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Аннотация: Применяя технологию центробежного СВС-литья, получены сплавы системы NiAl–Cr–Co–X, где Х = 2,5÷
÷15,0 мас.% Mo и до 1,5 мас.% Re. Исследовано влияние модифицирующих добавок на процесс горения, а также фазовый 
состав, структуру и свойства литых сплавов. Введение до 15 % Mo и 1,5 % Re по совокупности свойств обеспечило наи-
больший прирост свойств относительно базового сплава. Молибден, образуя пластичную матрицу, повысил прочностные 
свойства до следующих значений: предел прочности σв = 1730±30 МПа, предел текучести σ0,2 = 1560±30 МПа и пластиче-
ская составляющая деформации εпд = 0,95 %, а отжиг при t = 1250 °С увеличил их до уровня σв = 1910±80 МПа, σ0,2 = 1650±
±80 МПа и εпд = 2,01 %. Рений модифицировал структуру сплава и улучшил его свойства до σв = 1800±30 МПа, σ0,2 = 1610±
±30 МПа и εпд = 1,10 %, а отжиг дополнительно увеличил их до значений σв = 2260±30 МПа, σ0,2 = 1730±30 МПа и εпд = 6,15 %. 
Методом наноиндентирования определены механические свойства фаз NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, Ni3Al, (Cr,Mo) и MoRe2, 
а также гипотетической фазы Al(Re,Ni)3. Показано, что локальное разупрочнение при отжиге с t > 850 °С повышает долю 
пластической деформации при испытаниях на сжатие, что связано с потерей когерентности границ наноразмерных дис-
ковых выделений на основе Cr с пересыщенным твердым раствором по типу структурного превращения Гинье–Престо-
на. Установлена иерархическая 3-уровневая структура сплава NiAl–Cr–Co–15%Mo: первый уровень образуют дендритные 
зерна β-NiAl с прослойками молибденсодержащих фаз (Ni,Co,Cr)3Mo3C и (Mo0,8Cr0,2)xBy с размером ячеек до 50 мкм; вто-
рой – упрочняющие субмикронные частицы Cr(Mo), распределенные вдоль границ зерен; третий – когерентные нановыде-
ления Cr(Mo) (10–40 нм) в теле дендритов β-NiAl. Используя методики механического измельчения литого сплава, получен 
порошок-прекурсор со средним размером частиц Dср = 33,9 мкм для последующей сфероидизации.

Ключевые слова: интерметаллидные сплавы, жаропрочные сплавы, самораспространяющийся высокотемпературный 
синтез (СВС), СВС-металлургия, сферические порошки, аддитивные технологии.
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Abstract: A centrifugal SHS casting technology was used to obtain NiAl–Cr–Co–(X) alloys where X = 2.5÷15.0 wt.% Mo and up 
to 1.5 wt% Re. The study covers the effect of modifying additives on the combustion process as well as the phase composition, 
structure, and properties of cast alloys. Alloying up to 15 % Mo and 1.5 % Re provided the highest improvement of properties in 
relation to the base alloy in terms of overall performance. Molybdenum formed a plastic matrix and improved strength properties 
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to the following values: uniaxial compressive strength σucs = 1730±30 MPa, yield strength σys = 1560±30 MPa, plastic component 
of deformation εpd = 0.95 %, and annealing at t = 1250 °С improved them to: σucs = 1910±80 MPa, σys = 1650±80 MPa, εpd = 2.01 %. 
Rhenium modified the alloy structure and improved its properties to: σucs = 1800±30 MPa, σys = 1610±30 MPa, εpd = 1.10 %, and 
annealing further improved them to: σucs = 2260±30 MPa, σys = 1730±30 MPa, εpd = 6.15 %. The mechanical properties of the 
NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, Ni3Al, (Cr, Mo) and MoRe2 phases, as well as the hypothetical Al(Re,Ni)3 phase, were determined by the 
nanoindentation method. According to the Guinier–Preston structural transformation, local softening upon annealing at t > 850 °С 
increases the proportion of plastic deformation during compression tests due to the lost coherence of the boundaries of nanosized 
plate-shaped Cr-based precipitates with a supersaturated solid solution. A hierarchical three-level structure of the NiAl–Cr–
Co–15%Mo alloy was established: the first level is formed by β-NiAl dendritic grains with interlayers of molybdenum-containing 
phases (Ni,Co,Cr)3Mo3C and (Mo0.8Cr0.2)xBy with a cell size of up to 50 μm; the second one consists of strengthening submicron 
Cr(Mo) particles distributed along grain boundaries; the third one is coherent nanoprecipitates of Cr(Mo) (10–40 nm) in the body of 
β-NiAl dendrites. The cast alloy mechanical grinding techniques were used to obtain a precursor powder with an average particle 
size of Dav = 33.9 μm for subsequent spheroidization.

Keywords: intermetallic alloys, heat-resistant alloys, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), SHS-metallurgy, spherical 
powders, additive technologies.
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Введение

Сплавы на основе алюминидов никеля (Ni3Al 

и NiAl) являются перспективными для создания 

нового класса высокотемпературных конструк-

ционных материалов с низким удельным весом 

и уникальным набором физико-химических ха-

рактеристик для новых образцов техники с повы-

шенными эксплуатационными свойствами [1—4]. 

Жаропрочные сплавы, содержащие фазу Ni3Al, 

уже внедряются в практическую область и отвеча-

ют современным эксплуатационным требовани-

ям. Однако наиболее привлекательным являются 

материалы на основе фазы NiAl, поскольку они 

обладают пониженным удельным весом и повы-

шенными жаростойкостью, жаропрочностью и со-

противлением ползучести в интервале температур 

700—1100 °С [1—4]. Сдерживающими факторами 

широкого практического использования матери-

алов на основе моноалюминида являются слож-

ность применения традиционных литейных тех-

нологий для формирования сложнопрофильных 

изделий, низкая трещиностойкость и трудность 

механической обработки [3—6].

Развитие технологии селективного лазерного 

сплавления (СЛС) открывает перспективы по-

строения сложнопрофильных изделий из интер-

металлидных материалов на основе NiAl [7—19]. 

В качестве исходного сырья в процессе СЛС ис-

пользуются узкофракционные сферические по-

рошки, к которым предъявляются повышенные 

требования по химическому составу, содержанию 

примесей и свойствам (насыпная масса, текучесть, 

гранулометрический состав, сферичность). 

Эффективными методами получения слитков и 

порошков из интерметаллидных сплавов являются 

технологии центробежного СВС-литья [20] и эле-

ментного синтеза [21]. Оптимизация режимов этих 

процессов [20—28] позволила получить базовый 

сплав на основе β-NiAl в системе NiAl—Cr—Co—Hf. 

Высокую прочность в интервале температур от 

комнатной до 800 °С имеет сплав CompoNiAl-M5-3 

состава, ат.%: NiAl—12Cr—6Co—0,25Hf, облада-

ющий иерархической микроструктурой [23—25]. 

Недостатком интегральной технологии [23, 24] 

применительно к интерметаллидным сплавам на 

основе NiAl является высокая стоимость реализа-

ции процессов вакуумного индукционного пере-
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плава (ВИП) и литья длинномерных электродов, 

а также трудность осуществления плазменного 

центробежного распыления (ПЦР) на высоких 

скоростях вращения из-за хрупкости алюминида 

никеля. Поэтому более перспективной является 

технология [28], в которой используется плазмен-

ная сфероидизация порошков.

Несмотря на сравнительно высокий уровень 

высокотемпературной прочности и сопротивления 

ползучести разработанного [23—32] сплава, ат.%: 

NiAl—12Cr—6Co—0,25Hf, интерес представляют 

дальнейшие исследования влияния легирующих 

элементов Mo и Re на его микроструктуру и свой-

ства. Выбор данных модифицирующих добавок ос-

новывался на результатах ранее выполненных работ 

[33—42], в которых отмечалось их положительное 

влияние на структуру и свойства интерметаллидов. 

Легирование позволило модифицировать структуру 

вблизи границ зерен, связать элементы внедрения в 

дополнительные соединения. 

Молибден способствовал росту прочности и 

термической стабильности интерметаллидных 

сплавов [33—35, 37]. При его содержании менее 3 % 

отмечалось увеличение сопротивления ползуче-

сти и стойкости к сульфидной коррозии [34, 37]. 

Рений положительно влияет на механические 

свойства жаропрочных интерметаллидных спла-

вов и вводится с целью увеличения сопротивления 

высокотемпературной ползучести [39—41]. Таким 

образом, эти элементы могут оказать позитивное 

влияние на физико-механические свойства сплава 

на основе NiAl. 

Целью работы являлось изучение влияния 

молибдена и рения на структуру и свойства спла-

ва на основе β-NiAl, полученного центробежным 

СВС-литьем.

Материалы и методы исследований

Синтез проводили на радиальной центробеж-

ной установке при воздействии высокой гравита-

ции до 300g. Описание общей схемы центробеж-

ной установки представлено в работах [20, 23]. 

Температура горения смесей превышала темпера-

туру плавления конечных продуктов синтеза, что 

обеспечило возможность фазоразделения за счет 

гравитационной сепарации металлического рас-

плава и шлака. Химическая схема процесса для 

базового состава сплава может быть представлена 

в следующем виде:

NiO + Cr2O3 + Co3O4 + Al + ЛД + ФД →

→ [NiAl—Cr—Co—Х] + Al2O3,

где ЛД (легирующая добавка) — Mo и Re, а ФД 

(функциональная добавка) — CaF2, Na3[AlF6] и др.

В табл. 1 приведены характеристики исходных 

компонентов для приготовления экзотермических 

порошковых смесей. Легирующие добавки вводи-

ли в реакционную смесь из расчета получения ба-

зового состава [23] c дополнительным легировани-

ем сплава молибденом и рением.

Схема приготовления экзотермических смесей 

включала сушку компонентов в сушильных шка-

Таблица 1. Характеристики исходных веществ и модифицирующих добавок

Table 1. Properties of initial compounds and modifying agents

Материал Марка (чистота) ГОСТ / ТУ Размер частиц, мкм, не более

Основные компоненты

NiO ОСЧ (99,0) ТУ 6-09-02439-87 40

Cr2O3 Ч (99,0) ТУ 6-09-4272-84 20

Co3O4 ОСЧ (99,0) ГОСТ 18671-73 30

Al ПА-4 (98,0) ГОСТ 6058-73 140

Al АСД-1 (99,7) ТУ 48-5-226-87 50

Модифицирующие добавки

MoO3 ЧДА (99,0) ТУ 6-09-4471-77 50

Re Ре-0 (99,99) ТУ 48-4-195-87 150

B Бор кристал. (98,6) ТУ 113-12-11.106-88 90
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фах типа СНОЛ при температуре 90 °С в течение 

1 ч, дозировку реагентов, смешивание и разме-

щение смеси в графитовых формах. Смешивание 

проводилось в течение 15—20 мин в планетарной 

мельнице марки МП4/0,5 c объемом барабана 1 л 

при соотношении масс шаров и шихты 1 : 5. При 

оптимальной величине перегрузки достигался 

наибольший выход целевого продукта в металли-

ческий слиток. Расчетный состав сплавов NiAl—

Cr—Co—Х и концентрации легирующих добавок 

Х приведены в табл. 2. Молибден вводили в ре-

акционную смесь в оксидной форме, а рений — в 

виде порошка. Для улучшения литейных свойств, 

а также повышения пластичности сплава добавля-

ли бор в количестве 0,01 мас.% [3, 4].

Для исследования влияния термообработки на 

микроструктуру и механические свойства литых 

образцов проводили 3-часовой отжиг в вакуумной 

шахтной электропечи СШВЛ-0,6.2/16И2 с экран-

ной теплоизоляцией без керамической футеров-

ки при температурах t1 = 850 °C, t2 = 1150 °C, t3 =

= 1250 °C и остаточном давлении 0,066—0,106 Па. 

Теплоемкость рассчитывали по увеличению тем-

пературы воды в калориметре, заполненном во-

дой, в который помещались нагретые до 100 °C 

образцы. Температуру начала и окончания плав-

ления сплавов определяли методом крутильных 

колебаний на исследовательском комплексе для 

измерения вязкости расплавов (вискозиметре) при 

использовании цилиндрических образцов диа-

метром 16 мм и высотой 30 мм [43]. 

Анализ примесей выполняли на оптико-эмис-

сионном спектрометре Foundry-Master LABFoundry-

Master OE750 («Hitachi», Япония), содержание га-

зовых примесей — на анализаторе ТС-436, а угле-

рода — на анализаторе CS-230 IH (LECO, США). 

Испытания на сжатие проводили на универсаль-

ной машине LF-100KN («Walter + Bai AG», Швей-

цария) по ГОСТ 25.503-97. Процесс измельчения 

литых слитков включал поэтапный размол в ще-

ковой дробилке VEB LKS5 (Россия) и измельчение 

в шаровой планетарной мельнице Активатор-4М 

(Россия) до размеров  45 мкм. Тонкая фракция 

дисперсностью 20—40 мкм выделялась методом 

воздушной классификации на лабораторном цен-

тробежном классификаторе Гольф-2 («GeFest», 

Россия). 

Фазовый состав определяли методом рентге-

ноструктурного фазового анализа (РФА) на диф-

рактометре D2 PHASER («Bruker AXS GmbH», 

Германия) при использовании CuKα-излучения 

в интервале углов 2θ = 10°÷140°. Микроструктур-

ные исследования осуществляли на сканирую-

щем электронном микроскопе S-3400N («Hitachi», 

Япония) с энергодисперсионным спектромет-

ром NORAN System 7 X-ray Microanalysis System 

(«Thermo Scientific», США). 

Влияние отжига на кристаллическую структу-

ру и фазовый состав сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo 

изучали с помощью просвечивающей электронной 

микроскопии высокого разрешения (ПЭМВР) на 

микроскопе JEM-2100 («Jeol», Япония) с исполь-

зованием держателя фольг Gatan 650 Single Tilt 

Rotation Analytical Specimen Holder («Gatan, Inc.», 

США). Элементный состав фаз оценивали мето-

дом энергодисперсной рентгеновской спектроско-

пии (ЭДС) в режиме сканирующей просвечива-

ющей электронной микроскопии. Ультратонкие 

фольги для ПЭМВР изготавливали с применени-

ем ионного травления на установке PIPS II System 

(«Gatan, Inc.», США). 

Модуль Юнга, твердость и упругое восстанов-

ление для отдельных структурных компонентов 

определяли на полированных образцах путем 

наноиндентирования на установке Nanohardness 

Tester («CSM Instruments», Швейцария) при на-

грузке 20 мН, скорости погружения 40 мН/мин и 

воздействии нагрузки в течение 5 с.

Результаты и их обсуждение

При синтезе литых металлических материалов 

по технологии центробежного СВС-литья одним 

из ключевых инструментов влияния на формиро-

вание структуры и состава является воздействие 

массовых сил, создаваемых в центробежных уста-

Таблица 2. Расчетный состав базового сплава и содержание легирующих добавок

Table 2. Calculated composition of the basic alloy and the content of doping agents

NiAl–Cr–Co, мас.% Легирующая добавка Х, мас.%

Ni Al Co Cr Mo Re

Осн. 22,50 (±0,9) 8,00 (±0,5) 13,50 (±0,8) 2,50÷15,00 (±0,02) 1,50 (±0,02)
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новках. Анализ образцов, синтезированных при 

различных значениях перегрузки, показал, что 

при 1g (без перегрузки) продукты синтеза имеют 

высокую пористость и значительное количество 

оксидных включений (Al2O3) и газовых пор разме-

ром 0,2—1,5 мм. С ростом перегрузки, создаваемой 

на вращающемся роторе центробежной СВС-уста-

новки [20], отмечается увеличение степени фазо-

разделения и снижение объемной доли включений. 

Однако при перегрузках ниже 50g в объеме образца 

сохраняются включения, а в верхней части слитка 

присутствует усадочная раковина. Слитки, полу-

ченные в интервале перегрузок 150—300g, имели 

литой вид без заметных включений и остаточной 

пористости. Извлеченные из формы образцы легко 

разделялись на 2 слоя: нижний — целевой сплав, 

верхний — корунд (Al2O3). 

Сравнительный анализ фиксируемых экспери-

ментальных данных не выявил заметных разли-

чий полноты фазоразделения продуктов синтеза 

и разброса смеси в процессе синтеза от образцов 

базового состава [23]. Однако отмечено незначи-

тельное изменение скорости горения (Uг) смесей с 

1 до 14 м/с для систем, легированных Mo, и с 1,5 

до 10 м/с для Re-содержащих сплавов в интервале 

перегрузок от 0 до 300g.

Из каждого состава было синтезировано не 

менее 3 слитков диаметром 80 мм и высотой 25—

30 мм, что позволило вырезать образцы для по-

следующих испытаний. Исследование методом 

оптической спектроскопии слитков, полученных 

при различных перегрузках, показало, что опти-

мальным ее значением является 150±5g. При этом 

анализ оптических изображений на поперечных 

и продольных шлифах образцов не выявил оста-

точных неметаллических включений Al2O3. При 

более низких перегрузках наблюдались мелкие 

включения Al2O3, а их увеличение выше 150±5g 

не приводило к заметным структурным измене-

ниям. Учитывая особенность структурирования 

Mo-содержащих фаз [34—39], были проведены 

дополнительные синтезы с повышенной до 15 % 

концентрацией Mo в сплаве NiAl—Cr—Co и с 

одновременным введением 15 % Mo и 1,5 % Re. 

В первом случае ставилась задача увеличения 

пластичности сплава при комнатной температуре 

за счет роста объемной доли пластичной (Cr, Mo) 

фазы. Дополнительное легирование рением про-

водилось для получения мелкозернистой струк-

туры.

В табл. 3 приведен химический состав целевых 

продуктов синтеза многокомпонентных сплавов 

NiAl—Cr—Co—Х. Видно, что концентрации основ-

ных компонентов и легирующих добавок близки к 

расчетным значениям (см. табл. 2). Для жаропроч-

ных сплавов важен контроль количественного 

содержания примесей, так как их избыток может 

приводить к снижению механических свойств [1, 

Таблица 3. Химический состав (мас.%/ат.%) сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 3. Chemical composition (wt.%/at.%) of NiAl–Cr–Co–X alloys

Х, мас.% Ni (осн) Al Cr Co B Mo Re

2,5 Mo 54±1,5/43±1,0 22,04/37,46 13,67/12,05 8,05/6,26 0,017/0,07 2,46/1,18 –

1,5 Re 54±1,5/43±1,0 21,91/37,24 13,98/12,33 8,18/6,36 0,016/0,07 – 1,48/0,75

15 Mo 47±1,0/40±1,0 19,60/35,90 11,30/10,75 6,11/5,13 0,017/0,07 15,20/7,84 –

15Mo + 1,5Re 45±1,0/38±1,0 18,70/34,80 12,30/11,9 6,8/5,8 0,016/0,07 15,40/8,0 1,40/0,40

Таблица 4. Содержание примесей в слитке NiAl–Cr–Co–Х

Table 4. Impurity content in the NiAl–Cr–Co–Х ingot

Х, мас.%
Концентрация, мас.%

W C Si Fe P S N O Bi Sn Pb

2,5 Mo 0,0257 0,011 0,044 0,110 0,0029 0,0126 0,00368 0,0321

 0,0005  0,0001  0,0003
1,5 Re 0,0284 0,008 0,071 0,102 0,0024 0,0131 0,00305 0,0327

15 Mo 0,0211 0,011 0,045 0,092 0,0025 0,0124 0,00359 0,0215

15Mo + 1,5Re 0,0218 0,011 0,041 0,114 0,0029 0,0121 0,00317 0,0188
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21, 39, 40]. В табл. 4 представлено количественное 

содержание примесного состава для исследуемых 

сплавов. Анализ этих данных свидетельствует о 

том, что в слитках содержится до 0,1% железа, что 

связано с его присутствием (0,5 % Fe) в порошке 

NiO. Остальные значения соответствуют требова-

ниям для данного класса материалов [2—4]. 

Данные РФА продуктов синтеза и механиче-

ские свойства отдельных фаз, определенные по 

методу избирательного индентирования, пред-

ставлены на рис. 1 и в табл. 5. Для всех составов ос-

новной фазой является β-NiAl. 

Анализ кривых индентирования (рис. 2) и ре-

зультатов РФА (рис. 1), полученных при исследо-

вании сплавов NiAl—Cr—Co, легированных Mo 

и Re, позволил установить типичные значения 

механических свойств фаз NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, 

Ni3Al, (Cr,Mo) и MoRe2, а также гипотетической 

фазы Al(Re,Ni)3, которая не была обнаружена ме-

тодом РФА (табл. 5). 

Проанализировав данные индентирования, 

были выделены и объединены в группы схожие 

кривые в соответствии с определенным фазовым 

составом сплава. Вычислены усредненные зна-

чения твердости и модуля упругости для каждой 

структурной составляющей. На рис. 2, а видно, что 

присутствует твердая фаза (Cr,Mo) с глубиной от-

печатка около 180 нм, а на рис. 2, б она отсутствует, 

Рис. 1. Дифрактограммы сплавов NiAl–Cr–Co–Х

а – Х = 2,5 % Mo (1), 1,5 % Re (2); б – Х = 15 % Mo (3) и 15%Mo + 1,5%Re (4)

Fig. 1. XRD patterns of NiAl–Cr–Co–Х alloys

а – Х = 2.5 % Mo (1), 1.5 % Re (2); б – Х = 15 % Mo (3) and 15%Mo + 1.5%Re (4)

Рис. 2. Экспериментальные кривые индентирования многофазных сплавов NiAl–Cr–Co–15%Mo (а) 

и NiAl–Cr–Co–15%Mo + 1,5%Re (б)

Fig. 2. Experimental indentation curves of NiAl–Cr–Co–15%Mo (а) and NiAl–Cr–Co–15%Mo + 1.5%Re (б) 

multiphase alloys 
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что объясняется ее малым содержанием и отсут-

ствием в матрице измерения. 

При изучении микроструктуры и карты рас-

пределения элементов в сплаве с 2,5 % Mo (рис. 3) 

установлено образование между ветвей дендри-

тов NiAl прослоек твердого раствора (Cr0,8Mo0,2). 

Более детальный анализ микроструктуры пока-

зал, что Mo находится в составе твердого раство-

ра (Cr) в количестве 6—16 ат.%. Кроме того, мо-

либден образует пластинчатые выделения состава 

Cr0,5(Mo,Ni,Co)0,5 длиной до 20 мкм и толщиной 

до 5 мкм (светлые области). Внутри междендрит-

ных прослоек (Cr0,8Mo0,2) обнаружены субми-

кронные выделения NiAl (темные вкрапления), 

Таблица 5. Характеристики структуры и свойств сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 5. Characteristics of the structure and properties of NiAl–Cr–Co–Х alloys

X, мас.% Фаза
Содержание 

фазы, %

Параметры 

кристаллической 

решетки, Å

Локальные механические свойства

Усредненные 

значения по сплаву

Структурная 

составляющая

a c Н, ГПа Е, ГПа Н, ГПа Е, ГПа

2,5 Mo NiAl 100,0 2,879 – 8,2±1,3 187±20 8,2±1,3 187±20

1,5 Re
NiAl 100,0 2,875 –

11,4±6,0 199±57
9,5±0,2 181±6

Al(Re,Ni)3 – – – 30,1 378

15 Mo

NiAl 60,0 2,897 –

10,7±4,8 219±62

7,5±0,3 177±17

(Ni,Cr,Co)3Mo3C 31,2 11,093 – 11,7±1,1 226±17

Ni3Al 5,1 3,756 3,276 16,4±0,9 328±26

(Cr,Mo) 3,7 3,118 – 23,5±1,7 328±23

15Mo + 1,5Re

NiAl 54,5 2,866 –

10,0±3,9 195±54

7,5±0,3 161±5

(Ni,Cr,Co)3Mo3C 32,4 11,081 – 11,8±1,2 209±21

Ni3Al 6,6 3,765 3,270 16,3±3,4 289±3

(Cr,Mo) 3,7 3,035 – – –

MoRe2 2,8 9,579 4,974 21,6±1,5 291±20

Рис. 3. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 2,5 % Mo, и карта распределения молибдена

Fig. 3. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 2.5 % Mo and molybdenum distribution map
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образованные в результате концентрационного 

расслоения исследуемой фазы переменного соста-

ва по никелю и алюминию.

Поскольку образование микротрещин в ин-

терметаллидных материалах происходит преиму-

щественно на межзеренных границах по более 

длинному пути, огибая включения [3—6], можно 

предположить, что сплав с выделениями молиб-

дена будет иметь повышенную пластичность при 

комнатной температуре.

Анализируя микроструктуру сплава, леги-

рованного 1,5 % Re (рис. 4), отмечено 2-кратное 

уменьшение размера структурных составляющих. 

Легирование рением жаропрочных сплавов в пер-

вую очередь отражается на стабильности структу-

ры при высоких температурах, поведении матери-

ала при первичной ползучести и окислительных 

характеристиках [3]. Элементный анализ показал, 

что при использовании методики центробежной 

СВС-металлургии закладываемое количество ком-

понента в шихтовый состав полностью переходит 

в металлический слиток без потери в шлаковой 

фазе, что является важным фактором в связи с 

высокой стоимостью данного элемента. Содер-

жание рения в твердом растворе составляет от 

2 ат.% (темно-серые области) до 12 ат.% (светлые) 

(см. рис. 4).

Результаты микроструктурных исследований 

сплавов с повышенным содержанием Мо и Мо +

+ Re представлены на рис. 5 и 6. Спектры РФА про-

дуктов синтеза представлены на рис. 1, б. Основ-

ными фазами являются β-NiAl, твердый раствор 

(Cr,Mo) и сопутствующие фазы (табл. 5). В образце 

с 15%Mo + 1,5%Re наблюдается содержание фазы 

Лавеса — MoRe2.

Сплав с 15 % Mo имеет ячеистую структуру 

и состоит из NiAl, твердых растворов на основе 

Cr и Mo, а также фазы (Ni,Cr,Co)3Mo3C, которая 

была определена при более детальном исследова-

нии. В структуре сплава с 15%Mo + 1,5%Re (рис. 6) 

дополнительно присутствуют выделения фа-

зы MoRe2. Ожидается, что дисперсные частицы 

Cr(Mo) и MoRe2 будут оказывать положительное 

влияние на прочностные свойства сплава, в пер-

вую очередь на сопротивление вязкопластическо-

му течению за счет торможения подвижных ма-

тричных дислокаций [36].

В табл. 6 приведены основные свойства литых 

сплавов. Предел прочности сплава NiAl—Cr—Co 

с 2,5 % Mo составил σв = 1586 МПа, с 15 % Мо — 

1728 МПа, а с 15%Мо + 1,5%Re — 1800 МПа. Эти 

значения сопоставимы с прочностью сплава 

CompoNiAl-M5-3 после вакуумного индукцион-

ного переплава [23]. Также сравнительно высокие 

показатели прочности отмечены у сплава с 1,5 % Re.

Полученные данные показали, что наличие 

пластичной фазы в межзеренном пространстве 

положительно влияет на механические свойства, 

оставляя возможность для дальнейшего их уве-

личения на последующих технологических пере-

делах, включая ГИП [36] и СЛС, по аналогии со 

сплавом CompoNiAl-M5-3. 

Рис. 4. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 1,5 % Re, и карта распределения рения

Fig.4. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 1.5 % Re and rhenium distribution map
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Рис. 5. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 15 % Mo, и карта распределения молибдена 

Fig. 5. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 15 % Mo and molybdenum distribution map

Рис. 6. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 15%Mo + 1,5%Re, 

и карта распределения легирующих элементов

Fig. 6. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 15%Mo + 1.5%Re and dopant distribution map 

Таблица 6. Свойства литых СВС-сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 6. Properties of NiAl–Cr–Co–Х as-cast SHS alloys

X, мас.% tпл, °С ρ, г/см3 Сv, Дж/(кг·К) σв, МПа σ0,2, МПа εпд, %

2,5Mo 1580 6,44 644 1586 – <1*

1,5Re 1585 6,55 580 1378 – <1*

15Mo 1580 7,06 706 1728 1566 0,95

15Mo + 1,5Re 1585 7,25 615 1800 1618 1,10

* Образцы хрупко разрушились.
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При получении сплавов по технологии цен-

тробежного СВС-литья достигаются скорости 

кристаллизации многокомпонентных расплавов 

20—25 °С/с [20], при которых образуются пересы-

щенные твердые растворы, фазы находятся в не-

равновесном состоянии, а образцы сплавов имеют 

высокие остаточные напряжения. Поэтому отжиг 

оказывает положительное влияние на прочность и 

пластичность материала. Для состава NiAl—Cr—

Co—Hf термообработка проводилась при tотж =

= 850 °С и давлении 10–2 Па в течение 3 ч. Это по-

зволило увеличить прочность и пластичность в 

результате протекания концентрационного рас-

слоения пересыщенного твердого раствора на ос-

нове хрома и выделения упрочняющих наноча-

стиц α-Cr размером менее 45 нм и фазы Гейслера 

Ni2AlHf (3—5 нм) [23]. Для сплавов с добавками 

15 % Mo и 15%Mo + 1,5%Re отжиг также привел 

к повышению механических свойств (см. рис. 7, 

б, в). С ростом температуры отжига от 850 до 

1250 °С произошло увеличение прочности и пла-

стичности. При tотж = 1250 °С отмечен участок 

пластической деформации, которому соответству-

ет остаточная деформация на уровне εпд = 2,01 и 

6,15 % для сплавов, легированных 15 % Mo и 

15%Mo + 1,5%Re соответственно. Рений также спо-

собствовал увеличению степени пластической 

деформации по причине измельчения зеренной 

структуры сплава при его равномерном распреде-

лении вдоль межзеренных границ твердых раство-

ров на основе хрома и молибдена. 

На рис. 7 также приведено сравнение свойств 

с данными работы [23] для литого сплава 

Ni41Al41Cr12Co6. График был перестроен с учетом 

жесткости машины для испытаний и графиче-

ски определенным значением модуля упругости, 

который для сплавов на основе NiAl составляет 

E ~ 200 ГПа [3]. Известный сплав CompoNiAl-M5-3 

имеет высокое значение предела прочности σв =

= 2250 МПа. Отжиги при температуре 1250 °С 

сплава, легированного 15 % Мо, способствова-

ли приблизиться к этому значению, а сплава с 

15%Mo + 1,5%Re — достичь этого уровня. Отож-

женный при 1250 °С сплав NiAl—Cr—Co—15%Mo +

+ 1,5%Re имеет значение пластической де-

формации на 1,92 % выше, чем у литого сплава 

Ni41Al41Cr12Co6, что обусловлено выделением меж-

дендритных прослоек вязкой (Cr, Mo)-фазы. 

Методом измерительного индентирования по-

казано снижение на 10—12 % локальных значений 

твердости (H) и модуля упругости (E) в зависимо-

сти от температуры отжига (табл. 7). Возможно, 

это связано с потерей когерентности границ разде-

ла между наноразмерными выделениями на осно-

ве Cr и пересыщенным твердым раствором по типу 

структурного превращения Гинье—Престона, что 

отмечалось в сплаве NiAl—Cr—Co—Hf при темпе-

ратуре выше 850 °С [23, 24]. Подобное поведение 

характерно для образцов, вырезанных как вдоль 

оси слитков, так и поперек, что обусловлено ани-

зотропией литых сплавов.

Рис. 7. Кривые напряжения-деформации 

для инженерных систем сжатия сплавов NiAl–Cr–Co 

с добавками Mo и Re

а – без отжига; б и в – tотж = 850 °С (1), 1150 °С (2) и 1250 °С (3)

Fig. 7. Compressive engineering stress-strain curves 

of the NiAl–Cr–Co alloys doped with Mo and Re

а – without annealing; б and в – tann = 850 °С (1), 1150 °С (2) 

and 1250 °С (3)



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

53Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 3

Сопоставляя представленные на рис. 7 и в 

табл. 7 данные, можно заключить, что локальное 

разупрочнение при отжиге повышает долю пла-

стической составляющей деформации (εпд). 

На рис. 8 приведены структуры сплава NiAl—Cr—

Co—15%Mo до и после отжигов при температурах 

1150 °С и 1250 °С. Видно, что в области максималь-

ных рабочих температур отжига для данного класса 

материалов (tотж = 1150 °С) структура сплава являет-

ся более однородной, происходит измельчение зерен 

NiAl. При tотж = 1250 °С отмечается увеличение фазы 

(Ni,Cr,Co)3Mo3C и твердого раствора (Cr,Мо).

Таблица 7. Механические свойства сплавов NiAl–Cr–Co–X при испытаниях на сжатие 

и методом наноиндентирования

Table 7. Mechanical properties of NiAl–Cr–Co–X alloys during compression and nanoindentation tests

X, мас.%
Режим отжига

σв, МПа σ0,2, МПа εпд, % Н, ГПа Е, ГПа
tотж, °C τ, мин

15Mo

– – 1728 1566 0,95 10,7 219

850 180 1721 1636 <1* 12,4 249

1150 180 1726 1642 <1* 12,1 245

1250 180 1916 1653 2,01 10,9 225

15Mo + 1,5Re

– – 1800 1618 1,10 10 195

850 180 1833 1628 1,98 12,8 243

1150 180 1910 1634 1,59 11 225

1250 180 2267 1740 6,15 10 209

* Образцы хрупко разрушились.

Рис. 8. Структуры сплава 

NiAl–Cr–Co–15%Mo до (а) 

и после отжига при температурах 1150 °С (б) 

и 1250 °С (в)

Fig. 8. Structures of the NiAl–Cr–Co–15%Mo 

alloy before (а) and after annealing at 1150 °С (б) 

and 1250 °С (в) 

a

в

б
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После отжига при температуре 1150 °С (рис. 9, а) 

наблюдаются субмикронные выделения NiAl. 

Дисперсные частицы Cr(Mo) в объеме зерен NiAl 

обнаружены не были. Напротив, после отжига при 

1250 °С (рис. 9, б) заметны выделения фазы (Cr,Mo), 

распределенные как в теле дендритов, так и вдоль 

границ зерен NiAl. В обоих образцах после отжи-

га отсутствовала фаза твердого раствора на осно-

ве Мо.

С целью изучения кристаллического строения 

структурных составляющих сплава NiAl—Cr—

Co—15%Mo до и после отжига при температуре 

1250 °С проводили исследования фольг метода-

ми просвечивающей электронной микроскопии 

высокого разрешения (ПЭМВР). На рис. 10, а, б 

представлены ПЭМ-изображения структуры 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo вблизи межфазной 

границы дендритной ячейки. По данным энер-

годисперсионного спектрального анализа (ЭДС) 

дендриты представляют собой твердый раствор 

хрома и кобальта в β-NiAl (рис. 11, спектр 1). Осо-

бенностью полученного сплава является образо-

вание в междендритном пространстве вытянутых 

зерен Mo-содержащих фаз шириной 1—2 мкм 

(спектры 2—5) как результат влияния неравновес-

ных условий кристаллизации расплава при избы-

точном содержании молибдена и хрома в процессе 

СВС-литья [20, 23]. Охлаждение слитков на возду-

хе способствовало дополнительному выделению в 

теле дендритов наноразмерных (<100 нм) частиц 

избыточной (Cr,Mo)-фазы состава, ат.%: Cr — 

65,92, Mo — 25,39, Ni — 5,62 и Al — 2,07. Данные 

выделения способствуют росту сопротивления 

вязкопластической деформации в результате дис-

персионного упрочнения NiAl-матрицы, как было 

показано в работах [31, 44, 45]. 

При более детальном анализе тонкой струк-

туры дендритных ячеек были обнаружены коге-

рентные выделения (Cr,Mo) размером 10—20 нм, 

что демонстрирует изображение ПЭМВР β-фазы 

[1
–
11] (рис. 10, в). Рассчитанный по электронограм-

ме параметр ячейки NiAl составил a = 2,952 Å, что 

на 2,3 % больше его табличного значения 2,887 Å. 

Увеличение параметра решетки матричной фазы, 

вероятно, произошло по причине растворения в 

ней атомов молибдена, хрома и кобальта, что под-

тверждают результаты ЭДС химического состава 

тела дендрита (рис. 11, спектр 1). Кристалличес-

кая структура дендритных ячеек характеризова-

лась высокой численной плотностью дефектов в 

виде чередующихся линий с темным и светлым 

контрастом, ориентированных вдоль направле-

ния <2
–

00> (Ni,Fe)Al. Данные дефекты являются 

результатом пластической деформации матрицы 

путем многочисленных сдвигов кристаллической 

решетки по плоскостям <110> под воздействием 

напряжений сжатия, что подтверждает наличие 

дополнительных рефлексов на электронограм-

ме (рис. 10, в), имеющих характерное зеркаль-

ное смещение относительно наиболее интенсив-

ных рефлексов. Обратное Фурье-преобразо-

вание кристаллической структуры [001] изобра-

жение ПЭМВР границы раздела NiAl/(Cr,Mo) в 

области А на рис. 10, в показывает наличие a/2{110} 

дислокации несоответствия (Т), что свидетель-

ствует о потере когерентности даже избыточны-

ми выделениями, размер которых не превыша-

ет 14 нм.

Рис. 9. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co–15%Mo после отжига при температурах 1150 °С (а) и 1250 °С (б)

Fig. 9. Microstructure of the NiAl–Cr–Co–15%Mo alloy after annealing at 1150 °С (а) and 1250 °С (б)

a б
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На рис. 10, д представлено изображение ПЭМВР 

кристаллической структуры многокомпонентной 

фазы в системе Mo—Cr—Ni—Co (рис. 11, спект-

ры 2 и 3). Исходя из количественного соотношения 

основных компонентов в фазе выдвинута гипотеза 

об образовании непрерывного ряда твердых рас-

творов с ОЦК-решеткой. Однако обнаруженная 

фаза на основе Мо имела ГЦК-решетку, ориенти-

рованную вдоль зоны оси [1
–
14]. Это подтверждено 

результатами измерений углов между основны-

Рис. 10. Особенности тонкой структуры СВС-литого сплава системы NiAl–Cr–Co–Mо

а, б – ПЭМ-изображение структуры на границе раздела β-NiAl- и Mo-содержащих фаз; 

в – кристаллическая структура дендритной ячейки β-NiAl с выделением Cr(Mo) вдоль оси зоны [001]; 

г – структура зерна (Ni,Co,Cr)3Mo3C вдоль оси зоны [
–
114] (ПЭМВР); 

д – тонкая структура интерфейса NiAl/(Mo0,8 Cr0,2)xBy вдоль оси зоны [
–
12

–
16]; 

е – обратное Фурье-преобразование дефектной зоны кристалла, обозначенной буквой D 

Fig. 10. Features of the SHS cast NiAl–Cr–Co–Mo alloy fine structure

а, б – TEM image of the structure at the interface between β-NiAl- and Mo-containing phases; 

в – crystal structure of β-NiAl dendritic cell with Cr(Mo) precipitates along the [001] zone axis; 

г – (Ni,Co,Cr)3Mo3C grain structure along the [
–
114] zone axis (HRTEM); 

д – fine structure of the NiAl/(Mo0.8 Cr0.2)xBy interface along the [
–
12

–
16] zone axis; 

е – inverse Fourier transform of the crystal defect zone marked by D

a

в

е

г

б

д
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ми векторами направлений на электронограмме 

(рис. 10, д), которые полностью соответствовали 

табличным значениям 63,9° и 50,1° [46]. 

Период решетки исследуемой Mo-фазы, рас-

считанный по снятой электронограмме образца с 

учетом индексов Миллера, составил a = 11,37 Å. 

Основываясь на установленных параметрах кри-

сталлической решетки, можно утверждать о кри-

сталлизации в междендритном пространстве 

сложного карбида (Ni,Co,Cr)3Mo3C. Примесный 

углерод взаимодействует с Cr и Mo с образовани-

ем карбидов, выполняя роль дисперсных выделе-

ний, фиксирующих границы зерен и блокирую-

щих зернограничную диффузию [47]. Обратное 

Фурье-преобразование кристаллической струк-

туры (рис. 10, г, обл. B) демонстрирует упорядоче-

ние расположение атомов второй решетки между 

атомами основной, что говорит о формировании 

сверхтруктуры по механизму упорядочивания де-

фектов [44, 45].

На рис. 10, д показаны результаты анализа кри-

сталлической структуры зерна следующего соста-

ва, ат.%: Mo — 78±2 и Cr — 22±2 (см. рис. 11, спект-

ры 4 и 5) вблизи межфазной границы раздела с 

дендритной ячейкой β-NiAl. На основании снятой 

электронограммы проведена идентификация типа 

и параметров решетки исследуемой фазы. С уче-

том величины углов между основными кристал-

лографическими направлениями (61,2° {2201} и 

28,2° {2020}) гексагональной плотноупакованной 

решетки (ГПУ) и рассчитанными периодами (a =

= 5,92 Å и c = 6,41 Å) вместо твердого раствора 

Спектр Ni Al Cr Co Mo

а NiAl–Cr–Co–15%Mo

1 50,77 35,75 6,37 6,38 0,74

2 18,87 – 22,86 7,48 50,78

3 20,66 – 22,41 7,60 49,33

4 – – 23,31 – 76,69

5 – – 20,56 – 79,44

б NiAl–Cr–Co–15%Mo + отжиг при 1250 °С

6 21,13 – 24,81 9,62 44,44

7 23,95 – 22,02 9,18 44,85

8 20,53 – 35,70 13,72 30,05

9 – – 84,66 – 15,34

10 50,38 39,71 4,67 5,24 –

EDXS-область

Рис. 11. Состав структурных составляющих исследуемого сплава, ат. %

Fig. 11. Composition of structural components of the alloy under study, at.%

a б
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(Mo,Cr) образовался сложный борид (Mo0,8Cr0,2)xBy. 

Бор не мог быть идентифицирован на стадии из-

мерения состава фаз, так как в исследованиях ис-

пользовали кремний-дрейфовый SDD детектор 

X-Max80 T («Oxford Instruments», Великобритания).

Фурье-преобразование структуры кристал-

ла β-NiAl (обл. C на рис. 10, д) в сопоставлении cо 

вставкой электронограммы вдоль оси зоны [1
–
21

–
6] 

показывает отсутствие на межфазной границе 

раздела с (Mo0,8Cr0,2)xBy когерентной связи ре-

шеток фаз (рис. 10, д), так как векторы основных 

кристаллографических направлений не совпада-

ют. Тем не менее рассматриваемые фазы имеют 

близкую ориентировку, что предполагает возмож-

ность создания условий, когда выделения борида 

будут когерентны. Это приведет к дополнитель-

ному эффекту дисперсионного упрочнения мате-

риала, когда скольжению матричных дислокаций 

препятствуют поля упругих деформаций решеток 

двух фаз.

Обратное Фурье-преобразование [1
–
21

–
6] изобра-

жения ПЭМВР из области D на рис. 10, д показы-

вает высокую плотность дефектов упаковки (ДУ), 

ориентированных вдоль {2201} атомных плоско-

стей (рис. 10, e). Обнаруженные ДУ с дополнитель-

ным идентичным слоем возможно получены в ре-

зультате скопления межузельных атомов [44]. 

Таким образом, пластическая деформация фа-

зы (Mo0,8Cr0,2)xBy под воздействием напряжения 

сжатия сопровождается диссоциацией полных 

дислокаций на частичные.

ПЭМ-изображение структуры отожженного 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo, ориентированное 

вдоль зоны оси [1
–
11] (Ni,Co,Cr)3Mo3C, показано 

на рис. 12, а. Отжиг привел к диффузионному ро-

сту упрочняющих нановыделений Cr(Mo) вдоль 

Рис. 12. Характерные особенности тонкой структуры СВС-литого сплава системы NiAl–Cr–Co–Mо 

после отжига при 1250 °С 

a – ПЭМ-изображение структуры зерен со вставкой электронограммы от фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C; 

б – кристаллическая структура фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C вблизи границы раздела β-NiAl; 

в – структура Cr(Mo) вдоль зоны оси [
–
111] (ПЭМВР) 

Fig. 12. Characteristic features of the SHS cast NiAl–Cr–Co–Mo alloy fine structure after annealing at 1250 °C

а – TEM image of the grain structure with an SAED insert from the (Ni,Co,Cr)3Mo3C phase; 

б – crystal structure of the (Ni,Co,Cr)3Mo3C phase near the β-NiAl interface; 

в – Cr(Mo) structure along the [
–
111] zone axis (HRTEM)

a

в г

б
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межзеренных границ до субмикронного размера 

150—400 нм, а также к увеличению концентрации 

хрома и кобальта в фазе (Ni,Co,Cr)3Mo3C (рис. 11, 

спектр 6). Согласно данным [23, 25, 31, 44] выделе-

ние дисперсных частиц избыточной Cr(Mo)-фа-

зы происходило на стадии охлаждения слитков 

в вакуумной камере электропечи, как результат 

концентрационного расслоения пересыщенного 

твердого раствора хрома и молибдена в интерме-

таллидной матрице. Изменение состава межден-

дритных прослоек обусловлено ее диффузионным 

насыщением легирующими элементами при рас-

творении в β-NiAl дисперсных выделений (Cr,Mo) 

во время термической обработки сплава. Нали-

чие фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C (ГЦК-решетки, a =

= 10,74 Å) со сверхструктурой подтверждено с по-

мощью [1
–
11] электронограммы области, обозна-

ченной F на рис. 12, a. Уменьшение параметра ре-

шетки Mo-содержащей фазы на 5,5 % для сплава 

в отожженном состоянии может быть обусловлено 

установленным в ней снижением концентрации 

молибдена. 

Когерентного сопряжения атомных плоско-

стей кристаллических решеток между основными 

фазами (Ni,Co,Cr)3Mo3C и β-NiAl не выявлено, что 

показывает ось зоны [1
–
11] Изображение ПЭМВР 

кристаллической структуры (Ni,Co,Cr)3Mo3C на 

границе раздела с дендритной ячейкой матрич-

ной фазы (рис. 12, б). Несмотря на деформиро-

ванное состояние сплава, линейные дефекты 

в исследуемой фазе не выявлены. Вставка на 

рис. 12, б также демонстрирует сверхструктурное 

строение кристаллической решетки исследуе-

мой фазы.

В теле дендритных ячеек установлено нали-

чие высокодисперсных выделений (Cr,Mo) раз-

мером ~21 нм (рис. 12, в). Наблюдаемое сопряже-

ние атомных плоскостей на ПЭМ-изображении 

(Cr,Mo)/NiAl, взятое вдоль общей зоны оси [1
–
11], 

а также суперпозиция дифракционных пятен 

на изображениях Фурье-преобразования с ма-

трицы и выделений подтверждают их когерент-

ность. Таким образом, матричная фаза β-NiAl и 

выделения (Cr,Mo) имеют [1
–
11]β || [1

–
11]Cr(Mo) и 

{110}β || {110}Cr(Mo) ориентационную связь между 

решетками. Развитие пластической деформации 

под действием сжимающих напряжений привело 

к скоплению a/2[1
–
11] (011) краевых дислокаций, 

что демонстрирует обратное Фурье-преобразова-

ние из области G на рис. 12, в. Это также объясняет 

природу наноразмерных зон в кристаллической 

структуре материала, имеющих темный контраст 

и преимущественно сосредоточенных вокруг ко-

герентного выделения избыточной фазы, наличие 

которых обусловлено упругими деформации ре-

шетки вокруг дислокационных ядер.

Дальнейшие исследования по подготовке по-

рошка-прекурсора к сфероидизации проводи-

лись с наиболее перспективным литым сплавом 

NiAl—Cr—Co—15%Mo. Порошок был получен пу-

тем механического измельчения литых СВС-слит-

ков и имел характерную осколочную морфологию 

(рис. 13, а). Основная доля частиц имела размер не 

более 30 мкм. Классифицированный порошок не 

Рис. 13. Морфология измельченных частиц (а) и гранулометрический состав (б) порошка NiAl–Cr–Co–15%Mo

Fig. 13. Morphology of comminuted particles (а) and granulometric composition (б) of the NiAl–Cr–Co–15%Mo alloy

a

б
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содержит субмикронных частиц, оказывающих 

негативное влияние на стабильность плазменной 

сфероидизации, приводя к образованию нанофа-

зы на поверхности крупных частиц [30].

На рис. 13, б показано интегральное и диффе-

ренциальное распределения по размеру частиц 

порошка NiAl—Cr—Co—15%Mo после механи-

ческого измельчения в планетарной мельнице и 

последующей воздушной классификации. Размер 

частиц целевого порошка варьировался в диапа-

зоне 10—50 мкм. Средний диаметр частиц был 

равен Dср = 33,9 мкм. Полученный порошок имел 

бимодальный характер распределения частиц: мо-

да первого пика равна 17 мкм, а второго (больше-

го) — 49 мкм. Квантели распределения D10, D50 и 

D90 составили 12,3, 31,6 и 60,7 мкм соответствен-

но. Доля фракции <20 мкм достигала 35 %, фрак-

ции >40 мкм — 38 %.

Выводы

1. По технологии центробежного СВС-литья 

получены сплавы NiAl—Cr—Co, легированные Mo 

(2,5 и 15 %) и Re (0—1,5 %). Легирование до 15 % 

Mo обеспечило прирост прочностных свойств: 

σв = 1730±30 МПа, σ0,2 = 1560±30 МПа и εпд = 0,95 %. 

Термообработка при tотж = 1250 °С, τ = 180 мин уве-

личивает эти параметры: σв = 1910±30 МПа, σ0,2 =

= 1650±30 МПа и εпд = 2,01 %. Дополнительное ле-

гирование рением модифицирует структуру спла-

ва, повышая свойства до следующих значений: σв =

= 1800±30 МПа, σ0,2 = 1610±30 МПа и εпд = 1,10 %, 

а отжиг дополнительно повышает их до уровня: σв =

= 2260±30 МПа, σ0,2 = 1730±30 МПа и εпд = 6,15 %.

2. Определены значения твердости и модуля 

упругости и отмечено локальное разупрочнение 

фаз в результате отжига при температуре выше 

850 °С, увеличивающего долю пластической де-

формации.

3. Установлена 3-уровневая структура литого 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo: 1-й уровень обра-

зуют дендритные зерна β-NiAl с прослойками фаз 

(Ni,Co,Cr)3Mo3C и (Mo0,8Cr0,2)xBy с размером яче-

ек до 50 мкм; 2-й — упрочняющие субмикронные 

частицы (Cr,Mo), распределенные вдоль границ 

зерен; 3-й — когерентные нановыделения (Cr,Mo) 

(10—40 нм) в теле дендритов β-NiAl.

4. Получены порошки фракции 10—50 мкм со 

средним диаметром частиц Dср = 33,9 мкм. До-

ля фракции <20 мкм составляла 35 %, фракции 

>40 мкм — 38 %.
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