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Изучены микроструктура и механическое поведение суперсплава Инконель 625, изготовленного по
аддитивной технологии послойного синтеза методом прямого лазерного осаждения металла
(DLMD), а затем подвергнутого термической обработке отжигом при трех различных температурах
(1000, 1100, 1200°C). В исследовании объекты цилиндрической формы были изготовлены с помо-
щью мощного импульсно-волнового оптоволоконного лазера, что позволило добиться их высокого
качества – без трещин, ошибок упаковки на границах сопряжения или пористости. Для анализа
микроструктуры полученных образцов были использованы сканирующая и просвечивающая элек-
тронная микроскопия. Было установлено, что выделение некоторых фаз Лавеса в междендритных
областях явилось результатом сегрегации ниобия и молибдена. Для исследования термической ста-
бильности дендритной морфологии были проведены отжиги при температурах от 1000 до 1200°C.
Выделились карбиды двух типов: эллипсоидальной формы – карбиды NbC и блочного вида – Nb(Ti)C.
Более того, морфология фазы Лавеса изменялась от неправильной формы крупных частиц до мел-
кодисперсной блочной или стержневидной формы. С повышением температуры отжига от 1000 до
1200°C, указанная фаза Лавеса частичное растворяется в γ-Ni матрице, что приводит к формирова-
нию крупных рекристаллизованных зерен. Результаты испытаний на растяжение показали, что по-
сле отжига сплав имеет более высокие предел прочности при растяжении и относительное удлине-
ние в сравнении со значениями для образцов после DLMD-синтеза.
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ВВЕДЕНИЕ

Суперсплав на основе никеля Инконель 625
широко используется в различных областях, та-
ких как аэронавтика, аэрокосмическая, морская,
химическая и нефтехимическая промышлен-
ность. Этот сплав показал высокую прочность,
отличную коррозионную стойкость и высокую
термостойкость – характеристики, которые могут
быть использованы в приложениях, требующих
экстремальной устойчивости к ползучести [1, 2].

Сплав Инконель 625 получают с помощью
обычной технологии ковки, прокатки, литья или
экструзии. Он также может быть изготовлен по
новой распространенной аддитивной технологии
(3D-печати), предполагающей многочисленные
преимущества по сравнению с обычным произ-

водственным процессом с точки зрения изготов-
ления изделий сложной или почти точной формы
и т.д. Для металлов существуют две распростра-
ненные технологии аддитивного производства на
основе использования лазера, включая селектив-
ное лазерное плавление в слое порошка (SLM) и
прямое лазерное нанесение металла (DLMD).
Как SLM, так и DLMD способы позволяют произ-
водить полностью функциональные детали непо-
средственно из металлического порошка на осно-
ве системы автоматизированного проектирования
(CAD) без специальной оснастки. В исследовани-
ях многие ученые сосредоточены на анализе фено-
менологии процесса, а также на влиянии парамет-
ров обработки на получение плотных компонен-
тов [3–8]. Например, Sateesh и др. [6] изготовили
SLM суперсплав Инконель 625 и изучили взаимо-
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действие различных параметров в плане их влия-
ния на точность размеров изделия, микротвер-
дость и плотность сплава. Carter и др. [7] в основ-
ном сосредоточили свое внимание на плотности
энергии, чтобы получить образцы из сплава Ин-
конель 625 с относительной плотностью 100%.

Чрезвычайно высокие скорости затвердевания,
присущие SLM, приводят к образованию тонкой
дендритной структуры и подавлению макросегре-
гаций с образованием крупных фаз Лавеса или
карбидов, что может отрицательно сказаться на
механических свойствах [9–12]. Микроструктура,
полученная методом лазерного поверхностного
плавления, находится вне равновесия, и необхо-
димо проведение термической обработки для го-
могенизации микроструктуры, снижения уровня
остаточных напряжений и устранения микропо-
ристости, связанной с технологией, с целью улуч-
шения механических свойств [9–11]. Термиче-
ская обработка сплава Инконель 625 может спо-
собствовать образованию различных выделений,
таких как фазы Лавеса и карбиды, которые могут
повлиять на его механические свойства [13, 14].
Например, Kreitcberg и др. [13] изучили влияние
различных термических обработок и горячего
изостатического прессования на микроструктуру
и механические свойства сплава Инконель 625,
полученного лазерным плавлением порошка. В
их работе были проведены отжиг для снятия на-
пряжений, рекристаллизационный отжиг и низ-
котемпературная обработка на твердый раствор.
Кроме того, образцы на растяжение из сплава
Инконель 625, изготовленные методом SLM и
подвергнутые различным обработкам, таким как
отжиг для снятия напряжений, низкотемператур-
ная обработка на твердый раствор и горячее изо-
статическое прессование, были испытаны при
комнатной температуре и при 760°C [14].

Для изучения влияния различных упорядочен-
ных фаз и их роста на свойства при растяжении
при комнатной температуре и поведение при раз-
рушении суперсплава Инконель 625 образцы это-
го сплава выдерживали изотермически при 540,
700 и 850°С в каждом случае в течение 10, 100 и
1200 ч [15]. Характеристики упорядоченных фаз
Ni2(Cr, Mo), γ" и δ изучали с помощью просвечива-
ющей электронной микроскопии. Было обнаруже-
но, что первичные карбиды ответственны за зарож-
дение пустот, приводящих к появлению больших
ямочек на поверхности разрушения суперсплава
Инконель 625, в котором матрица представляет со-
бой твёрдый раствор. Фазы Ni2(Cr, Mo) и γ" как на
стадии их формирования, так и в ходе последующе-
го роста при 540°С, были ответственны за увеличе-
ние прочности без значительного снижения пла-
стичности. Выделение δ-фазы, после 1200 ч изо-
термической выдержки при 850°С, способствует
формированию поверхности излома аналогич-

ной поверхности излома сплава, в котором после
1200 ч изотермической выдержки при 700°С вы-
делилась γ"-фаза.

Недавние сообщения показали, что быстрый
нагрев и высокая скорость охлаждения приводят
к направленному росту зерен, а затем к образова-
нию столбчатых зерен вытянутой формы [16–18].
Направление роста зерен в основном перпенди-
кулярно подложке, и, тем самым, наблюдается
анизотропия направления роста. Как для процес-
са SLM, так и для процесса DLMD изготовленные
по аддитивной технологии детали демонстрируют
сильную анизотропию текстуры, которая оказывает
значительное влияние на механические свойства. В
зависимости от промышленного применения и ам-
плитуды и направлений механических нагрузок
острая текстура в этих деталях может снизить меха-
ническое сопротивление при эксплуатации с появ-
лением внезапного хрупкого разрушения материа-
ла. Поэтому необходимо изучить влияние термиче-
ской обработки на микроструктуру и свойства
деталей, произведeнных по технологиям SLM и
DLMD. Dinda и др. [18] изучали влияние термо-
обработки на дендритную микроструктуру сплава
Инконель 625, изготовленного по DLMD техно-
логии. Было обнаружено, что микроструктура
имеет столбчатую дендритную природу, структу-
ра росла эпитаксиально от подложки. Авторами
[18] была исследована термическая стабильность
дендритной структуры в диапазоне температур
800–1200°С. Они обнаружили, что дендритная
микроструктура может быть изменена только в ре-
зультате обработки при температуре выше 1000°С,
после которой для структуры характерны рекри-
сталлизованные равноосные зерна.

На сегодняшний день опубликовано лишь не-
сколько работ по механическим свойствам и мик-
роструктуре термически обработанных образцов
из суперсплава Инконель 625, изготовленных по
технологии DLMD. Например, плотная ячеисто-
дендритная структура, содержащая карбиды типа
MC, M23C6 и M6C, была обнаружена методом рент-
геновской дифракции после лазерного осаждения
металла. Испытания на сжатие вдоль и перпенди-
кулярно направлению аддитивной сборки показы-
вают незначительную анизотропию сопротивле-
ния на излом [19]. Когда температура обработки на
твёрдый раствор достигала 1200°С, статическая
рекристаллизация протекала более полно. Ре-
зультаты испытаний на растяжение показали, что
показатели относительного удлинения и дефор-
мационного упрочнения суперсплава Инконель
625 улучшались по мере роста температуры обра-
ботки на твeрдый раствор, в то же время предел
текучести снижался. Это указывает на то, что спо-
собность к равномерной пластической деформа-
ции усиливается с повышением температуры об-
работки на твeрдый раствор. Снижение предела
текучести было обусловлено уменьшением плот-
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ности дислокаций. Увеличение показателя де-
формационного упрочнения задерживало появ-
ление шейки, а растворение фазы Лавеса приво-
дило к увеличению пластичности.

Мы рассматриваем данную работу как логиче-
ское продолжение наших предыдущих исследо-
ваний по влиянию различных обработок на мик-
роструктуру, текстуру и механические свойства
(на растяжение) образцов из суперсплава Инко-
нель 625, полученных аддитивным методом [20].
Работа проведена с целью достижения более глу-
бокого понимания взаимосвязей между микро-
структурой и механическими свойствами иссле-
дуемого сплава, в первую очередь, при различных
температурах отжига.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Использовали находящийся в свободном до-
ступе порошок марки Inconel 625 (Höganäs,
Halmstad, Швеция). Химический состав приве-
дeн в табл. 1. Никель и хром в составе сплава Inc-
onel 625 обеспечивают его устойчивость по отно-
шению к окислительной среде, а никель и молиб-
ден – то же в условиях других агрессивных сред.
Между тем молибден способен предотвратить то-
чечную и щелевую коррозию, а ниобий повышает
стабильность сплава к межкристаллитной корро-
зии при сварке [4].

На рис. 1a представлены морфология и размер
частиц порошка, изображение получено с помо-
щью растровой электронной микроскопии (РЭМ).
Форма частиц порошка почти сферическая с не-
большими отклонениями, а размер частиц со-
ставляет 38–186 мкм. На рис. 1б можно видеть
изображение внутренней, микродендритной струк-

туры частиц порошка сплава Инконель 625, с при-
сутствием характерной для них аустенитной γ фа-
зы. Система прямого лазерного осаждения метал-
лов модели Huffman HP150 (Huffman Corporation,
Кловер, Южная Каролина, США) оснащена ит-
тербиевым оптоволоконным лазером мощностью
2000 Вт непрерывного действия. Образцы в виде
полых цилиндров (с внешним диаметром 13 мм,
внутренним диаметром 9 мм, высотой 6–9 мм)
были изготовлены для изучения микроструктуры.
Для проведения испытаний на прочность при
растяжении были также изготовлены образцы
размерами 60 × 50 × 13 мм. Значения производ-
ственных DLMD технологических параметров
представлены в табл. 2. Для эффективности кон-
троля за процессом изготовления, были предусмот-
рены: (i) система автоматической подачи порошка
марки Twin Sulzer; (ii) сборочная платформа,
(iii) компьютеризированная система отслежива-
ния сборки. В качестве защитного газа, в струе ко-
торого осуществлялась подача порошка, был вы-
бран аргон. Использована двунаправленная страте-
гия сканирования с поворотом лазерного луча на
90° после каждого слоя осаждения.

Для изучения влияния последующей термиче-
ской обработки на микроструктуру, DLMD-об-
разцы отжигали при 1000, 1100 и 1200°С в каждом
случае в течение 1 ч, а затем охлаждали с печью.
Скорость нагрева в печи составляла 8 К мин–1, а
скорость охлаждения – 68 К мин–1. РЭМ-анализ
структуры (микроскоп Hitachi SU-5000) проводи-
ли на горизонтальной (x–y сечение) и вертикаль-
ной (z–x сечение) гранях цилиндрических образ-
цов (рис. 2б) после различных термообработок и в
исходном состоянии. Оценку микроструктуры
после испытаний на растяжение проводили вбли-
зи поверхности разрушения.

Таблица 1. Химический состав порошка Inconel 625 (вес. %)

Хим.элемент Ni Cr Mo Nb Ti Al C

Состав 64.57 22.69 8.72 3.54 0.2 0.16 0.1

Рис. 1. РЭМ-изображение порошка Inconel 625, использованного в DLMD процессе: (a) морфология частиц и (б) мик-
родендритная микроструктура.

400 мкм 50 мкм

(a) (б)
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РЭМ-наблюдение выделившихся фаз прово-
дили в двух режимах визуализации изображений:
во вторичных (SE) и обратно рассеянных (BSE)
электронах, а также с привлечением энерго-дис-
персионного рентгеновского анализа. Образцы
полировали и травили в реагенте состава 10 мл
HNO3 и 30 мл HCl. Горизонтальная плоскость,
перпендикулярная направлению построения об-
разца – плоскость A (x–y сечение), и вертикаль-
ная плоскость, параллельная направлению по-
строения – плоскость B (x–z сечение), были изу-
чены с целью их микроструктурной аттестации.

Выделившиеся фазы были идентифицирова-
ны с привлечением ПЭМ-микроскопа F20, при
ускоряющем напряжении 200 кВ. Тонкие фольги
были приготовлены посредством их вырезки, ме-
ханической полировки и утонения до толщины
около 100–400 нм с помощью бомбардировки
сфокусированным ионным (Ba+) пучком. Образ-

цы для испытаний на растяжение были выточены
из прямоугольной формы брусков так, как это по-
казано на рис. 2в. Образцы были ориентированы
параллельно плоскости B. Для обеспечения стати-
стической достоверности, испытывали, по мень-
шей мере, по три образца в одинаковом состоянии.
Микротвeрдость образцов по Виккерсу измеряли
на твердомере модели HXD-1000TMC/LCD. Изме-
рения производили с нагрузкой на индентор в
300 грамм (силы), а время экспозиции при замере
микротвердости составляло 10 с. Прибор, исполь-
зованный в этом эксперименте, представлял собой
нанотвердомер производства фирмы Swiss CSM
Instruments, оснащенный испытательным моду-
лем NHT2. Максимальная использованная на-
грузка на индентор составила 500 мН, время на-
гружения – 30 с, нагрузка не снималась 10 с, а
время разгрузки составило 30 с. Испытания на
растяжение проводили с помощью универсаль-
ного растягивающего компрессора (RGM-4100),
скорость растяжения при нагрузке составляла
0.5 мм мин–1.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Характеристика микроструктуры

На рис. 3 и 4 представлены РЭМ-изображения
структуры для всех образцов в их продольном
(плоскость B), а также горизонтальном (плос-
кость A) сечениях. О типичных дендритах в мик-
роструктуре осажденных образцов в исходном со-

Таблица 2. DLMD технологические параметры

Параметр Величина

Мощность, Вт 650

Скорость сканирования, мм мин–1 350

Скорость подачи порошка, г мин–1 6

Люфт по оси z, мм 0.2
“Глубина” дефокусировки, мм –0.8
Диаметр лазерного пятна, мм 1.33

Рис. 2. (а) Схематическая иллюстрация использованной в работе установки для DLMD процесса; (б) плоскости A и B
отмечены на DLMD образце из суперсплава Inconel 625; (в) геометрия образцов для испытаний на растяжение.
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Рис. 3. РЭМ-изображения структуры в горизонтальном сечении (плоскость A) (а) исходного синтезированного образ-
ца и (б–г) образцов, отожженных при разных температурах: (a) без термообработки; (б) 1000; (в) 1100; и (г) 1200°С.

10 мкм(а) 10 мкм(б)

10 мкм(в) 10 мкм(г)

стоянии, без термической обработки, сообща-
лось в предыдущей работе авторов [20]. На рис. 3а
и 4а показаны РЭМ-изображения основных фаз в
образцах сразу после их синтеза. Можно видеть,
что некоторые мелкие частицы блочной формы
(карбиды MC) и большое количество частиц фаз
Лавеса неправильной формы осаждались в меж-
дендритных областях. По сравнению с микро-
структурой осажденных образцов без отжига,
можно наблюдать большее изменение микро-
структуры образцов, отожженных именно в усло-
виях 1000°C в течение 1 ч, как показано на рис. 3б
и 4в. В то же время немногие частицы фазы Лаве-
са, существовавшие в междендритных областях,
растворяются, что приводит к выделению карби-
дов MC в междендритных областях. Хорошо вид-
но, что морфология, свойственная дендритной
структуре, исчезает при термообработке образцов
при 1100°С в течение 1 ч, что показано на рис. 3в
и 4в. Между тем, небольшое количество частиц
фазы Лавеса в междендритных областях раство-
ряется, а остальные частицы фаза Лавеса имеют
стержневидную форму. Указанные характеристи-
ки дендритной структуры полностью исчезают
после отжига при 1200°C в течение 1 ч, как пока-
зано на рис. 3г и 4г. При этом, частицы фазы Ла-
веса в междендритных областях частично раство-

рились, а оставшиеся частицы фазы Лавеса име-
ют блочную форму и равномерно распределяются
в матрице. В настоящем исследовании время от-
жига недостаточно велико, поэтому фаза Лавеса
полностью не растворилась.

Выделившиеся фазы

ПЭМ использовали для дальнейшего анализа
фаз, выделившихся в синтезированном материа-
ле. На рис. 5а–5г показаны светло-польное ПЭМ
изображение микроструктуры нерегулярной фа-
зы, результаты элементного анализа, полученные
с помощью энерго-дисперсионного спектромет-
ра (EDS), электронограмма дифракции электро-
нов в выбранной области (SAED) и увеличенное
изображение нерегулярной зоны, полученное с
помощью просвечивающего электронного мик-
роскопа высокого разрешения (ПЭМВР). Со-
гласно рис. 5б, нерегулярная фаза в основном со-
держит элементы Ni, Cr, Nb, Mo. На дифракцион-
ной картине, полученной методом SAED, должно
быть дифракционное пятно, расположенное вдоль
оси кристаллографической зоны [20]. Это может
дополнительно подтвердить, что частицы непра-
вильной формы являются частицами фазы Лаве-
са. Поскольку кристаллографически плотноупако-
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Рис. 4. РЭМ-изображения структуры в продольном сечении (плоскость B) (а) исходного синтезированного образца и
(б–г) образцов, отожженных при разных температурах: a) без термообработки; (б) 1000; (в) 1100; и (г) 1200°С.

10 мкм(а) 10 мкм(б)

10 мкм(в) 10 мкм(г)

Рис. 5. ПЭМ-светлопольное изображение нерегулярной фазы (а); результаты EDS-элементного анализа (б); SAED-
электронограмма (в); ПЭМВР-изображение нерегулярной фазы (в синтезированном образце) (г).
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ванная фаза образуется в жаропрочном суперспла-
ве, ее кристаллическая структура представляет
собой сложную плотноупакованную гексагональ-
ную структуру. На основании изображения рис. 5г
можно сделать вывод, что межплоскостное рассто-
яние составляет 0.25 нм.

Невозможно четко проследить тип и характе-
ристики выделения сферических частиц из-за их
нанометрового размера. Следовательно, сфери-
ческие частицы непременно надо наблюдать с по-
мощью ПЭМ. На рис. 6 представлены светло-
польные изображения наноразмерных частиц с
соответствующими SAED-электронограммами.
Сферические частицы, согласно SAED-электро-
нограммам имеют кубическую кристаллическую
структуру, характерную для карбидов, тогда как
фазы Лавеса имеют гексагональную плотно упако-
ванную решетку. Это связано с сильной склонно-
стью элементов Nb, Mo и Si к сегрегации. Основ-
ной реакцией на заключительной стадии затвер-
девания должно быть образование фазы Лавеса и
карбидов MC. Согласно равновесной фазовой
Ni–Nb–C-диаграмме, когда концентрации Nb и
C в ванне расплава достаточно высоки, карбиды
MC выделяются в результате эвтектической ре-
акции (L → γ + MC). Из-за высокой скорости
охлаждения в DLMD-процессе атомы растворен-

ного вещества легко захватываются в дендритной
межкристаллической области. Таким образом,
можно сделать вывод, что более высокое содер-
жание Nb может способствовать образованию
карбидов MC в продукте эвтектической реакции
[21]. После идентификации дифракционных ре-
флексов и по результатам EDS-анализа (рис. 7)
можно утверждать, что в структуре присутствова-
ли два типа карбидов MC: эллипсоидной формы –
частицы NbC (рис. 6а, 6б), и блочной формы –
частицы Nb(Ti)C (рис. 6в). Мелкодисперсные ча-
стицы карбида MC выделяются в дендритах или
на границах зерен. При этом размер зёрен был
около 200–700 нм. Размер и концентрация этих
фаз в значительной степени зависят от парамет-
ров термической обработки, таких как температу-
ра, время, скорость охлаждения и химический
состав сплава [22, 23]. В настоящей работе не-
большой размер карбида в основном связан с
чрезвычайно низким содержанием углерода и
высокой скоростью охлаждения, эти скорости
охлаждения препятствуют росту карбида.

Присутствие дисперсных МС-частиц является
причиной увеличения прочности матрицы спла-
ва. Это происходит потому, что частицы MC, как
частицы второй фазы, сохраняют хорошую коге-
рентную связь с матрицей, что обеспечивает по-

Рис. 6. Светлопольные изображения и соответствующие SAED-электронограммы для (а, б) частиц карбида MC эл-
липсоидальной формы и (в) блочных частиц MC.
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давление проскальзывания границ зерен. Резуль-
таты EDS-анализа (рис. 7) свидетельствуют, что
содержание Ti в карбидах MC больше в сравне-
нии с содержанием атомов Nb. Это можно объяс-
нить тем, что способность к фазообразованию
выше между атомами Ti и C по сравнению с эле-
ментами Nb и C.

На рис. 8 и в табл. 3 представлены светлополь-
ные ПЭМ-изображения и результаты EDS-ана-
лиза для основных выделившихся фаз, зафикси-
рованных в образцах после их термообработки.
Анализ показал, что выделившиеся фазы богаты
элементами Nb и Mo. После расшифровки соот-
ветствующих SAED-электронограмм эти фазы
могут быть идентифицированы как фазы Лавеса.
По мере увеличения температуры для фаз Лавеса
характерна тенденция к растворению в матрице.
При этом ранее наблюдали, что форма частиц из-
меняется с неправильной (нерегулярной) на фор-
му, характерную для равноосных и стержневид-
ных дисперсных частиц.

На рис. 9 показаны кривые наноиндентирова-
ния DLMD-образцов суперсплава Инконель 625
после различных термических обработок. Все
кривые наноиндентирования показывают сход-
ную тенденцию. На стадии нагружения, при од-
ной и той же нагрузке, смещение индентора отно-
сительно невелико для образцов, не прошедших
термообработку, а величина смещения составля-

ет около 2500 нм. Нет большой разницы в виде
кривых наноиндентирования для образцов по-
сле различных термообработок. А самая боль-
шая глубина перемещения индентора составляет
около 2640 нм. Большее сопротивление матери-
ала непрерывному деформированию соответ-
ствует меньшему значению глубины перемеще-
ния индентора, и наоборот. Микроструктура
синтезированного образца представляет собой
мелкодисперсную дендритную структуру. При
отжиге происходит определенная рекристаллиза-
ция, и, таким образом, сопротивление материалов
непрерывному деформированию снижается.

На этапе разгрузки упругая деформация способ-
на к восстановлению, при этом пластическая со-
храняется. Глубина остаточного отпечатка в мате-
риале отражает степень пластической деформации
материала после разгрузки. Из рис. 9 видно, что
пластическая деформация для отожженных образ-
цов больше, в то время как у неотожжeнного образ-
ца она сравнительно меньше. Твердость неото-
жжeнного образца выше по сравнению с образца-
ми, подвергнутыми отжигу. Из приведенных
выше результатов можно сделать вывод, что пла-
стичность может быть в некоторой степени повы-
шена после высокотемпературной термообработ-
ки. Во время высокотемпературной термической
обработки мелкая дендритная структура исчезает
и превращается в рекристаллизованные зерна. В
то же время хрупкая фаза Лавеса в матрице будет
в определенной степени растворена, что может
повысить пластичность материала.

Тенденция средней нанотвердости почти та-
кая же, как и микротвердости, показанной в
предыдущей работе [20]. Нанотвердость синтези-
рованных образцов выше, чем нанотвердость об-
разцов, подвергнутых отжигу. Влияние термиче-
ской обработки на нанотвердость незначительно

Рис. 7. EDS-анализ карбидов MC: (а) NbC; (б) Nb(Ti)C.
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Таблица 3. EDS-анализ выделившихся фаз (ат. %) в
образцах, отожженных при разных температурах

Параметры отжига Ni Cr Nb Mo

1000°C/1 ч 0.397 0.228 0.164 0.131
1100°C/1 ч 0.435 0.236 0.189 0.140
1200°C/1 ч 0.420 0.220 0.209 0.151
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(как показано в табл. 4). При различных темпера-
турах отжига модуль упругости образцов практи-
чески не изменяется и составляет около 270 ГПа.
Модуль упругости – это характеристика меж-
атомной связующей способности, которая отно-
сительно нечувствительна к микроструктуре ма-
териалов [24]. Таким образом, величина модуля
упругости показывает небольшие численные ко-
лебания до и после отжигов даже при различных
температурах.

Механические свойства

В результате анализа микроструктуры сплава
после отжига было установлено, что микрострук-
тура и характер выделений в определенной степе-
ни изменились. И изменения в микроструктуре
оказали влияние на механические свойства спла-
ва. Испытание на растяжение является очень рас-
пространенным методом оценки прочности ма-
териала. Предел упругости, относительное удли-
нение, модуль упругости, предел прочности при
растяжении, предел текучести и т.д. могут быть
определены из результатов испытаний на растя-
жение. Естественная поверхность двух частей об-
разца после разрыва при растяжении называется
поверхностью разрушения, причем разрыв обыч-
но происходит в месте расположения самой сла-

бой стороны металлических образцов. Морфоло-
гия и микроструктура места разрыва фиксируют
весь процесс разрушения.

На рис. 10 показаны изображения поверхно-
сти разрушения жаропрочного сплава Инконель

Рис. 8. Светлопольные ПЭМ-изображения структуры, с соответствующими SAED-электронограммами, для образ-
цов, отожженных при разных температурах: (a) 1000; (б) 1100; (в) 1200°С.
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Рис. 9. Кривые наноиндентирования DLMD образ-
цов суперсплава Инконель 625 после различной тер-
мической обработки.
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625 при малом увеличении после различных тем-
ператур отжига. Видно, что поверхности излома
образцов во всех четырех состояниях серо-черные,
без металлического блеска, изломы не плоские, и
зоны хрупкого разрушения не обнаружено. Таким
образом, разрушение является вязким. Кроме то-
го, некоторые дефекты можно легко увидеть на из-
ломах образцов, представленных на рис. 10а, 10б.

Кривые напряжение–деформация показаны
на рис. 11, а свойства сплава при растяжении при-
ведены в табл. 5. На начальном этапе напряжение
линейно зависит от деформации. По мере про-
должения процесса растяжения напряжение мед-
ленно увеличивается с увеличением деформации,
что приводит к пластической деформации. Ре-
зультаты показывают, что образцы, подвергнутые

отжигу, демонстрируют более высокие прочность
при растяжении и относительное удлинение по
сравнению с исходным синтезированным образ-
цом, в то время как предел текучести несколько
снижается. После отжига при 1000°C в течение 1 ч
прочность образца при растяжении увеличилась
на 12.7%, относительное удлинение увеличилось
на 116%, а предел текучести снизился на 11.1%,
что свидетельствует о большем упрочняющем эф-
фекте. В образце, отожженном при 1100°С в тече-
ние 1 ч, величина относительного удлинения бы-
ла максимальной, а именно, 31.2%, но величина
предела текучести была наименьшей.

Поверхности разрушения образцов, отожжен-
ных при различных температурах, показаны на
рис. 12. Можно заметить, что поверхность излома

Таблица 4. Результаты наноиндентирования сплава Инконель 625 после отжига при различных и температурах

Параметр После синтеза
Температура обработки, °С

1000 1100 1200

Нанотвердость, МПa 3769 3377 3381 3330

Модуль упругости, ГПa 276.65 279.57 262.73 260.95

Рис. 10. Морфология поверхности разрушения при растяжении образцов в исходном синтезированном состоянии (а);
после отжига при 1000 (б); 1100 (в); 1200°С (г).

1 мм(а) 1 мм(б)

1 мм(в) 1 мм(г)
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исходного синтезированного образца имеет в ос-
новном ямочную морфологию в направлении
перпендикулярном к расположению дендритов,
демонстрируя типичный характер транскристал-
литного разрушения. При большом увеличении
видно, что в ямках локализовано много частиц,
как показано на рис. 12б. По результатам EDS-
анализа эти частицы были идентифицированы в
основном как частицы фазы Лавеса; небольшое
количество частиц – карбиды MC. Морфология
поверхностей изломов образцов после отжига по-
казана на рис. 12в–12з. Во всех случаях мы имели
дело с ямочной морфологией поверхностей раз-
рушения. Поэтому разрушение синтезированных
образцов до и после высокотемпературного от-
жига носило вязкий характер. Однако, по сравне-
нию с исходным синтезированным образцом, ям-
ки на поверхностях изломов образцов после от-
жига распределены более однородно; они мельче
и равноосные, что является результатом превос-
ходной пластичности материала.

На фоне упомянутых ямок или “пустот” на по-
верхностях изломов присутствуют мелкодисперс-
ных частиц фазы Лавеса и МС карбидов, что можно
видеть на рис. 12б, 12г, 12е, 12з. В области границы
раздела фаз, являющейся “слабым местом”, во вре-
мя испытания на растяжение происходит распро-
странение трещин из-за декогезии и разрушения
частиц. Эти трещины могут эволюционировать в
пустоты сферической или эллипсоидальной фор-
мы и соединяться друг с другом. Во время распро-
странения трещины на ее кончике возникает по-
ле гидростатических напряжений. Это напряже-
ние может привести к образованию и росту
микропор в металле [25]. Когда размер микропор
достигает определeнной величины, две соседние
микропоры становятся очень нестабильными и
быстро растут, затем сливаются друг с другом в
одну большего размера. В это время нагрузка
очень велика, и материал может растрескиваться.
Исходя из приведенных выше результатов, про-
цесс растяжения можно разделить на три этапа:
образование микропор → их рост → их слияние
друг с другом. И можно сделать вывод, что суще-
ствование мелкодисперсных MC карбидов и фа-
зы Лавеса обеспечивают благоприятные условия
для образования микропор. Таким образом, ос-

новная выделившаяся фаза – фаза Лавеса, явля-
ется одной из важных причин, вызывающих раз-
рушение образца.

Общепризнано, что фаза Лавеса вредна для
механических свойств материалов. Фаза Лавеса в
Инконеле 625 может снизить его пластичность,
вязкость разрушения, усталостную прочность и
сопротивление разрыву при ползучести. Как
вредная фаза, фаза Лавеса не только “захватыва-
ет” некоторые элементы из матрицы, особенно
Nb, в результате чего выделяется меньше упроч-
няющей фазы, но она выступает и как хрупкая
фаза, которая обеспечивает благоприятные усло-
вия для образования и распространения трещин.
Однако фаза Лавеса частично растворилась при
высокотемпературном отжиге DLMD-образцов
суперсплава Инконель 625. Форма ее частиц из-
менилась от начальной относительно большой
неправильной до блочной формы мелкодисперс-
ных частиц. Измельчение частиц фазы Лавеса и
изменение их формы являются основными при-
чинами, которые приводят к повышению пла-
стичности материала после отжига. Хотя разру-
шение произошло в месте локализации дендрита,
после термической обработки на поверхности из-

Рис. 11. Кривые напряжение–деформация DLMD
образцов суперсплава Инконель 625 после различной
термической обработки.
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Таблица 5. Свойства сплава при растяжении после различных условий термообработки

Обработка Прочность, МПа Предел текучести, МПа Удлинение, %

Синтезированный 812 635 13.1

1000°С/1 ч 915 564 28.3

1100°С/1 ч 853 512 31.2

1200°С/1 ч 854 552 26.1
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Рис. 12. Морфология поверхностей излома разрывных образцов: в исходном синтезированном состоянии (a–б); и по-
сле отжига при температуре (в–г) 1000; (д–е) 1100; (ж–з) 1200°С.
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лома можно обнаружить большую однородность
и более глубокие ямки.

ВЫВОДЫ

1) Микроструктура синтезированого супер-
сплава Инконель 625 содержит грубые непра-
вильной формы частицы фазы Лавеса и нанораз-
мерные выделения карбидов MC в междендрит-
ной области. Фаза Лавеса богата элементами с
высокой температурой плавления – Nb и Mo. Вы-
деления карбидов имеют два типа: эллипсоидаль-
ной формы – NbC и блочной формы – карбид
Nb(Ti)C, размеры которых варьируются от 200 до
700 нм. При повышении температуры отжига с
1000 до 1200°C выделения фазы Лавеса частично
растворяются, и их морфология соответственно
изменится. Выделения изменяются от относи-
тельно грубых неправильной формы частиц до
мелких частиц в виде стержней или блоков. Вто-
рая фаза становится более мелкой и более равно-
мерно распределена в матрице, что обусловлива-
ет повышение пластичности сплава.

2) После высокотемпературного отжига ре-
кристаллизация твердого γ-Ni твердого раствора
значительно суживает разориентацию зерен. На-
нотвердость исходного синтезированного и ото-
жженных при 1000, 1100 и 1200°C образцов со-
ставляла 3769, 3375, 3380 и 3329 МПа соответ-
ственно. Модуль упругости всех образцов
составлял около 270 ГПа.

3) По сравнению с не отожжeнным образцом,
более высокая прочность на растяжение и ско-
рость удлинения могут быть получены при отно-
сительно более низком пределе текучести в ото-
жженных образцах. В результате отжига при
1000°C в течение 1 ч удалось достигнуть макси-
мальной величины прочности на растяжение,
составившей 915 МПа, тогда как в исходном
синтезированном образце эта величина была
лишь 812 МПа. Относительное удлинение в по-
следнем и в первом случае составило 13.1 и 28.3%
соответственно. Величина предела текучести для
отожжeнного при 1000°С, 1 ч образца составила
564 против 635 МПа в не отожженном образце.
Все образцы после отжига продемонстрировали
типичный механизм образования ямок при ис-
пытаниях на растяжение. Причем с повышением
температуры отжига распределение ямок по по-
верхности излома становилось более равномер-
ным.

Исследование финансировалось Главной ла-
бораторией передовых промышленных техноло-
гий провинции Цзянсу Хуайиньского Технологи-
ческого института [грант № HGAMTL-1701]; и
проектом № 333 для молодых талантливых учeных
провинции Цзянсу [грант № BRA2017098].

Авторы заявляют об отсутствии конфликта ин-
тересов.
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