2 0 0 , воль-

пС

ям частично заменен молибденом, при этом в его состав 
пяь ( как и в сплаве В1900) введен тантал. Проведенное усо-

рпшенствование легирования позволило не только повысить ж а -
опоочные свойства сплава M A R М 2 4 6 по сравнению со сплавом 
I A R M 2 0 0 в рабочем диапазоне температур, но и улучшить 
ластичность в области «провала»—температурах 7 0 0 . . . 8 0 0 ° С . 
аиболее высокой жаропрочностью из сплавов этой группы обла-
ает сплав T R W N A S A V I A , который отличается наиболее слож­
им легированием: содержание у ' -образующих ( A I + T i + T a ) 
мггавляет около 1 5 , 9 % , в него введены такие дефицитные и 
>рогостоящие элементы, как тантал ( ~ 9 % ) и рений ( 0 , 4 % ) . 

Следует обратить внимание на то, что все жаропрочные сплавы 
ой группы содержат пониженное (4 . . . 1 0 % ) количество хрома. 

Положительные результаты исследований влияния вольфрама 
I эксплуатационные свойства никелевых сплавов дали возмож-
>сть разработать такие наиболее жаропрочные композиции, ка­
пни являются сплавы W A Z 2 0 и W A Z 1 6 , способные работать 
•и температуре 1100°С и даже' 1200°С. Однако введение боль-
эго количества вольфрама привело к заметному увеличению 
отности сплавов, что существенно ограничивает область их 
именения (в основном для изготовления лопаток статора 

Вынужденное снижение содержания хрома в особожаропроч-
IX сплавах привело к определенному падению их коррозион-
х свойств. Это обстоятельство инициировало работы, направ-
нные на изучение возможности введения в сплавы максимально 
пустимого количества хрома, в присутствии которого их свой-
»а остаются на таком ж е высоком уровне. Для сплавов средней 
т у п а х " 0 ? ^ * етитанных н а Длительную работу при тем-
,ин ' э т у з а Д а ч У удалось решить созданием 
»ии литейных сплавов: I N 7 3 8 , I N 7 9 2 , I N 9 3 9 
.жи/пл ' Разработанный на основе сплава I N 1 3 C , со-
Г о ж а н Т а

Ш е Н Н ° е к о л и ч е " в о хрома; в нем сбалансировано 
:сГчивЛт » И Н И Я И т и т а н а и в в е Д е н вольфрам. Все это 
•тивлёние Лп в ы с о к У ю стойкость к газовой коррозии и со-
Спла ш С К ° У с т а л о с т и 

ииЛк1к сплав I N 7 e 4 T ж е сопротивление газовой кор-
ть за счет J Z ' б о л ь ш у ю высокотемпературную проч­
ти некоторого с н и ж е н ^ " " Р И Р а з Р а б о ™ е сплава возмож-

v снижения содержания хрома и увеличения 
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Состав зарубежных литейных никелевых сплавов 
Таблица 12 

Марка 

Массовая доля легирующих элементов, % 
Плотность. 

г/см 3 ИСТОЧНИК Примечание Марка 
С Сг Со AI Ti Мо W Nb Ж Та Zr V Si Fe 

Другие 
элементы, 
не более 

Плотность. 
г/см 3 ИСТОЧНИК Примечание 

IN100 0.15 9.8 13.9 5.85 4.8 2,75 «_ 0.9 0.2 7.7 [5.117] 
MAR № 0 0 0.15 9.0 10.0 5.0 2.0 — 12.5 1.8 — 0.05 — — 0.015 В 8.52 [127) 

В1900 0.1 8.0 10.0 6.0 1.0 6,0 <0 .1 — — 4.3 0.08 0,25 0.35 0.2 Мп 8.22 [127) <0 .1 
0.015 В 

[127) 

Rene 80 0.17 4.0 9.5 3.0 5.0 4,0 4.0 — — «— — — — 1Ю5) 
T R W NASA 0.14 6.2 7.5 5.5 1*0 ?.о 5.9 0.5 0.42 9.2 0.13 0.9 — 0.4 Re 8.5 [4.5,105) 

V I A 
?.о 

0.02 В 
[4.5,105) 

MAR M246 0.15 9,0 10.0 5.5 1*5 2.5 10.0 — 1.5 0.05 0.05 0.15 0.1 Мп — [127) 
0.1 Си 

[127) 

0.015 В 
WAZ 20 0 . 1 - — — 6 . 0 - — 17.0- — — — 1.4 — — 9.02 [128) Сплав с вы­

0.2 7.0 20.0 1.6 
[128) 

соким содер-
wsuubm nrvn_ 
ЛиИИБМ DUVItr 
фрама 

WAZ 16 0.2 — — 7.0 2.0 16.0 2.0 — 0.5 — — — — 8.75 (128) То же 
I N 713 LC 0.08 11.4 — 6.3 0.8 3.95 2.1 [5.117) 

I N 738 0.17 16.0 8.5 3.4 3.4 1*8 2.6 0.9 1.8 0.1 < о з < 0 . 5 0.5 Мп 8.11 [146. Сплав с по­< 0 . 5 
0.01 В 5. 117. вышенной 

129) стойкостью 129) 
к газовой кор­
розии и соп­
ротивлением 
термической 
усталости 

\ N 7 ^ ^ОЛ2 1 Л-5 2.0 3.8 4.0 
• л 

0 . 1 J 0,02 В 8,25 /5. 47] 
IS. 1171 1 

То же 
4Г НООаплжРние т л Л / i i v 



Массовая доля легирующих элементов. % 

Марка 
С Сг Со AI Ti Мо W No Hf Та Zr V Si Fe 

Другие 
элементы, 
не более 

Плотность, 
г/см 1 Источник Примечание 

В1964 0.02 8.85 10.5 3.5 5,3 1.0 8,5 — 2.65 0.02 — 0.11 в 1631 Сплав с по­
держанием 
бора 

То же 
с 
€ 

Сплав с по­
вышенной 
пластичнос­

Сплав с по­
держанием 
бора 

То же 
с 
€ 

Сплав с по­
вышенной 
пластичнос­

BI9I4 
BI925 
BI98I 

MAR М007 
(BI900+HD 

0.01 
0.015 
0.015 
0.11 

10.0 
12.0 
16.0 
8.0 

10.0 
8.5 

8.75 
10.9 

5.5 
3,5 
3.6 
6.0 

5.25 
4,0 
3.7 
1,0 

3,0 
1.75 
1.75 
6.0 

4.5 
2.7 1.0 

1.2 

4.0 
1.8 
4.3 

0.02 
0.01 
0.01 
0.08 — 

— 
0.10 в 
0.10 в 
0.10 в 
0.015 В 

— 

163] 
163) 
163] 
1131] 

Сплав с по­
держанием 
бора 

То же 
с 
€ 

Сплав с по­
вышенной 
пластичнос­

MAR М002 
(MAR M246 + 

+ Hf) 

0.16 9.0 9.85 5.5 1,7 10.9 1.44 2.55 — 0.3 — [5. 117] 
тью 

То же 



Свойства зарубежных литейных никелевых сплавов 
Таблица 13 

Марка 
20е 

МПа 
о 2 0 

% 

Пределы длительной срочности оюо (МПа) 
при температуре (°С) 

Пределы длительной 
прочности о|оос(МПа) 
при температуре (°С) Источник Другие свойства, 

МПа 
о 2 0 

% 
800 900 982 1000 1050 1100 800 900 982 1100 

IN100 — 335 176 150 85 63 (при 

1093*0 

— 53 — [115) о . 7 6 0 = 9 8 0 
760° ™ Оо.2 =OUO 

MAR М200 930 5.0 520 (при 

815 * 0 

350 190 160 105 77 (при 

1093*0 

— 134 46 (при 

1093*0 

[115] о 7 6 0 = 1015 

™ - = 8 6 8 
°0.2 

В1900 805 5.5 335 183 150 85 — — 108 [4. 115] о ™ = 1106 

Rene 80 — 170 — — — — — [115] 

о ™ > = 9 5 2 

о 7 ё 0 ° = 1092 

о о Т = 7 7 0 
TRW NASA V I A — 4.0 570 (при 

815 * 0 

225 91 (при 

1093*0 

148 56 (при 

1093*0 

[64. 115] 760 е 

° . =1134 

а о Т = 9 2 4 
MAR M246 

WAZ20 — — 

380 

162 

205 175 ПО 70 (при 
1093*0 
81 (при 
1093 вС) 

— 

127 

106 

42 (при 
1093*0 

[1151 

(115. 
128] 

Г П Л = 1 3 0 0 * С 
о в

2 0 5 = 140 

WAZ16 647 
V 

4.5 
V 1 

1065е 

а 1 6 ч = 
—=210 I j 

1095° 
а 2200 = 

=28 ) 
[115. 
128} ) 

760» 

° 0 2 = 7 5 6 

а в

2 0 5 = 190 



Продолжение табл. 13 

о200 

ш 

Пределы длительной прочности Пределы длительной прочности оюоо ( М П а ) Ис­
точ­ Другие 

свойства, М П а Марка о200 

ш 
б2 0" aioo ( М П а ) при температуре (°С) при температуре ( С ) Ис­

точ­ Другие 
свойства, М П а Марка 

М П а % ник 

Другие 
свойства, М П а М П а 800 900 982 1000 1050 1100 800 900 982 1100 ник 

IN738 о 9 3 0 ' = 6 0 
I00O0 

(115, о™° = 1029 о 9 3 0 ' = 6 0 
I00O0 1291 о ™ ' = 8 0 5 

IN792 — — — — — С о о = ' 2 0 — [117. 
129[ 

о ™ ' = 8 0 5 

IN939 — — о 9 2 5° = 6 0 
10000 

[117] — 
В1964 — — 775 (при 

760°С) 
204 650 (при 

760°С) 
134 [63| 

B I 9 I 4 615 (при 
760°С) 

— 165 — 500 (при 
760°С) 

105 [63[ 

В1925 — 685 (при — 170 — 535 (при 
760°С) 

— 105 [63) 
760°С) 

535 (при 
760°С) 

[63) 

B198I 600 (при 
760°С) 

141 480 (при — [63| 600 (при 
760°С) 760°С) 

M A R М007 959 — — — — — [115) 
( В 1 9 0 0 + Ж ) 

[115) 



количества т и т а н а , вольфрама и тантала . П р о ч н о с т ь этого спла в 

а н а л о г и ч н а прочности сплава I N 100. * 
С п л а в I N 9 3 9 характеризуется очень высокой стойкостью 

горячей солевой к о р р о з и и , прочностные свойства его нескольку 
н и ж е , чем сплавов I N 7 3 8 и I N 7 9 2 . П р и испытании на длительную 
прочность за 10 000 ч и н а п р я ж е н и и 122 М П а сплав IN939 
способен работать при температуре 8 8 4 ° С , а сплавы IN73j 
и I N 7 9 2 при температурах 895 и 910°С соответственно [117] 

Р а з р а б о т к а этих сплавов обеспечила стационарные газотур! 
бинные энергетические у с т а н о в к и , и с п о л ь з у ю щ и е низкосортные 
т о п л и в а , материалами , н а д е ж н о р а б о т а ю щ и м и в течение очень 
б о л ь ш о г о ресурса (до 100 000 ч) И х создание имело значение 
и для судовых Г Т Д , н а д е ж н о с т ь работы которых тесно связана 
со с тойкостью в условиях воздействия морско го солевого тумана. 

Необходимо отметить , что с целью повышения стойкости нике-
левых сплавов к высокотемпературной газовой коррозии за ру. 
б е ж о м проводятся работы по созданию сплавов , дополнительно 
ле гированных металлами платиновой г р у п п ы ( п л а т и н о й , палла­
дием , родием и рутением) . В частности , вновь разработанные 
сплавы R I М 1 0 2 0 и R I М 1 0 3 0 , сходные по химическому составу 
с п р о м ы ш л е н н ы м и сплавами M A R М 2 0 0 и M A R М 0 0 7 содержат 
до 1 0 % п л а т и н ы [130 ] 

С п л а в ы В1964 , В1914 , В1925 и В1981 представляют собой 
п р а к т и ч е с к у ю реализацию установленной в о з м о ж н о с т и замены 
к а р б и д н о г о упрочнения боридным и относятся к группе т а к назы­
ваемых ВС-сплавов . Ранее у казывалось , что бориды являются 
более стабильными образованиями при температурах до 1000°С, 
чем к а р б и д ы . О н и имеют более б л а г о п р и я т н у ю морфологию и 
не создают х р у п к о й пленки по г р а н и ц а м зерен в процессе дли­
тельных высокотемпературных в ы д е р ж е к . У к а з а н н ы е структурные 
особенности обеспечивают сплавам более высокие пластические 
свойства (особенно в области «провала») и жаропрочность 
до 1000°С. И с п ы т а н и я одного из первых сплавов этой серии 
В1950 , а н а л о г и ч н о г о по составу M A R М 2 0 0 , но содержащего 
до 0 , 1 2 % бора и 0 , 0 2 % углерода , п о к а з а л и , что он может 
в ы д е р ж и в а т ь н а г р у з к у 660 М П а при 760°С в течение 4000. 
550 ч , а удлинение при этом составляет 2 , 5 . . . 4 , 0 % , в то время 
к а к для сплава M A R М 2 0 0 эти показатели составляют 1,2...47 ч 
и 0 . . . 0 , 2 % соответственно. С п л а в В1914 характеризуется хоро­
ш и м сочетанием малой плотности , высокой прочности и пластич­
ности . С п л а в ы В1925 и B 1 9 8 I о т л и ч а ю т с я повышенным сопротив­
лением сульфидной к о р р о з и и , а сплав В1964 имеет м а к с и м а л ь н у ю 
прочность при высоких температурах [ 6 3 ] . Сравнение данных , 
приведенных в табл . 12 и 13, показывает , что наиболее ж а р о п р о ч ­
ный сплав этого класса В1964 имеет пределы длительной проч­
ности до 1000°С, аналогичные сплаву M A R М 2 4 6 , о д н а к о со­
д е р ж а н и е в нем у ' - о б р а з у ю щ и х ( а л ю м и н и й + титан ) а т а к ж е 
тантала значительно выше — 8,8 и 2 , 6 5 % против 7,0 и 1,5% для 
M A R М 2 4 6 соответственно. 
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Сплавы M A R М 0 0 7 и M A R М 0 0 2 представляют собой моди ­
фикации сплавов В1900 и M A R М 2 4 6 соответственно и отлича ­
й с я от них дополнительным легированием гафнием , что привело 
к повышению, их прочностных и пластических свойств . Т а к , при 
7бО°С и н а г р у з к е 660 М П а время до р а з р у ш е н и я сплава 
JVIARM007 составляет 86 ч при удлинении 4 , 8 % в т о время 
к а к для сплава В1900 эти показатели р а в н ы 19,5 ч и 1,6% 
соответственно; при 980°С и н а г р у з к е 200 М П а время до раз -
пушения сплава M A R М 0 0 7 составляет 43 ч при удлинении 7 % 
£ сплава В1900 — 3 0 ч и 5 % [ 1 3 2 ] . 

Одним из в а ж н ы х направлений работ по с о з д а н и ю к о м п о ­
зиций сплавов , которому в настоящее время придается большое 
значение, я в л я ю т с я исследования, связанные с р а з р а б о т к о й ж а ­
ропрочных материалов , э кономно л е г и р о в а н н ы х т а к и м и .элемен­
тами, к а к кобальт тантал и некоторыми д р у г и м и , что обуслов ­
лено уменьшением их запасов в земной коре. О п у б л и к о в а н о 
сообщение о разработке сплавов типа M A R М 2 0 0 , но без к о ­
бальта, дополнительно л е г и р о в а н н ы х бором и гафнием и и м е ю щ и х 
такой ж е уровень механических свойств , к а к сплав M A R М 2 0 0 
[133 ] . 

М е х а н и ч е с к и е свойства отечественных ж а р о п р о ч н ы х сплавов 
приведены в табл . 14. Следует отметить , что л у ч ш и й отечест­
венный литейный ж а р о п р о ч н ы й сплав Ж С 6 Ф по у р о в н ю ж а р о ­
прочности не уступает сплаву T R W . N A S A V I A ( я в л я ю щ е м у с я 
своеобразным рекордсменом среди з а р у б е ж н ы х сплавов с р а в ­
ноосной с т р у к т у р о й ) хотя и не с о д е р ж и т в своем составе т а н ­
тала и рения. П р и этом он существенно превосходит его по 
пластическим х а р а к т е р и с т и к а м во всем интервале т е м п е р а т у р . 
Сплав Ж С 6 Ф не имеет «провала» пластичности , 1000-часовой 
предел его длительной прочности при 900°С составляет 250 М П а . 

В работах [ 6 5 ] и [ 6 6 ] приведены результаты систематических 
испытаний на долговечность сплава Ж С 6 У , полученные с при ­
влечением статистической о б р а б о т к и экспериментальных д а н н ы х . 
С целью осуществления оценки марочных х а р а к т е р и с т и к ж а р о ­
прочности этого сплава авторами у к а з а н н ы х работ была пост­
роена г и с т о г р а м м а долговечностей по результатам с д а т о ч н ы х 
испытаний семидесяти взятых подряд серийных п л а в о к одного 
периода производства , которые по всем показателям отвечали 
нормам Т У У к а з а н н а я гисто грамма явилась базой выбора для 
исследования трех плавок — о д н о й с минимальной и д в у х со 
средней долговечностью. Н а к а ж д о м уровне н а п р я ж е н и й и тем­
ператур было испытано по 10 образцов от к а ж д о й п л а в к и , 
т е. около 750 образцов . Н а основании экспериментов , а т а к ж е 
путем э кстраполяции температурно-временнбй з а в и с и м о с т и , о п и ­
с ы в а ю щ е й связь характеристик ж а р о п р о ч н о с т и и дол говечности , 
были рассчитаны средние значения пределов длительной прочно-
ти сплава Ж С 6 У которые представлены в табл. 15 и я в л я ю т с я 
наиболее т о ч н ы м и . 
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Таблица 14 
Сравнительные свойства отечественных литейных жаропрочных сплавов |64 | 

Марка 
сплава Характеристика 

Механические свойства (не менее) при температуре, °< С Марка 
сплава Характеристика 

20 900 975 1000 1050 

ЖС6Ф a loo. М П а 350 370 240 1 1 180 120 
Ж С 6 У 320 340 230 165 НО 
Ж С 6 К — 320 200 - 150 160 80 
Ж С 6 Ф °V/ioo, М П а — 280 120 
Ж С 6 У — 240 100 
Ж С 6 К 190 200 — 55 60 — Ж С 6 Ф о,. М П а 900 . . 1000 820 . 9 2 0 630 690 560 600 450 500 
Ж С 6 У 900 1040 710 830 550 620 500 . 530 350 400 
Ж С 6 К 900 1000 750 800 — 5 0 0 . . 570 
Ж С 6 Ф ао.2. М П а 800 900 750 800 550 600 520 580 400 440 
Ж С 6 У 800 900 6 6 0 . . . 750 520 570 470 500 
Ж С 6 К 830 850 510 520 — 300 320 
Ж С 6 Ф 6 % 5,0 8,0 4,0 4,5 5,0 9,0 8,5 10,5 8,5 10,5 
Ж С 6 У 4,0 7,0 5,0 .7 ,0 6,5 11.0 8,5 10,5 6,5^. 12,0 
Ж С 6 К 1.5 2.0 

11.0 
4.5 

6,5^. 12,0 



Таблица 15 
Средние значения пределов длительной прочности сплава Ж С 6 У |65, вв| 

Теипера-
тура. °С 

Пределы длительной 
прочности, МПа Темпера­

тура °С 

Пределы длительной 
прочности, МПа Теипера-

тура. °С 
0100 01000 010000 0100 01000 010000 

760 
800 
900 

600 
350 

660 

230 145 

982 
1000 
1050 

200 
170 
105 

120 

60 
57 

Таблица 16 
Усталостная прочность литейных жаропрочных сплавов при 900°С на базе 

2 10 7 циклов |64 | 

Марка 
сплава 

Вид 
образцов о- | , МПа Марка 

сплава 
Вид 

образцов 0 - 1 , МПа 

Ж С 6 Ф 

Ж С 6 У 

Гладкие 

Гладкие 

250 270 

265 280 

Ж С 6 Ф 

Ж С 6 У 

С надрезом 
( г = 0 , 5 мм) 

То же 

230 250 

180 

Сплавы Ж С 6 У и Ж С 6 Ф отличаются высокой усталостной 
прочностью и малой чувствительностью к концентраторам напря­
жений при усталостном нагружении, что подтверждается данными 
табл. 16. 

Сравнительный анализ свойств отечественных и зарубежных 
сплавов, предназначенных для рабочих лопаток газовых турбин, 
показывает (рис. 9 ) , что длительная прочность ото ) наиболее 
жаропрочных зарубежных сплавов M A R М 2 0 0 , M A R М 2 4 6 , В1964 
и T R W N A S A V I A в диапазоне температур 800 . . . 1050°С нахо­
дится на уровне серийных сплавов Ж С 6 У и Ж С 6 Ф . 

Необходимо отметить, что данные для сплавов типа Ж С 
приведены по результатам испытаний на воздухе без защитного 
покрытия, в то время к а к испытания зарубежных сплавов при 
температурах выше 900°С проводятся, к а к правило, либо в 
среде инертного газа (аргон либо с защитным покрытием. Кроме 
того, за рубежом испытания осуществляются на образцах диамет­
ром 6,4 мм, в то время как в С С С Р образцы, исполь­
зуемые для испытаний, имеют диаметр 5 мм (при меньшем 
диаметре образцов отрицательная роль дефектов, а т а к ж е окис­
ления сказывается сильнее) Указанные обстоятельства необхо­
димо учитывать при сопоставлении свойств отечественных и за­
рубежных сплавов, в особенности при температурах выше 900°С 
и длительных базах испытаний. 

Подтверждением сильного различия в результатах высокотем­
пературных испытаний одного и того ж е материала в зависи-
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мости от о к р у ж а ю щ е й среды м о ж е т с л у ж и т ь с л е д у ю щ а я с р а в 

нительная оценка длительной прочности сплава N i t a c 13 по р е 

зультатам испытаний на воздухе и в аргоне [ 1 3 4 ] ! 

Температура испытаний, °С 900 1000 1100 
Отношение пределов длительной прочности (за 

100 ч) при испытании образцов в аргоне и на воз­
духе (среднее значение) 1,1 1,3 1,7 

Сравнение у р о в н я ж а р о п р о ч н о с т и отечественных и зарубежных 
сплавов при длительных базах испытаний (оюоо и более) пока­
зывает , что при 760°С оюоо сплава Ж С 6 У выше, чем у зарубежных 
сплавов . Э т о преимущество сохраняется до температур порядка 
900°С при длительности испытаний до 1000 ч. П р и температурах 

Рис. 9. Температурная зависимость 100-часовой длительной прочности отечест­
венных и зарубежных литейных никелевых сплавов (по данным табл. 13 15) 
- Ж С 6 Ф ; • TRW NASA VIA; 0 - M A R M 2 4 6 ; O - M A R M 2 0 0 ; Д - I N I O O ; / -
средние значения 100-часовой длительной прочности сплава ЖС6У серийного про­
изводства; 2 —максимальные и минимальные (для вероятности неразрушения / = 0.9) 
значения 100-часовой длительной прочности сплава ЖС6У серийного производства 

выше 982°С з а р у б е ж н ы е сплавы имеют незначительное преиму­
щество (для Ж С 6 У а * д о 0 = 1 2 0 М П а ) , которое объясняется дру­
гими условиями проведения испытаний (среда и диаметр образца ) 
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г л а в а 6. Л И Т Е Й Н Ы Е Ж А Р О П Р О Ч Н Ы Е Н И К Е Л Е В Ы Е 
С П Л А В Ы С Н А П Р А В Л Е Н Н О Й С Т Р У К Т У Р О Й 

В настоящее время в к о н с т р у к ц и я х вновь создаваемых Г Т Д 
двигателей н а ч и н а ю т ш и р о к о применяться о т л и в к и из литейных 
н икелевых сплавов с направленной с толбчатой или монокрис ­
тальной с т р у к т у р о й (рис. 10.) И м е ю щ и е с я результаты 
исследований позволяют сделать вывод о т о м , ч т о направленная 

Рис. 10. Образцы отливок из жаропрочных никелевых сплавов: 
а —с равноосной структурой; б —с направленной столбчатой структурой; в —с моно­
кристальной структурой 

кристаллизация является одним из наиболее в а ж н ы х технологи ­
ческих д о с т и ж е н и й , реально обеспечивающих значительное по­
вышение К П Д двигателей у ж е в б л и ж а й ш и е годы. 

К а к отмечено в ряде работ непрерывное увеличение ж а р о ­
прочности получаемых обычными способами сплавов путем со­
вершенствования ле гирования , по-видимому достигло т о ч к и , за 
которой «отдача» уменьшается . Идея замены никелевых ж а р о ­
прочных сплавов сплавами д р у г и х систем, которые могли бы 
работать при высоких температурах (например , на основе ниобия 
или х р о м а ) , в настоящее время не оправдала себя. Поэтому 
для дальнейшего у л у ч ш е н и я свойств ж а р о п р о ч н ы х сплавов ис-
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пользован новый подход — направленная к р и с т а л л и з а ц и я , позво. 
л я ю щ а я получать сплавы со столбчатой м и к р о с т р у к т у р о й , м 0 

нокристальные и эвтектические сплавы с весьма высокими СВОЙ. 
ствами . 

Применение для из готовления л о п а т о к направленно закристад . 
л и з о в а н н ы х сплавов дает в о з м о ж н о с т ь повысить р а б о ч у ю тем. 
пературу металла на 3 3 . . . 6 0 ° С , в результате чего расход воздуха 
на о х л а ж д е н и е м о ж е т быть с н и ж е н на 3 0 % с соответствующей 
экономией топлива на 1 % [ 1 3 5 ] . 

Вместе с тем процесс направленной к р и с т а л л и з а ц и и является 
более трудоемким и д о р о г о с т о я щ и м по сравнению с обычными 
методами л и т ь я , поскольку во-первых, е го осуществление конт­
ролируется гораздо большим числом параметров , которые д о л ж н ы 
в ы д е р ж и в а т ь с я с более высокой т о ч н о с т ь ю ; во-вторых, повыша­
ются требования к материалам, используемым в технологическом 
процессе, в частности к литейной керамике . У к а з а н н о е обсто­
ятельство* обусловило проведение работ , направленных на соз­
дание нового класса литейного о б о р у д о в а н и я , по у р о в н ю авто­
матизации и производительности значительно превосходящего 
литейные у с т а н о в к и с т а р о г о поколения . Использование т а к о г о 
оборудования позволяет резко удешевить процесс производства 
л о п а т о к с направленной с т р у к т у р о й . В частности , фирмой « П р а т т 
энд У и т н и » создана к р у п н а я а в т о м а т и з и р о в а н н а я у с т а н о в к а для 
литья л о п а т о к из сплавов P W A 1480 и P W A 1422 методом 
направленной к р и с т а л л и з а ц и и м о щ н о с т ь ю 50 000 л о п а т о к в год, 
п о з в о л я ю щ а я снизить их стоимость с 200 до 90 долларов за 
ш т у к у [ 1 3 6 ] . 

П о я в и л и с ь идеи осуществления направленной к р и с т а л л и з а ц и и 
в космосе, к о т о р а я м о ж е т дать значительный экономический 
эффект В этом случае отпадает необходимость в изготовлении 
и э к с п л у а т а ц и и д о р о г о с т о я щ е г о в а к у у м н о г о Оборудования, а за­
т р а т ы на д о с т а в к у в космос исходных материалов и на землю 
готовых лопаток в случае использования т р а н с п о р т н о г о косми­
ческого корабля могут о казаться не очень б о л ь ш и м и . 

Вместе с тем для у с п е ш н о г о применения ж а р о п р о ч н ы х спла­
вов , полученных методом направленной к р и с т а л л и з а ц и и , в к л ю ч а я 
и монокристальные, требуются дополнительные исследования. Не­
обходимо , в частности , разработать более эффективные методики 
для определения х а р а к т е р и с т и к термической усталости этих спла­
вов, а т а к ж е прочности и пластичности в различных направ ­
лениях (продольном и поперечном) а т а к ж е усовершенствовать 
методы н е р а з р у ш а ю щ е г о к о н т р о л я . 

I . СВЯЗЬ У С Л О В И Й Н А П Р А В Л Е Н Н О Й К Р И С Т А Л Л И З А Ц И И 
СО С В О Й С Т В А М И 

В настоящее время для получения отливок из ж а р о п р о ч н ы х 
сплавов со столбчатой и монокристальной с т р у к т у р о й использу­
ется метод направленной к р и с т а л л и з а ц и и , в соответствии с ко -

76 



f 0 pbiM расплав в литейной форме или тигле кристаллизуется 
в поле температурного градиента, направленного вдоль опреде­
ленной оси отливки, т е. в процессе кристаллизации создается 
ориентированный теплоотвод от фронта роста, обеспечивающий 
заданную направленность структуры. 

Процесс направленной кристаллизации жаропрочных сплавов 
цожет осуществляться различными способами: с использованием 
экзотермических смесей; плавным снятием мощности с нагре­
вателя, состоящего из нескольких зон; вытягиванием формы 
с кристаллизуемым сплавом из нагревателя, а т а к ж е вытягиванием 
формы из нагревателя с охлаждением ее в расплаве легкоплав­
кого металла. 

Первые отливки с направленной структурой были получены 
в конце 1950-х г г с применением экзотермических смесей [137 ] . 
Этот способ осуществляется следующим образом: вокруг внешней 
поверхности литейной формы размещают слой экзотермической 
смеси, толщина которого возрастает по высоте формы. С а м а 
форма размещается на водоохлаждаемом холодильнике. В ре­
зультате выделения тепла экзотермической смесью и интенсивного 
отвода тепла через холодильник осуществляется направленная 
кристаллизация сплава в форме. В настоящее время этот спо­
соб усовершенствован и используется для литья турбинных ло­
паток небольших размеров с направленной и монокристальной 
структурой [185] . Преимуществом его считается относительная 
простота оборудования и технологического процесса, в результате 
чего уменьшается стоимость получения отливки. Это нашло отра­
жение в названии процесса cLow-cost directional so l id i f i ca t ion*— 
дешевая (или экономичная) направленная кристаллизация. 

Следующим этапом развития технологии направленной крис­
таллизации явился способ, основанный на понижении мощности 
нагревателя, так называемый способ c P o w e r - d o w n » [ 1 3 7 ] . П о 
этому способу литейная форма помещается на водоохлажда­
емом холодильнике, служащем ее основанием, внутри нагрева­
теля, который разделен на несколько отдельно управляемых зон, 
расположенных друг над другом. Процесс направленной крис­
таллизации обычно проводится в вакууме. После заливки расплава 
в форму нижняя зона нагревателя выключается, а на остальных 
начинается 'плавное последовательное снижение мощности. 
Процесс контролируется термопарами, расположенными по вы­

соте формы. Этот способ обеспечивает температурный градиент 
10. . 1 5 ° С / с м и скорость кристаллизации 5 . 10 м м / ч , что 
недостаточно для получения качественных отливок с направ­
ленной структурой. И з - з а малых величин температурного 
градиента и скорости кристаллизации на поверхности отливки, 
в особенности в верхней ее части, появляются равноосные зерна — 
т а к называемая с полосчатость» или сструйная ликвация», пред­
ставляющая собой полосы из мелких равноосных зерен, располо­
женных вдоль отливки по направлению роста кристаллов 
(рис. 11, а) Они появляются на значительных расстоя-
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Рис. I I . Струйная ликвационная полосчатость при направлен»: 
таллизации жаропрочных сплавов: 
а — I : I ; б — при увеличении 300 

ниях от холодильника на у ч а с т к а х , где температурный г р -
и скорость к р и с т а л л и з а ц и и быстро у м е н ь ш а ю т с я , и по еде 
ю т собой дефектные области , характеризуемые не т о л ь к о 
чием равноосных зерен, но и к р у п н ы м и скоплениями эь 
ческой у ' - ф ^ з ы и карбидов , а т а к ж е повышенной порист 
(рис . I I б) 

Д л я устранения этих дефектов был применен способ нь 
ленной к р и с т а л л и з а ц и и , осуществляемый путем в ы т я г и в а н и и 
м ы , установленной на п о д в и ж н о м холодильнике , из нагрев 
[ 1 3 7 ] . П о д нагревателем устанавливается д и а ф р а г м а , у м е н -
щ а я теплоотвод через е го н и ж н и й срез. В результате 
гается более в ы с о к и й температурный градиент 20 . . .3u~ i * /< -
скорость к р и с т а л л и з а ц и и 25 . . . 30 с м / ч . Этот способ позво. 
получать качественные о т л и в к и с направленной и м о н о к р и о 
ной с т р у к т у р о й . 
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Н а у к а з а н н о м способе основана работа в ы с о к о п р о и з в о л и ™ , к 
ной установки для направленной кристаллизации фирмы « П п а т т 
знд У и т н и » , о которой было с к а з а н о выше. "Н<«тт 

Р а з р а б о т а н н ы й недавно процесс высокоскоростной направлен 
ной к р и с т а л л и з а ц и и , з а к л ю ч а ю щ е й с я в постепенном п о г р у ж е н и и 
формы в ж и д к и й металл с относительно низкой температурой 
плавления (в частности , в опытах фирмы «Пратт энд Уитни» 
в качестве ж и д к о г о металла использовалось олово) позволяет 
осуществить к р и с т а л л и з а ц и ю со скоростью 50. . . 100 с м / ч . Этот 
способ обеспечивает получение столбчатой с т р у к т у р ы по всей 
длине и во всех зонах л о п а т к и . Отмечено, что сплавы , отлитые 
методом высокоскоростной направленной кристаллизации , обла­
дают более высокой прочностью в поперечном направлении и 
большей пластичностью, чем сплавы, направленно закристалли ­
зованные обычным методом, меньшим разбросом механических 
свойств, л у ч ш и м сопротивлением усталости за счет уменьшения 
размеров микропор и частиц карбидов [139 ] . 

В настоящее время разработана интересная модификация 
способа высокоскоростной направленной кристаллизации , з а к л ю ­
ч а ю щ а я с я в том , что о х л а ж д е н и е формы производится в псев-
д о к и п я щ е м слое из о киси ц и р к о н и я и аргона. Этот способ обеспе­
чивает температурный градиет свыше 200°С /см и скорость крис­
таллизации на уровне 50 . . .800 с м / ч (для метода кристаллизации 
в ж и д к о м металле эти показатели соответственно составляют 
Ю 0 . . . 3 0 0 ° С / с м и 50 . . . 100 с м / ч ) т е. те ж е параметры направ­
ленной кристаллизации , но при этом он более экономичен и не тре­
бует необходимости использования в процессе плавки т а к и х чрез­
вычайно вредных для ж а р о п р о ч н ы х сплавов элементов, к а к оло­
во, свинец и др. [ 1 4 0 ] . 

Способы направленной кристаллизации с использованием ж и д -
кометаллического охладителя или псевдокипящего слоя могут 
быть особенно полезны при направленной кристаллизации эвтекти­
ческих сплавов, где получение заданной с т р у к т у р ы в о з м о ж н о 
при весьма высоких температурных градиентах. 

О б р а з у ю щ а я с я направленная структура и соответственно свой­
ства зависят не только от температурного градиента на фронте 
кристаллизации , но и от формы фронта. В опытах по иссле­
д о в а н и ю отливок ж а р о п р о ч н о г о сплава одного и то го ж е состава , 
но с различными типами с т р у к т у р —ячеистой , ячеисто-дендритной 
и дендритной (рис. 12) было показано , что дендритная с т р у к т у р а 
является более прочной и более пластичной, чем ячеистая струк ­
т у р а , что объясняется меньшей тенденцией к о б р а з о в а н и ю лег­
к о п л а в к и х фаз по границам зерен во время роста дендритов 
[ 1 4 1 ] . 

С дру гой стороны, при обеспечении плоского фронта крис­
таллизации (высокие температурные градиенты и низкие скорости 
перемещения формы) происходит бездендритное затвердевание, 
характеризующееся отсутствием ликвации и более б л а г о п р и я т н о й 
морфологией карбидных включений . Это приводит к п о в ы ш е н и ю 
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Жидкость Жидкость Жидкость Жидкость 

Рис. 12. Различные типы структур, получаемые при направленной кристалли­
зации жаропрочных сплавов: 
а—при плоском фронте кристаллизации; б—ячеистая; в— ячеисто-дендритная; г —денд­
ритная 

пластических х а р а к т е р и с т и к , усталостной прочности и к исчез­
новению поверхностных дефектов т и п а «струйной л и к в а ц и и » . Сле­
дует , о д н а к о , у к а з а т ь , что эти сведения н у ж д а ю т с я в допол­
нительной проверке , поскольку о б р а з у ю щ и е с я при медленной 
кристаллизации к а р б и д ы становятся весьма к р у п н ы м и . В резуль­
тате эффект дисперсионного к а р б и д н о г о упрочнения д о л ж е н быть 
н и ж е , а наличие непрерывной г р а н и ц ы большой п р о т я ж е н н о с т и 
« х р у п к а я » ф а з а / м а т р и ц а (в которой отсутствует с т р у к т у р н о е 
соответствие, наблюдаемое после направленной к р и с т а л л и з а ц и и 
эвтектических сплавов у — М С ) м о ж е т способствовать более ран ­
нему з а р о ж д е н и ю т р е щ и н ы и более быстрому ее р а з в и т и ю по 
у к а з а н н о й м е ж ф а з н о й границе . 

П р и направленном ж е затвердевании эвтектик плоский фронт 
кристаллизации обеспечивает гораздо более высокие свойства , 
чем ячеистый, т а к к а к о б р а з о в а в ш а я с я в этих условиях у п р о ч ­
н я ю щ а я фаза является менее дефектной (здесь под дефектностью 
понимается наличие ответвлений в волокнах или пластинах 
у п р о ч н я ю щ е й фазы — в местах ответвлений возникает поверх­
ность раздела, х а р а к т е р и з у ю щ а я с я некоторой к р и в и з н о й , что при ­
водит к повышенной диффузии и, следовательно, к с н и ж е н и ю ста­
бильности к о м п о з и ц и о н н о й с т р у к т у р ы ) Одновременно (в пределах 
в о з м о ж н о г о ) увеличение температурного градиента на фронте 
кристаллизации и скорости кристаллизации приводит к бла го ­
приятному изменению с т р у к т у р ы , з а к л ю ч а ю щ е м у с я в измельчении 
о б р а з у ю щ и х с я фаз и ( к а к следствие этого) к п о в ы ш е н и ю проч­
ностных свойств . 

У п р а в л я т ь механическими свойствами сплавов м о ж н о не толь­
к о с п о м о щ ь ю изменения параметров направленной кристалли ­
з а ц и и , но и путем ре гулирования состава сплавов в различных 
частях о т л и в к и . Требования к свойствам материала пера и з а м к а 
л о п а т к и разные: перо д о л ж н о иметь х о р о ш у ю длительную проч­
ность и пластичность при высоких температурах , а т а к ж е высо­
к у ю термостойкость ; з а м о к д о л ж е н иметь в ы с о к у ю прочность и 
пластичность , а т а к ж е усталостную прочность при более н и з к и х 
температурах . Предлагается [ 7 8 ] сначала осуществлять нлправ-
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ленную к р и с т а л л и з а ц и ю одного сплава , наиболее оптимального 
для з а м к о в о й части л о п а т к и , затем в конце к р и с т а л л и з а ц и и замка 
на ж и д к у ю поверхность этого сплава выливать д р у г о й сплав 
оптимальный для пера, и осуществлять к р и с т а л л и з а ц и ю д а л ы и е ' 
Этим методом была получена рабочая л о п а т к а т у р б и н ы и з 

двух ж а р о п р о ч н ы х сплавов . 

2. О С О Б Е Н Н О С Т И С Т Р У К Т У Р Ы И СВОЙСТВА Н А П Р А В Л Е Н Н О 
З А К Р И С Т А Л Л И З О В А Н Н Ы Х С П Л А В О В 

П р е и м у щ е с т в а сплавов с направленной с т р у к т у р о й на примере 
сплава M A R М 2 0 0 достаточно х о р о ш о иллюстрируются данными, 
приведенными в табл . 17 В таблице представлены результаты 
измерений свойств ж а р о п р о ч н о г о сплава M A R М 2 0 0 в направ­
лении роста кристаллов . Это направление совпадает с направ­
лением действия основной силовой н а г р у з к и в лопатке и по­
этому представляет наибольший интерес. 

Необходимо обратить внимание на следующее обстоятель­
ство: направленная к р и с т а л л и з а ц и я обеспечивает существенное 
повышение работоспособности никелевых ж а р о п р о ч н ы х сплавов, 
при этом наиболее высокий эффект достигается при использо­
вании сплавов с монокристальной с т р у к т у р о й . 

С п л а в ы с монокристальной с т р у к т у р о й л у ч ш е сопротивляются 
высокотемпературной газовой к о р р о з и и , что объясняется отсут­
ствием у них г р а н и ц зерен, с которых начинается окисление. 
Эти сплавы могут иметь значительно л у ч ш и е в ы с о к о т е м п е р 3 ' 
турные свойства вследствие появляющейся в о з м о ж н о с т и моди­
фикации состава за счет исключения (или резко го с н и ж е н и я 
с о д е р ж а н и я ) элементов, вводимых для упрочнения г р а н и ц зерен 
и, к а к правило , заметно с н и ж а ю щ и х температуру плавления , 
т а к и х , к а к у глерод, ц и р к о н и й и бор. 

Н а п р а в л е н н о закристаллизованные сплавы имеют значительно 
л у ч ш у ю стойкость к термической усталости , к о т о р а я м о ж е т б ы т ь 

в 10 раз выше, чем у сплавов , полученных обычными метода* * 4 

литья . В условиях термоциклирования ( Ю 4 5 . . . 3 1 0 ° С ) при дли ­
тельности одного цикла 360 с время до появления первой т р е " 
щ и н ы на образцах из сплава M A R М 2 0 0 увеличивается с Н> * 
20 ч (для материала с равноосной с т р у к т у р о й ) до 5000. . .6000 4 

(для образцов с направленной с т р у к т у р о й ) . 
Более высокие термоусталостные свойства направленно * я 

кристаллизованных сплавов объясняются в значительной м*'Р 
анизотропией модуля у п р у г о с т и . К а к известно, величина т«'Р 
мических н а п р я ж е н и й определяется следующей зависимост!» 1 

а т = £ а Д Г / 1 ц ) , 

где Е модуль у п р у г о с т и , а — к о э ф ф и ц и е н т термического р ' | ^ 
ширения , Д Т — перепад температур , ц — к о э ф ф и ц и е н т П у а с с о ' ^ 

П р и направленной кристаллизации ж а р о п р о ч н ы х сплавов . 
счет к о н к у р е н т н о г о роста зерен различной ориентации устанав^ 
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Таблица 17 
Срок службы при испытаниях на длительную прочность жаропрочного сплава с равноосной и направленной структурами 

(столбчатой и моиокрнствльиой) | 8 4 | 

Метод литья и структура сплава 

Свойства при испытании на длительную 
прочность при 760°С и нагрузке 700 МПа 

Свойства при испытании на длительную 
прочность при 980°С и нагрузке 210 МПа 

Метод литья и структура сплава 
Срок 

службы, ч 
Удлине­
ние. % 

Ползучесть, 
мм/(мм/ч) 

Срок 
службы, ч 

Удлине­
ние, % 

Ползучесть, 
мм/(мм/ч) 

Обычный метод литья, равноосная 4.9 0.45 70 • 10~ 5 35,6 2.6 23,8 • 10~ 5 

структура 
Направленная кристаллизация, стол­ 366 12.6 14.5 • 1 0 " s 67,0 23.6 25.6 • Ю " 5 

бчатая структура с 
Направленная кристаллизация, мо­ 1914 14.5 2.2 • I 0 " s 107,0 23,6 16.1 • 1 0 ~ 5 

нокристальная структура 



вается преимущественная кристаллографическая о р и е н т а ц и я 
- < 1 0 0 > - , и м е ю щ а я н а и б о л ь ш у ю скорость роста в перпендикуляр ­
ном фронту направлении . К р и с т а л л о г р а ф и ч е с к а я ориентация 
- < 1 0 0 > характеризуется наименьшими значениями модуля у п ­
ругости ( £ 2 0 о « 1 4 10 4 М П а против 2 3 - Ю 4 М П а д л я равно­
осной с т р у к т у р ы ) П о с к о л ь к у уровень термических н а п р я ж е н и й 
пропорционален модулю упру гости ( к а к видно из приведенной 
выше формулы) это означает что один и тот ж е перепад темпе­
ратур вызовет появление б о л ь ш и х термических н а п р я ж е н и й в 
сплавах с равноосной с т р у к т у р о й по сравнению с н а п р а в л е н н о й , 
имеющей к р и с т а л л о г р а ф и ч е с к у ю о р и е н т а ц и ю , б л и з к у ю к у к а з а н ­
ной в работе [ 3 9 ] . 

С п л а в ы с направленной с т р у к т у р о й имеют более высокие 
пластические свойства в продольном направлении (более 5 % 
против 3 % для сплавов с равноосной с т р у к т у р о й ) В поперечном 
направлении их пластичность н и ж е и находится на уровне , х а р а к ­
терном для сплавов , полученных о б ы ч н ы м и методами л и т ь я , 
2 % О д н а к о для сплавов с монокристальной с т р у к т у р о й она 
остается т а к о й ж е высокой ( ~ 5 % ) 

Проведенные исследования скорости распространения уста ­
лостной т р е щ и н ы при высоких температурах п о к а з а л и , ч то в 
направлении, перпендикулярном направлению к р и с т а л л и з а ц и и , 
усталостная т р е щ и н а распространяется значительно медленнее, 
чем в сплаве с равноосной с т р у к т у р о й ; особенность ее р а з в и т и я 
заключается в появлении многочисленных б о к о в ы х ответвлений . 
О д н а к о при к о м н а т н о й температуре амплитуда д е й с т в у ю щ и х по­
роговых н а п р я ж е н и й , необходимых для возникновения и р а з в и т и я 
трещины в сплаве с направленной с т р у к т у р о й , н и ж е , чем с р а в ­
ноосной [ 1 4 2 ] . Т а к и е значительные преимущества направленно 
закристаллизованных сплавов при э к с п л у а т а ц и о н н ы х температу ­
рах о б ъ я с н я ю т с я следующим образом . 

1 К а к известно, основные силовые н а г р у з к и в л о п а т к а х г а ­
зовых турбин действуют в продольном направлении . В них пре­
обладает разрушение по г р а н и ц а м зерен, п е р п е н д и к у л я р н ы м оси 
п р и л о ж е н н ы х н а п р я ж е н и й . Отсутствие поперечных г р а н и ц зерен 
в сплавах с направленной с т р у к т у р о й обеспечивает существенное 
повышение их долговечности в условиях длительного высокотем­
пературного воздействия на грузок . Более высокие термоусталост ­
ные свойства сплавов с направленной с т р у к т у р о й обусловлены 
не только их б л а г о п р и я т н о й преимущественной кристаллографи 
ческой ориентацией , но т а к ж е и отсутствием поперечных г р а н и ц 
зерен, я в л я ю щ и х с я з а р о д ы ш а м и образования т р е щ и н . И м е н н о 
этой особенностью направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х сплавов 
объясняется повышение продольных пластических свойств , ибо 
г р а н и ц ы зерен, с о д е р ж а щ и е различные у п р о ч н я ю щ и е их выде­
ления (в своем большинстве малопластичные) представляют 
собой тот элемент с т р у к т у р ы , который ответствен за более 
н и з к у ю пластичность сплавов , отлитых о б ы ч н ы м методом. 
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2. П р и направленной кристаллизации возникает особая с т р у к . 
т у р а , н а п о м и н а ю щ а я к о м п о з и ц и о н н у ю . В работе [ 1 4 3 ] у казыва -
ется , что более высокие свойства направленной с т р у к т у р ы по 
сравнению с равноосной о б ъ я с н я ю т с я наличием столбчатой эв­
тектической у ' - ф а з ы и продольным расположением карбидов 
М 6 С . О д н а к о вряд ли это объяснение является достаточно пол­
н ы м , поскольку , во-первых, с его п о м о щ ь ю м о ж н о скорее объ­
яснить увеличение пластичности в продольном направлении , а 
во -вторых , оно не объясняет полученные в эксперименте [141 ] 
результаты, п о к а з ы в а ю щ и е , что дендритная с т р у к т у р а является 
более прочной , чем ячеистая , хотя при этой с труктуре эвтек­
тическая у ' - ф а з а т а к ж е столбчатая и к а р б и д ы расположены 
продольным образом . К р о м е то го , еще более прочными о к а з ы ­
ваются монокристаллы , хотя они имеют во многом сходную 
с т р у к т у р у . 

П о - в и д и м о м у , повышение свойств (прочностных и пластичес­
к и х ) м о ж н о объяснить не т о л ь к о наличием ориентированно рас­
п о л о ж е н н ы х выделений эвтектической у ' - ф а з ы и карбидов , но 
и возникновением при направленной к р и с т а л л и з а ц и и про­
дольного дендритного к а р к а с а , с в я з ы в а ю щ е г о матрицу В работе 
[ 6 8 ] п о к а з а н о , что при длительном высокотемпературном нагру -
ж е н и и монокристалла- сплава Ж С 6 У т р е щ и н ы в о з н и к а ю т в меж­
дендритных объемах. Следовательно, междендритные области име­
ют относительно м е н ь ш у ю прочность , чем сами дендритные ветви. 

У к а з а н н ы е особенности с т р у к т у р ы направленно закристаллизо ­
в а н н ы х сплавов обусловливают ветвящийся характер распрост­
ранения в них поперечной усталостной т р е щ и н ы при высоких 
температурах , что существенно замедляет скорость ее развития . 

3. М о р ф о л о г и я о б р а з у ю щ и х с я при направленной кристаллиза ­
ции фаз оказывается более б л а г о п р и я т н о й . Отмечено, что в 
направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х сплавах форма мелкодиспер­
сных выделений у ' - ф а з ы близка к сферической [ 1 4 3 ] , а образу­
ющиеся в них к а р б и д ы наряду с морфологией типа « к и т а й с к и х 
иероглифов» имеют и о к р у г л у ю форму [ 107 ] . 

Изучение анизотропии удлинения различных зерен ( С . Т К и -
ш к и н , Н . Е. К а р с к и й , Г И . Соболев) деформированного сплава 
Э И 4 3 7 п о к а з а л о , что при статистически среднем удлинении, об­
р а з ц а , равном в целом 1 3 % , удлинения в различных зернах 
составляли от 6 до 2 3 % , при этом ни одно зерно не удлинилось 
на 1 3 % (исследование проводилось методом микросеток ) Раз ­
рушение при ползучести , идущее по г р а н и ц а м зерен разной 
пластичности , не м о ж е т не зависеть от локальных свойств (плас­
т и ч н о с т и , модуля у п р у г о с т и ) с т ы к у ю щ и х с я зерен. К с о ж а л е н и ю , 
вопросы микродеформации не получили достаточного освещения 
в литературе. 
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3. СОСТАВЫ И СВОЙСТВА С П Л А В О В С Н А П Р А В Л Е Н Н О Й С Т Р У К Т У Р О Й 

П р е и м у щ е с т в а , обеспечиваемые направленной к р и с т а л л и з а ц и ­
ей, явились причиной а к т и в и з а ц и и работ связанных с созданием 
сплавов, специально предназначенных для л и т ь я с п о м о щ ь ю 
этого прогрессивного технологического процесса. Если раньше 
для направленной кристаллизации использовались наиболее ж а ­
ропрочные с п л а в ы , созданные применительно к о б ы ч н ы м методам 
литья , то в дальнейшем были разработаны их м о д и ф и к а ц и и , 
а в настоящее время м о ж н о говорить о специальном направлении 
по созданию сплавов с ориентированной столбчатой и моно­
кристальной с т р у к т у р а м и , что является свидетельством достиг ­
нутых к р у п н ы х успехов и б о л ь ш о г о интереса к работам в этом 
плане. 

Составы и свойства разработанных применительно к л и т ь ю 
методом направленной кристаллизации сплавов приведены в 
табл. 18 и 19. Б о л ь ш и н с т в о из этих сплавов — о п ы т н ы е , свиде­
тельствующие скорее об интенсивных работах в данном направ ­
лении. С п л а в ы P W A 1422, P W A 1409 и P W A 1480 у ж е исполь­
зуются в промышленности для из готовления рабочих и сопловых 
лопаток газовых турбин [ 1 4 4 ] . Сплав P W A 1480 не требует до­
бавок г а ф н и я , у глерода , бора и ц и р к о н и я для упрочнения гра ­
ниц зерен. Взамен этих элементов д о п у с к а ю т с я д о б а в к и 1 2 % 
тантала , который повышает стойкость сплава к о кислению, а 
т а к ж е сопротивление ползучести . К р о м е того , д о б а в к а тантала 
способствует о б р а з о в а н и ю подслоя из чистой б к и с и а л ю м и н и я 
при нанесении на л о п а т к и п о к р ы т и й для з а щ и т ы их от о кисления . 
Начинается освоение в промышленности сплава Rene 150 [ 1 3 6 ] . 

Совместный анализ состава и свойств сплавов с направленной 
с т р у к т у р о й показывает , что совершенствование материалов этой 
г р у п п ы осуществляется следующими п у т я м и : 

уменьшением доли к а р б и д н о г о упрочнения ( сплавы Rene 125, 
Rene 150) или полным отказом от него ( сплавы 122, 133) 

почти обязательным введением в составы сплавов т а к и х ост­
родефицитных и сравнительно мало п р и м е н я в ш и х с я раньше эле­
ментов, к а к т а н т а л , рений и д а ж е рутений . 

У к а з а н н ы е особенности л е г и р о в а н и я , к а к говорилось ранее, 
объясняются тем, что к а р б и д ы в основном у п р о ч н я ю т г р а н и ц ы 
зерен, а поскольку в направленно з а к р и с т а л л и з о в а н н ы х сплавах 
имеются только продольные г р а н и ц ы ( с толбчатая с т р у к т у р а ) 
или они отсутствуют совсем ( м о н о к р и с т а л л ы ) то роль карбидов 
в упрочнении становится иной ; это с о о б р а ж е н и е относится ко 
всем элементам, вводимым в сплавы для упрочнения границ 
зерен, в частности к бору ц и р к о н и ю , и т т р и ю , Р З М . 

Присутствие в сплавах в заметных количествах тантала и 
рения говорит о том , что .именно в материалах с направленной 
с т р у к т у р о й данные элементы вносят наиболее эффективный вклад 
в упрочнение. 
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Составы сплавов для направленной кристаллизации 

Марка сплава 
Массовая доля легирующих элементов. % 

Марка сплава 
С Сг Co AI Ti Мо W Nb Hf Та Zr V Si Другие элементы 

Сплавы со столбчатой структурой 

PWA 1422 0,15 9.0 10.0 5.0 2.0 12,5 1.0 2.0 0.05 0,015 В 
(MAR М200 + 

+ НТ) 
Сплав 122 5.4 3.5 12.7 — 1.0 — 2,2 5,5 1.0 Re 
Сплав 133 5.4 3,5 12.7 — — — — 2,2 5.5 1.5 Re; 0.5 Rh 
Rene 125 0,1 8.9 10.0 4.7 2.4 1.9 6.8 < 0 , 1 1.5 3,8 0.04 < 0 . 1 0.1 0.016 В; 

Rene 150 
0.1 M n ; 0.1 Fe 

Rene 150 0.06 5.0 10.0 5.5 1.0 5.0 — 1.5 6,0 0.02 2,2 3.0 Re; 0.02 В 
MAR М247 0.15 8.5 10.0 5.5 1.0 0.7 10.0 1.4 3,5 0.05 — — 0.015 В 

Сплавы с монокристальной структурой 

PWA 1409 0.13 9.0 10.0 5.0 2.0 12.0 1.0 
(монокристаль­

ный вариант 
MAR М200) 
PWA 1480 — 9.0 10.0 5.0 2.0 — 1.0 (W + Ta) = 12 

NASA 1R100 9.0 — 5.7 1.2 1.0 10.5 ___ 3,5 
(W + Ta) = 12 

Сплав 454 10.0 5.0 5.0 1.5 4.0 12.0 
Сплав 203E 5.2 — 5.4 1.1 2.0 5,0 — 6.4 — 0.4 3.0 Re 

Таблица 18 

Источник 

[131] 

|79| 
[79| 

[ I45 | 

[146) 
[ I 38 | 

(84) 

| I36) 
[ I 3 8 | 
[80| 
[81] 



Таблица 19 
Свойства сплавов с МВР ров дев вой структурой 

Марка сплава 
Пределы длительной прочности оюо (МПа) 

при температуре (°С) 
Пределы длительной прочности оюм 

при температуре (°С) 
(МПа) 

Источник Другие прочностные 
свойства (МПа) 

760 800 900 1000 1100 760 800 900 1000 1100 

Другие прочностные 
свойства (МПа) 

Сплавы со столбчатой структурой 

PWA 1422 
(MAR М 2 0 0 + Н Г ) 

Сплав 122 

Сплав 133 

Rene 125 

Rene 150 

MAR М247 

492 
(871°С, 
56 ч) 

41 

420 
(204 ч) 

420 
(895°С, 
234 ч) 

230 
(975°С) 

246 
(982°С, 
184 ч) 

246 
(982°С. 
180 ч) 

245 
(982 
° С ) 
210 
(982 
°С) 

65 

210 
(880°С, 
500 ч) 

210 
(945°С, 
5000 ч) 

112 
(982°С) 

160 
(982 
°С) 

[81. 147] 

179J 

|791 

[1481 

[82, 1481 

11381 

° f ° * = 1 1 0 0 

< ? ' = 9 5 6 
—650* 

<гГ = 1 1 2 0 
660* 

аол = 9 0 0 

Сплавы с монокристальной структурой 

PWA 1409 
(монокристал ьный 

вариант 
MAR М200) 

21 
(980°С) 

70 
(1914 

ч) 

184J 



Продолжение табл. 19 

Марка сплава 
Пределы длительной прочности оюо (МПа) 

при температуре (°С) 
Пределы длительной прочности оюов(МПа) 

при температуре (°С) Источник Другие прочностные 
свойства (МПа) Марка сплава 

760 800 900 1000 1100 760 800 900 1000 1100 
Источник Другие прочностные 

свойства (МПа) 

PWA 1480 
NASA I R 1 0 0 

Сплав 454 

Сплав 203Е 

770 
(475 
ч) 

на 25°С 

492 
(871°С. 
161 ч) 

492 
(871°С, 
389 ч) 

выше» че! л у PWA 

210 
(982°С, 
240 ч) 

253 
(982°С. 
264 ч) 

1422 

670 
(1200 

ч) 

100 
(1093 
°С) 

11491 
(138] 

Ц57) 

(158) 



Таблица 20 
Свойства сплава Ж С в У с направленной структурой | 4 0 | 

Направление приложен­
ных нагрузок 

Предел длительной прочности 
(/ = 975 вС, о = 260 МПа) Свойства при 20*С Направление приложен­

ных нагрузок 
| * % * % о, МПа о % * % 

Крупностолбчатая структура 

Продольное 
Поперечное 

64 
34 

18 
4 

27 890 
870 

3.6 
2.8 

4.8 
3.5 

Тонкостолбчатая структура 

Продольное 
Поперечное 

31 
12 

10 
1.4 

21 
2.7 

1040 
1030 

10 
9 

13 
14 

Таблица 21 
Средине значения пределов длительной прочности сплава Ж С в У 

с направленной структурой | 6 6 | 

Температура, °С 
Пределы длительной прочности, МПа 

Температура, °С 
0100 01000 О Ю ООО 

900 
982 
1000 
1050 

370 (420*) 
230 

185 (200*) 
135 

255 
140 

85 

165 (05ооо=19О) 

75 ( 0 5 0 0 0 = 8 5 ) 

Отдельные плавки (переплавы) 

Указанное справедливо не только для сплавов с традици­
онным т /т ' -дисперсионным упрочнением, но т а к ж е и для сплавов 
интерметаллидного (на основе соединения N 1 3 A I ) класса. К ним 
относятся сплавы 122 и 133 с особо высоким содержанием алю­
миния. Известно, что сплавы этой группы, обладая достаточной 
жаропрочностью в области температур выше 1100°С и имея 
весьма высокий уровень жаростойкости, значительно уступают 
сплавам с дисперсионным у / т ' у п р о ч н е н и е м в долговечности рабо­
ты при эксплуатационных температурах 800 ... 1050°С. Легирова­
ние интерметаллидных сплавов танталом, рением и рутением, 
а т а к ж е отливка их методом направленной кристаллизации обес­
печивают уровень свойств этих материалов при температурах 
900 . . . 1000°С, соизмеримый со свойствами сплавов P W A 1422, 
Rene 150 и др. , что позволяет по-новому оценивать перспективы 
применения подобных сплавов в Г Т Д . 

Сравнение свойств отечественного серийного сплава Ж С 6 У 
с направленной структурой (табл. 20 и 21 ) с серийными спла-
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вами P W A 1422 и P W A 1409 (в этих сплавах отсутствуют тантал 
и рений) показывает, что он не уступает и д а ж е превосходит 
их по долговечности при температуре 9 7 5 ° С . 

Г л а в а 7 Э В Т Е К Т И Ч Е С К И Е С П Л А В Ы С Н А П Р А В Л Е Н Н О Й 
С Т Р У К Т У Р О Й 

Успехи в разработке технологии направленной кристаллизации, 
а т а к ж е в изучении диаграмм состояния различных систем обес­
печили решение еще одной важной задачи получения эвтектик 
с ориентированной структурой, представляющих собой естествен­
ные композиционные материалы. Следует, однако, заметить, что 
если исследования, связанные с созданием композиционных ма­
териалов для использования при невысоких температурах, ока­
зались настолько успешными, что их результаты нашли широкое 
применение на практике, то работы по созданию композици­
онных материалов, предназначенных для высоких температур, 
еще существенно не продвинулись. Основная трудность, которую 
необходимо здесь преодолеть, заключается в разработке надежных 
способов предотвращения взаимодействия на границе сматрица — 
упрочнитель», которое при высоких температурах в условиях 
резкой активизации диффузионных процессов является одним из 
наиболее важных факторов, ограничивающих работоспособность, 
таких материалов. 

В естественных композиционных материалах—эвтектиках, 
представляющих собой термодинамически равновесные системы, 
вопросы взаимодействия на межфазных границах хотя и оста­
ются достаточно важными, все ж е имеют гораздо меньшую зна­
чимость, поскольку их структура характеризуется большей ста­
бильностью в условиях воздействия тепловых и силовых нагрузок 
по сравнению со структурой искуственных композиционных ма­
териалов. Установлено, что направленно закристаллизованные 
эвтектики могут успешно работать в тех условиях, в которых 
работают лопатки Г Т Д . П р и этом температурный уровень их 
работы может быть гораздо выше (композиционная структура 
направленных эвтектик, обеспечивающая их работоспособность, 
сохраняется практически вплоть до плавления, в то время как 
дисперсионный механизм упрочнения в жаропрочных никелевых 
сплавах не реализуется при растворении в у-матрице частиц 
у' -фазы в интервале температур на 200 . . . 300°С ниже темпера­
туры плавления) 

В настоящее время считается, что на основе направленных 
эвтектик могут быть созданы материалы с рабочей температурой 
до 1100°С и выше, в то время как сплавы с направленной 
кристаллизацией могут надежно работать до температур 1000... 
1030°С. 

Первые результаты, полученные при исследовании жаропроч­
ных эвтектических сплавов с направленной структурой, явились 
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основой для широкого развертывания фронта работ в этом на­
правлении. Были изучены эвтектики р а з л и ч н о г о типа, в которых 
упрочняющая фаза выделяется либо в форме волокон, либо 
в виде пластин, а матрица представляет собой или однородный 
твердый раствор, или твердый раствор с дисперсионным упроч­
нением. 

Значительную роль в создании жаропрочных эвтектических 
сплавов сыграло изучение диаграмм состояния соответствующих 
систем советскими учеными [69] . 

Направленная кристаллизация э в т е к т и к связана с двумя важ­
ными особенностями: необходимостью обеспечения плоского фрон­
та кристаллизации (для осуществления* которого, как известно, 
требуются высокие градиенты температур и низкие скорости вы­
тягивания) и вытекающей из этого длительностью процесса, в ре­
зультате чего значительно увеличивается время взаимодействия 
расплава с формой. Указанные обстоятельства обусловили прове­
дение работ, направленных на повышение скорости роста эвтектик 
и разработку материала форм и с т е р ж н е й , не взаимодействующих 
с жидким металлом в процессе направленной кристаллизации 
эвтектических сплавов. 

1. И С С Л Е Д О В А Н И Я И РАЗРАБОТКА Э В Т Е К Т И Ч Е С К И Х 
Ж А Р О П Р О Ч Н Ы Х С П Л А В О В 

Работы по созданию жаропрочных сплавов на основе направ­
ленных эвтектик были связаны с решением многих новых вопросов 
физики металлов, в частности с изучением механизма за роды -
шеобразования при направленной кристаллизации эвтектик и сов­
местного роста фаз, с исследованием стабильности их структур 
при высоких температурах, механизма сфероидизации волокон, 
стержней или пластин упрочняющей фазы и разрушения при 
различных условиях воздействия температур , напряжений и окру­
ж а ю щ е й среды, а т а к ж е других проблем, достаточно полно 
обобщенных в работах [53, 67 , 70]. 

В это ж е время была проведена работа , связанная с поис­
ками составов и изучением свойств различных эвтектических 
систем, перспективных для использования во м н о г и х областях 
техники, в том числе представляющих интерес в качестве основы 
жаропрочных сплавов. Результаты э т и х исследований, включаю­
щие 221 перспективную эвтектическую Композицию, систематизи­
рованы в работе [67 ] . 

Применительно к проблемам создания высокотемпературных 
конструкционных материалов, в п е р в у ю очередь для лопаток 
Г Т Д , наиболее глубоко изучались следующие эвтектические систе­
мы: у — М С , у ' — 6 и у/у'—б, у/у'—1ЛС% у / у ' — О . 

Системы у — М С , у'—6 и у/у'—Ь я в л я ю т с я эвтектиками первого 
поколения. Среди эвтектик этой г р у п п ы широко исследовались 
сплавы Cotac 3, Cotac 33 , С о — С г 7 С 3 , N i 3 A I — N i 3 N b , ( N i — 
C r / N i 3 A I ) — N i 3 N b . Сплавы Cotac 3 и Cotac 3 3 (рис. 13) 
представляет собой эвтектику, состоящую из пластичной матрицы 
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Рис. 13. Микроструктура сплава Cotac3 в про­
дольном направлении при увеличении 1000 

на основе кобальта , у п р о ч н е н н у ю волокнами монокарбида Т а С . 
Эти материалы имеют высокий уровень свойств при температурах 
более 1000°С. Т а к , предел 1000-часовой длительной прочности 
при 1100°С сплава Co tac 3 составляет 100 М П а , а сплава 
Cotac 33 155 М П а [ 1 5 1 ] . О н и имеют в ы с о к у ю у д а р н у ю вязкость 
при испытаниях образцов с надрезом. 

О д н а к о сплавы этой системы имеют следующие недостатки , 
не позволяющие рассчитывать на успешное применение их в 
качестве материала л о п а т о к : 

при температурах 800 900°С сплавы Co tac 3 и Cotac 33 по 
своим механическим свойствам у с т у п а ю т в ы с о к о ж а р о п р о ч н ы м 
литейным никелевым с п л а в а м ; 

растворимость монокарбида Т а С в кобальтовой матрице весьма 
значительно меняется при изменении температуры, что является 
главной причиной изменения морфологии у п р о ч н я ю щ и х волокон 
и их преждевременного р а з р у ш е н и я при термоциклировании . 
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Рис. 14. Микроструктура направленно закристалли­
зованного эвтектического сплава N i 3 Al — N i , Nb при 
увеличении 500 

н а п р а в л е н н ы е эвтектики С о — С г 7 С з по у р о в н ю ж а р о п р о ч ­
ности незначительно п р е в ы ш а ю т свойства л у ч ш и х никелевых спла­
вов с дисперсионным упрочнением и уступают эвтектическим 
плавам д р у г и х систем. Некоторое улучшение сопротивления пол­

зучести этих сплавов достигается при микролегировании их гаф-
1ием и танталом [ 1 5 2 ] . 

Значительный интерес был проявлен к эвтектикам на основе 
ПзА1—NiaNb (рис. 14) и м е ю щ и м в ы с о к и й уровень прочностных 
усталостных свойств , а т а к ж е термостойкость во всем интервале 

. к сплуатационных температур . О д н а к о их н и з к а я коррозионная 
БОЙКОСТЬ и особенно н и з к а я пластичность явились припи­
ш и р а з р а б о т к и эвтектических сплавов ( N i — С г / № з А 1 ) — 
Пз1МЬ, с т р у к т у р а которых представляет собой чередующиеся 
ластины х р у п к о й 6-фазы ( N i a N b ) с пластичной матрицей , 
остоящей из v - твердого раствора и дисперсных частиц 
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у ' - ф а з ы . В результате пластичность несколько возросла, хотя 
ж а р о п р о ч н о с т ь снизилась . 

Были изучены температурно-временные условия кристаллиза ­
ц и и , необходимые для получения требуемой к о м п о з и ц и о н н о й 
с т р у к т у р ы эвтектических сплавов ( N i — C r / N i 3 A I ) — N i a N b . П о к а ­
з а н о , что система у / у ' — б имеет весьма высокое сопротивление рас­
пространению усталостной т р е щ и н ы , обусловленное эффектами 
расслоения в вершине т р е щ и н ы , наблюдаемыми преимущественно 
по продольным г р а н и ц а м зерен и частично вдоль поверхности 
раздела пластин [ 1 5 3 ] . 

П р и испытаниях эвтектик у / у ' — б в среде водорода было 
о б н а р у ж е н о с н и ж е н и е пределов прочности при р а с т я ж е н и и , отно­
сительного удлинения и с у ж е н и я , причем в наибольшей степени 
на образцах с надрезом [ 1 5 4 ] . 

И з эвтектического сплава у / у ' — б состава N i — 2 0 N b — 2 , 5 A I — 
6 С г методом направленной кристаллизации были у с п е ш н о от­
л и т ы различные сплошные и полые рабочие и сопловые л о п а т к и 
т у р б и н . П р и испытании прочность образцов , вырезанных из про­
филей этих л о п а т о к , была выше прочности сплава P W A 1 4 2 2 
[ 1 5 5 ] . Л о п а т к и из сплавов у / у ' — б в 1976 г прошли успешные 
испытания на двигателях [ 1 4 4 ] . 

К эвтектическим сплавам второго поколения , интенсивно изу­
чаемым в настоящее время и с ч и т а ю щ и м с я реальными к а н д и ­
д а т а м и для применения в перспективных двигателях 1980 — 
1990-х г г . , относятся материалы систем у / у 7 — М С и у / у ' — а . 

Среди эвтектик у / у ' — М С наиболее ш и р о к о исследуются 
сплавы типа N i t a c 13 и Co tac 74 — эвтектические спла­
в ы , состоящие из никелевой у - м а т р и ц ы , упрочненной дисперсными 
у ' - выделениями , и волокон монокарбидов на основе Т а С или 
N b C . 

С п л а в N i t a c 13 и его модификации представляют собой на­
правленно закр и с т а ллизованны е эвтектические к о м п о з и ц и и у / у — 
Т а С . И з них мо гут быть изготовлены л о п а т к и , способные работать 
при температурах до 1065°С. 

В сплавах типа N i t a c 13, т а к ж е к а к и во всех эвтектических 
к о м п о з и ц и я х у / у ' — М С , реализуются два механизма у п р о ч н е н и я : 
дисперсионное у ' - упрочнение , эффективно работающее при сред­
них температурах , и композиционное « м а т р и ц а — в о л о к н а М С » , 
обеспечивающее у п р о ч н я ю щ е й эффект вплоть до предплавильных 
температур . У к а з а н н ы е особенности определили значительные 
преимущества материалов д а н н о г о класса . 

Сплав N i t a c 13 имеет превосходные показатели длительной 
прочности , пластичности и усталости , значительно п р е в ы ш а ю щ и е 
соответствующие характеристики литейных ж а р о п р о ч н ы х никеле­
вых сплавов с направленной с т р у к т у р о й . Вместе с тем стойкость 
к окислению этого сплава (в нем содержится 5 , 6 % ванадия ) 
д а ж е при наличии з а щ и т н ы х п о к р ы т и й , термостойкость и проч­
ностные свойства при наиболее высоких температурах с ч и т а ю т с я 
недостаточными. В связи с этим были разработаны его различные 
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модификации, в определенной мере устраняющие те или другие 
недостатки. В частности, в сплаве Ni tac 3-116А содержание ва­
надия снижено до 4 , 2 % , а алюминия увеличено с 5,4 до 6 , 5 % 
В результате достигнуто не только повышение потенциальной 
рабочей температуры, но при этом существенно возросла стой­
кость сплава к высокотемпературной газовой коррозии. 

В сплаве Cotac 74 (рис. 15) матрица, состоящая из 
никелевого сплава у/у' упрочнена волокнами N b C . Сплавы Co­
tac 74 и его модификации отличаются очень высокой термостой­
костью, что делает их особенно пригодными для лопаток газовых 
турбин, работающих в условиях многократных нагревов. Наиболее 
совершенная композиция сплавов этого типа Cotac 744 обеспечи­
вает работоспособность материала в течение 1000 ч (нагрузка 
150 М П а ) при температуре 1045°С (табл. 2 2 ) , что значительно 
превышает соответствующие показатели для большинства других 
эвтектик и наиболее жаропрочных промышленных литейных нике­
левых сплавов [151] . 

Достигнутое увеличение скоростей кристаллизации сплава 
Cotac 744 с 12 до 16 м м / ч позволило не только повысить 
производительность процесса, но и увеличить долговечность при 
высоких температурах в 2 раза за счет измельчения образу­
ющихся при кристаллизации волокон карбида N b C и соответ­
ственно увеличения их количества (при той ж е суммарной объ­
емной доле) Указывается [157] ; что небольшие добавки иттрия 
в этих сплавах, по-видимому улучшают сопротивление ползучес­
ти , а т а к ж е значительно повышают коррозионную стойкость. 

Установлено, что в сплавах этого типа волокна карбида N b C 
при высокотемпературном нагружении могут частично превра­
щаться в сферический карбид С г 2 з С 6 . Поскольку подобное фазо­
вое превращение ограничивает работоспособность указанных ма­
териалов, было проведено изучение области существования кар­
бидов М г з С 6 в системах легирования, соответствующих сплавам 
Cotac 74 — C o t a c 744 [151 ] , позволившее обеспечить их высокую 
структурную стабильность. Однако в более сложном по леги­
рованию сплаве Cotac 744 из-за этого пришлось снизить содер­
жание хрома. 

Таблица 22 
Температурный уровень работы материалов в течение 1000 ч 

при нагрузке 150 М П а 

Сплав 
Температурный 

уровень 
работы. °С 

Сплав 
Температурный 

уровень 
работы, °С 

Cotac 744 1045 Y / Y ' - б 1000 
Cotac 74 1000 M A R М 2 0 0 ( Н К ) 965 
Nitac 13 1005 I N 100 945 

95 



Рис.15. Микроструктура сплава Cot ас 74: 
а - в продольном направлении (при увеличении 1600); 
б —в поперечном направлении (при увеличении 2000) 



Активные работы ведутся по изучению эвтектик, состоящих 
из у /у ' -матрицы и волокон на основе молибдена: N i A I М о . 
Установлены области их существования в никелевой матрице 
[158] . Температура плавления этих эвтектик несколько ниже 
(1300. . .1310°С) чем сплавов Cotac 74 (1340°С) однако объем­
ная доля упрочняющих волокон а — М о намного выше ( 2 0 . . . 3 2 % 
против 5 . . . 6 % для Cotac 74) Несмотря на наличие большого 
количества волокон а — М о , некоторые из этих композиций имеют 
высокую стойкость против окисления, сравнимую со сплавом 
I N 100 (композиции, в которых матрица, в основном, состоит 
из жаростойкой у ' ф а з ы ) П о уровню жаропрочности при вы­
соких температурах сплавы этого типа несколько уступают спла­
ву Cotac 744, однако они гораздо технологичнее, поскольку могут 
направленно кристаллизоваться с получением композиционной 
структуры при скоростях 30 м м / ч . 

Пластичность этих сплавов достаточно высока 10.. . 1 2 % 
И х прочность (о^°° с) сильно зависит от содержания молибдена 
и изменяется от 940 до 1210 М П а [159] . Добавки хрома (до 3 % ) 
не снижая заметно длительную прочность, приводят к повы­
шению стойкости данных сплавов к циклическому окислению. 

Наряду с указанными сплавами изучаются другие эвтекти­
ческие системы, которые смогут обеспечить дальнейшее повышение 
температурного уровня работы материалов, в частности на основе 
тугоплавких металлов (ниобий, хром) керамических систем и 
других. 

2. СОСТАВЫ И СВОЙСТВА Э В Т Е К Т И Ч Е С К И Х С П Л А В О В 

В табл. 23 и 24 приведены составы и свойства изученных 
сплавов (по литературным данным) Анализ показывает что 
сплавы этого типа позволяют увеличить рабочую температуру 
материала лопаток по сравнению с применяемыми в настоящее 
время наиболее жаропрочными литейными никелевыми сплавами 
с направленной структурой на 35 . . . 80 °С . Большинство из этих 
сплавов имеют хорошее или удовлетворительное сопротивление 
окислению и могут успешно работать в условиях термоцикли-
рования. Сплавы типа у/у'—а и у/у' М С имеют удовлетвори­
тельную пластичность в поперечном направлении, что выгодно 
отличает их от эвтектик первого поколения. 

Несмотря на очевидные успехи, достигнутые в разработке 
литейных эвтектических сплавов с направленной структурой, обес­
печение их надежной работы на двигателях требует проведения 
дополнительных исследований, направленных, в частности, на. 

повышение термической стабильности структуры эвтектик в 
эксплуатационных условиях; 

повышение коррозионной стойкости и разработку надежных 
защитных покрытий; 

повышение свойств в поперечном направлении; 
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Составы эвтектических СПЛАВОВ 
Таблица 23 

Сплав 
Химический состав, % по массе 

Источник Сплав 
Ni Со Сг AI Nb Та W Re V Мо с 

Источник 

y/Y-b Основа 6 2.5 20.1 0.06 156 
Nitac 13 с 3.3 4.4 5.4 8.1 3.1 6.2 5.6 0.48 156 

€ — 6 — — 32 156 
Nitac 116A € 3,7 1.9 6.5 — 8.2 — 6.3 4.2 0.24 156 

a - p С 10 — 11 — 8 — 156 
Cotac 74 € 20 10 4 4.9 — 10 0.6 156 
Cotac 741 С 10 10 5 4,7 — 10 0.5 160 

Niks 24 54 5 2 2 14 3 5 3 0.99 [83] 
Cotac 742 Основа 10 6 6 * . 2 . — 10 0.47 [151] 
Cotac 744 € 10 4 6 3.8 — 10 — 2 0.46 [151] 



Таблица 24 
Свойства эвтектических сплавов 

Сплав 
Плот­
ность, 
кг /м' 

Темпера­
тура плав­
ления.^ 

Потенци­
альная 
рабочая 
темпера­
тура, X. 

100ч 
дли­
тель­
ная 

проч­

Удли­
нение 
при 

растя­
жении 

Сопротив-
лен не 

Долговечность до разрушения 
Напряжение (МПа) 

при температуре (°С) 

(ч) 

Источник Сплав 
Плот­
ность, 
кг /м' 

Темпера­
тура плав­
ления.^ 

Потенци­
альная 
рабочая 
темпера­
тура, X. 

ность 
при 

сдвиге 

«В? 
МПа 

в попе­
речном 
напра­

вле­
нии. % 

окислению 
и горячей 
коррозии 

900 950 1000 1050 1100 1150 

Источник 

Y / Y ' — б 
Nitac 13 

8580 
8719 

1271 
1349 

1000 
1005 

176 0,5 
3 

Плохое 
Плохое 

— — (156| 
11561 

Y / Y ' - a 8497 1310 1015 224 5 Хорошее — > 5 0 
245 

|156| 

Nitac 116A 8580 
8027 1371 

1030 
173 1 

Хорошее 
Отличное 

— 
(982 °С) 

[156) 
|156| 

Cotac 74 8580 1330 347 2 Хорошее 
2600 > 8 0 0 0 3028 

[156. 
160) 

Cotac 74 8580 1330 347 Хорошее 
220 140 90 

(1040X1) 

[156. 
160) 

Cotac 741 8500 1336 
140 1452 

[156| Cotac 741 8500 1336 
140 120 

[156| 
140 

(1050 
^С) 

Niks 24 

Cotac 742 8330 

1395 

1345 — — 

1527 
280 

(927 °С) 

213 
175 

(1065 ТЗ) 

[83) 

(151| 



Продолжение табл. 24 

Сплав 
Плот- Темпера­

тура плав­
ления.' °С 

Потенци­
альная 
рабочая 
темпера­
тура. К. 

100ч 
дли­
тель­
ная 

проч-

Удли­
нение 
при 

растя­
жении 

Сопротив­
ление 

G\%I ftj flAO ВЛВО 

Долговечность до разрушения (ч) 
Напряжение (МПа) 

при температуре (°С) 

Источник Сплав 
кг /м' 

Темпера­
тура плав­
ления.' °С 

Потенци­
альная 
рабочая 
темпера­
тура. К. 

при 
сдвиге 

<8? 
МПа 

в попе­
речном 
напра­

вле­

и горячей 
коррозии 

900 950 1000 1050 1100 1150 

Источник 
при 

сдвиге 

<8? 
МПа 

нии. % 

Cotac 744 8 5 1 0 1340 1045 
1000 1000 1000 

| 15 ! | Cotac 744 8 5 1 0 1340 1045 
300 180 120 

| 15 ! | 

Y /Y ' 
(Nb. W)C 

1000* 1000* 1000* 1000* 
| 7 1 | Y /Y ' 

(Nb. W)C 320 190 115 88 | 7 1 | 

^Испытания в вакууме. 



изучение свойств эвтектических сплавов с к о м п о з и ц и о н н о й , 
дендритной и смешанной с т р у к т у р а м и ( п о с к о л ь к у к о м п о з и ц и о н н а я 
с т р у к т у р а м о ж е т быть получена не во всех местах л о п а т к и ) 
или проведение исследований, связанных с получением направлен ­
ной композиционной с т р у к т у р ы во всем изделии; 

разработку к о н с т р у к ц и й о х л а ж д а е м ы х и н е о х л а ж д а е м ы х рабо­
чих и сопловых лопаток , у ч и т ы в а ю щ и х специфику материалов 
этого класса (анизотропия свойств в продольном и поперечном 
направлениях ) трудности получения качественной с т р у к т у р ы в 
ш т ы р ь к а х и пр . , 

повышение скоростей кристаллизации эвтектик . 

Г л а в а 8. Т Е Р М И Ч Е С К А Я О Б Р А Б О Т К А Л И Т Е Й Н Ы Х 
Ж А Р О П Р О Ч Н Ы Х С П Л А В О В 

Термическая обработка литейных ж а р о п р о ч н ы х никелевых 
сплавов менее с л о ж н а , чем деформированных , что объясняется 
следующими их особенностями* 

1 В силу более с л о ж н о г о ле гирования литейные с п л а в ы менее 
пластичны , чем деформированные, поэтому в о з м о ж н о с т и повыше­
ния прочностных свойств за счет наблюдаемого в большинстве 
случаев при термообработке с н и ж е н и я пластичности о г р а н и ч е н ы . 

2. Рабочие температуры литейных сплавов значительно в ы ш е , 
чем деформированных (900°С и более) поэтому для них не 
могут применяться низкотемпературные ступени термообработки 
(длительное старение при температурах 6 5 0 . . . 7 5 0 ° С ) обес­
печивающие высокие показатели к р а т к о в р е м е н н о г о предела проч ­
ности и текучести , ибо получаемая в этом случае с т р у к т у р а 
будет нестабильной в процессе э к с п л у а т а ц и и при в ы с о к и х тем­
пературах . 

3. Д л я литейных сплавов использование б о л ь ш и х скоростей 
о х л а ж д е н и я нежелательно , т а к к а к отливаемые из них л о п а т к и 
имеют очень с л о ж н у ю форму н а р у ж н о й и внутренней поверх­
ности , вследствие чего при быстром о х л а ж д е н и и в них возни ­
к а ю т значительные термические н а п р я ж е н и я , которые м о г у т при ­
вести к в о з н и к н о в е н и ю достаточно б о л ь ш и х остаточных н а п р я ­
ж е н и й , с н и ж а ю щ и х работоспособность л о п а т о к , а в некоторых 
случаях и к . трещинам. 

Вместе с тем термообработка литейных сплавов в той или 
иной форме проводится обязательно , т а к к а к с ее п о м о щ ь ю 
обеспечивается о п т и м а л ь н ы й комплекс э к с п л у а т а ц и о н н ы х свойств 
и у с т р а н я ю т с я (или сводятся к м и н и м у м у ) остаточные литейные 
н а п р я ж е н и я . К р о м е т о г о , при нанесении з а щ и т н ы х п о к р ы т и й на 
л о п а т к и сплавы подвергаются нагревам до высоких температур , 
которые о к а з ы в а ю т влияние на их с т р у к т у р у и свойства и в 
целом представляют собой определенную часть т е р м о о б р а б о т к и . 

В а ж н о й ступенью термической о б р а б о т к и литейных никелевых 
сплавов является г о м о г е н и з а ц и я , необходимая д л я уменьшения 
степени л и к в а ц и и , вызванной дендритной к р и с т а л л и з а ц и е й . Гомо -
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г е н и з и р у ю щ и й о т ж и г стабилизирует с т р у к т у р у сплавов . Отмечено 
[ 4 ] , что г о м о г е н и з а ц и я л и т о г о сплава Y 500 улучшает пластичность 
и повышает длительную прочность . П р и этом рекомендовано 
проводить г о м о г е н и з а ц и ю при тех т е м п е р а т у р а х ; которые обеспе­
ч и в а ю т наиболее полное растворение « ш а р о в и д н ы х » ( эвтекти ­
ческих ) выделений у ' - ф а з ы , п о с к о л ь к у эти выделения вряд ли 
полезны ( хотя доказательства у х у д ш е н и я свойств « ш а р о в и д н ы м и » 
выделениями у ' - ф а з ы о т с у т с т в у ю т ) Здесь следует у к а з а т ь , что 
приведенные в работе [ 4 ] рекомендации относятся к неравно­
весной части эвтектических образований у ' - ф а з ы . Изучение вли­
яния температуры гомогенизации на свойства сплава M A R М 2 0 0 
с гафнием п о к а з а л о [ 1 6 1 ] . что повышение температуры с И 8 2 ° С 
до 1210°С способствует более полному растворению г р у б ы х 
выделений у ' - ф а з ы . о б р а з о в а в ш и х с я при направленной к р и с т а л ­
л и з а ц и и , и, следовательно, увеличивает о б ъ е м н у ю д о л ю мелко­
дисперсных у ' - ч а с т и ц , в ы д е л я ю щ и х с я при о х л а ж д е н и и и старении . 
П р и этом увеличение объемной доли мелкодисперсной у ' - ф а з ы 
(размером 0,5 м к м ) от 30 до 4 5 % приводит к увеличению времени 
до р а з р у ш е н и я в 3 раза . 

В работе [ 7 2 ] сообщается о р е ж и м е термообработки сплава 
Э П 5 3 9 Л применение к о т о р о г о позволяет заметно повысить к о м п ­
лекс э к с п л у а т а ц и о н н ы х свойств. Д л я слабо- и среднелегированных 
литейных сплавов р е ж и м ы термообработки по степени с л о ж н о с т и 
п р и б л и ж а ю т с я к р е ж и м а м для деформированных сплавов ( г о ­
могенизация + двойное старение и т д.) 

Вместе с тем у казывается [ 6 4 ] , что в о с о б о ж а р о п р о ч н о м литей ­
ном сплаве Ж С 6 Ф термообработка с н и ж а е т пластичность . 

Все это означает что до определенного времени не сущест ­
вовало единого мнения относительно целесообразности примене­
ния термообработки с целью п о в ы ш е н и я комплекса свойств для 
разных г р у п п сплавов . Подобное п о л о ж е н и е м о ж н о объяснить 
тем, что в о с о б о ж а р о п р о ч н ы х сплавах и сплавах , предназна­
ченных для применения при средних температурах , и м е ю щ и х 
разный уровень и х а р а к т е р л е г и р о в а н и я , процессы изменения 
морфологии дисперсных в к л ю ч е н и й , степени их дисперсности , 
состояния межзеренных г р а н и ц и т д. при термической обработке 
п р о т е к а ю т р а з л и ч н ы м образом . В частности , в о с о б о ж а р о п р о ч н о м 
сплаве Ж С 6 У с равноосной с т р у к т у р о й в результате гомоге­
низации при температуре 1210°С и последующего о х л а ж д е н и я 
действительно у л у ч ш а ю т с я морфология и дисперсность выделений 
у ' - ф а з ы . что д о л ж н о привести к у л у ч ш е н и ю механических свойств , 
о д н а к о о б р а з у ю щ и е с я при этом к а р б и д ы неблагоприятной плас­
т и н ч а т о й морфологии МеС заметно с н и ж а ю т пластичность и. 
по -видимому , я в л я ю т с я причиной т о г о , что длительная прочность 
после термообработки не возрастает [ 7 ] . В то ж е время в ме­
нее ле гированном сплаве Ж С 6 К термическая о б р а б о т к а п р и в ы ­
сокой температуре не приводит к о б р а з о в а н и ю новых фаз , а 
двойной к а р б и д типа Л ^ С появляется в сплаве л и ш ь после 
длительного нагрева (более 300 ч ) при 900°С . Н е с л у ч а й н о 
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поэтому обращается внимание на необходимость изучения вторых 
фаз (их морфологии и роли) при различных р е ж и м а х термо­
обработки [ 162] 

П р и м е н я е м а я в настоящее время термическая обработка осо­
б о ж а р о п р о ч н ы х литейных сплавов состоит из двух ступеней: 
гомогенизации с последующей з а к а л к о й (путем ре гулируемого 
о х л а ж д е н и я в среде инертного г а з а } и старения . Т а к , термо 
обработка монокристально го сплава P W A 1409 с л е д у ю щ а я [ 138] 
в ы д е р ж к а в течение 4 ч при 1220°С с последующим старением 
при 870°С (32 ч ) П р и у к а з а н н ы х температуре и времени вы­
д е р ж к и гомогени з аци я сплава осуществляется в условиях полного 
растворения ф а з ы , при этом происходит выравнивание состава , 
не успевают образоваться нежелательные фазы и обеспечивается 
заметное с н и ж е н и е уровня остаточных литейных н а п р я ж е н и й . 

Проводимое затем длительное старение при 870°С обеспе­
чивает выделение более дисперсных частиц у ' - ф а з ы в полном 
объеме. 

В эвтектических сплавах у/у' М С (семейства Co tac 74) та к ­
ж е применяется термическая обработка [151 ] при этом гомоге 
низация осуществляется при температуре п о л н о г о оастворения 
фазы 1210°С (20 мин) а старение при 850°С ( l b ч ) 

В настоящее время термическую обработку н а ч и н а ю т исполь­
зовать не т о л ь к о для повышения комплекса свойств новых из­
делий, но т а к ж е для полного восстановления с т р у к т у р ы и свойств 
деталей, о т р а б о т а в ш и х ресурс. П о д а н н ы м [ 163) применение вос­
становительной термообработки позволяет втрое увеличить ресурс 
изделия, что , у ч и т ы в а я в ы с о к у ю трудоемкость и стоимость из­
готовления л о п а т о к , является чрезвычайно перспективным направ­
лением. 

З А К Л Ю Ч Е Н И Е 

Интенсивные ра б о т ы , направленные на создание новых вы­
сокотемпературных материалов для горячего т р а к т а двигателей , 
естественно, не о г р а н и ч и в а ю т с я р а з р а б о т к о й литейных сплавов 
на никелевой основе. В последнее время д о с т и г н у т ы значитель­
ные успехи в создании т а к о г о нового класса материалов , к а к 
дисперсноупрочненные никелевые с п л а в ы . Представители этого 
класса сплавы М А 6000 и W A Z - D имеют пределы длительной 
прочности а ! о о 5 ° с = 168 М П а и alooo 4 = Ю5 М П а соответственно и 
являются чрезвычайно перспективными [121 

Р а з р а б а т ы в а ю т с я новые технологические процессы, обеспечи­
в а ю щ и е получение материалов с высоким уровнем свойств , в 
частности метод «механического ле гирования» для из готовления 
наиболее ж а р о п р о ч н ы х дисперсноупрочненных сплавов [ 164] ме­
тод сверхбыстрого затвердевания , с п о м о щ ь ю к о т о р о г о создан 
сплав K S R 1 8 5 , и м е ю щ и й температурный уровень работоспособ­
ности на 8 3 ° С выше, чем сплав P W A 1422 [165 ] 

И м е н н о эти материалы, в к л ю ч а я в первую очередь рассмот­
ренные в обзоре новые литейные никелевые с п л а в ы , составят 
облик газотурбинных двигателей 1980—1990 -х г г 
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