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ВВЕДЕНИЕ 

Актуальность темы исследования 

В последние годы во многих странах активно развиваются подходы к произ-

водству металлических изделий с использованием аддитивных технологий. Из со-

вокупности применяемых на практике разработок следует выделить технические 

решения, основанные на автоматизации процессов, позволяющие методом послой-

ной лазерной наплавки с использованием трехмерных цифровых моделей 

(CAD/CAM) воспроизводить геометрию сложных по конфигурации деталей. Воз-

можности по обеспечению точной геометрии изделий, которыми обладают отме-

ченные технологии, являются их основным преимуществом перед классическими 

производственными процессами. В качестве направлений, предпочтительных для 

внедрения аддитивных технологических процессов, следует выделить авиа- и ра-

кетостроение. Типичные для этих отраслей детали характеризуются сложным про-

филем, наличием внутренних криволинейных каналов и тонкостенных пересекаю-

щихся ребер. 

Процессы структурообразования при послойном выращивании изделий со-

провождаются высокими скоростями охлаждения, существенно ограничивающими 

развивающиеся в них диффузионные процессы. В то же время многократно повто-

ряющееся термическое воздействие, связанное с формированием новых слоев ма-

териала, создает условия для проявления твердофазной диффузии и образования 

структуры метастабильного типа. Анализ используемых в производстве аддитив-

ных технологических процессов позволяет сделать вывод о высокой степени их 

сложности, необходимости решения множества задач, обусловленных чувстви-

тельностью послойной наплавки к изменению технологических параметров. 

Одну из основных групп материалов, применяемых в авиа- и ракетостроении, 

представляют сплавы на основе никеля. Сплавы этого типа характеризуются ком-

плексом повышенных механических и физико-химических свойств, в том числе 

длительной прочностью, сопротивлением ползучести, коррозионной стойкостью. 

Указанные свойства обеспечиваются присутствием в их структуре стабильных и 
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метастабильных фаз, формирующихся при взаимодействии никелевой матрицы с 

легирующими элементами, количество которых может приближаться к двадцати. 

Следует учитывать, что положительное влияние какого-либо из элементов может 

нивелироваться негативным влиянием ряда других формируемых в структуре 

сплава нежелательных фаз. Многообразие структурных состояний, обеспечиваю-

щих проявление твердорастворного и дисперсионного механизмов упрочнения, а 

также присутствие в структуре сплавов нежелательных δ-фазы, фаз Лавеса и ряда 

карбидов, определяется технологией получения и процессами термической обра-

ботки сплавов, режимы которых назначаются в соответствии с их химическим со-

ставом. 

Несмотря на большой объем исследований никелевых сплавов, полученных 

с использованием аддитивных технологий, однозначных представлений о струк-

турно-фазовых преобразованиях на разных этапах процессов послойной наплавки 

не сформировано. Результаты многих работ противоречивы. Многообразие фаз, 

возникающих на стадии кристаллизации сплавов и при последующем термоцикли-

ческом воздействии, существенно усложняет понимание структурных преобразо-

ваний, происходящих при реализации технологий аддитивного выращивания изде-

лий. 

Информация о различных структурных состояниях материалов близкого хи-

мического состава, которую можно встретить в современной литературе, обуслов-

лена особой чувствительностью аддитивных процессов к изменению технологиче-

ских параметров. Так, например, в ряде работ отмечается возможность подавления 

распада пересыщенного твердого раствора при высоких скоростях охлаждения ма-

териала. При этом в соответствии с экспериментальными данными, представлен-

ными в других литературных источниках, результатом твердофазной диффузии, 

имеющей место при накоплении тепла в сплаве от повторного прохождения источ-

ника нагрева, является формирование различных типов упрочняющих фаз. К числу 

факторов, оказывающих влияние на фазовый состав материалов, относится не 

только спектр технологических параметров, но и тип аддитивного процесса. При 
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усложнении составов наплавляемых материалов проблема выбора рациональных 

режимов аддитивной обработки становится еще более существенной. 

Учитывая вышеизложенное, понимание фазовых преобразований, происхо-

дящих при реализации аддитивных процессов, представляет особый интерес как с 

точки зрения развития современного материаловедения, так и с позиции практиче-

ского применения анализируемой технологии. Таким образом, проведение тонких 

структурных исследований высоколегированных никелевых сплавов, сформиро-

ванных с использованием аддитивной технологии методом прямого лазерного вы-

ращивания, является актуальной задачей. 

Исследования по теме диссертационной работы проводились в рамках гран-

тов РФФИ № 19-38-50044 «Экспериментальное исследование жаропрочных нике-

левых сплавов, полученных аддитивным методом высокоскоростного прямого ла-

зерного выращивания» (2019–2020 гг.) и № 19-38-90131 «Исследование закономер-

ностей усталостного и динамического разрушения жаропрочных сплавов, получен-

ных аддитивными технологиями» (2019–2021 гг.), госзадания FSUN-2020-0014 

«Исследование метастабильных структур, формируемых на поверхностях и грани-

цах раздела материалов при экстремальном внешнем воздействии» (2019-0931), а 

также федеральной целевой программы «Исследования и разработки по приоритет-

ным направлениям развития научно-технологического комплекса России на 2014–

2020 годы» (соглашение № 14.610.21.0013, проект «Разработка и создание линейки 

промышленного роботизированного оборудования на основе мультипучковой 

электронно-лучевой технологии для высокопроизводительного аддитивного про-

изводства крупноразмерных металлических и полиметаллических деталей, узлов и 

конструкций для ключевых отраслей РФ», 2017–2019 гг.). 

Степень разработанности темы исследования 

В научной литературе, связанной с изучением аддитивных процессов полу-

чения металлических материалов, в том числе высоколегированных никелевых 

сплавов, доминируют публикации зарубежных авторов. Исследования активно 

проводятся в научных организациях и университетах США (University of Texas и 
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др.), Франции (École nationale d'ingénieurs de Saint-Étienne и др.), Германии (Federal 

Institute for Materials Research and Testing и др.), Азии (Chinese Institute for Laser 

Engineering и др.) и в других центрах. 

Доля отечественных работ в анализируемой области заметно возросла лишь 

в последние десять лет. Первые глубокие исследования, связанные с анализом се-

лективного лазерного спекания/сплавления (SLS/SLM) металлических материалов, 

выполнены специалистами Всероссийского научно-исследовательского института 

авиационных материалов «ВИАМ», имеющими большой опыт разработки и изуче-

ния новых сплавов на основе никеля. Исследования процессов структурообразова-

ния, происходящих в металлических материалах при реализации аддитивных тех-

нологий, активно проводятся в НИТУ «МИСиС», СПбПУ, МГТУ «СТАНКИН», 

МГТУ им. Н.Э. Баумана, ИФПМ СО РАН, Самарском университете имени акаде-

мика С.П. Королева и ряде других российских организаций. 

Несмотря на то, что исследования аддитивных технологических процессов 

проводятся на протяжении последних 20–30 лет, результаты, полученные различ-

ными группами специалистов, во многих случаях противоречивы, что свидетель-

ствует о необходимости расширения исследований и формирования более обосно-

ванных представлений о взаимосвязях, соответствующих последовательности «со-

став материала – режим обработки – структурно-фазовый состав – механические 

свойства материала». 

Цель диссертационной работы заключается в выявлении особенностей 

структурно-фазовых преобразований заготовок при реализации аддитивного про-

цесса методом прямого лазерного выращивания и изучении влияния технологиче-

ских режимов на свойства никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr. 

Для достижения отмеченной цели решались следующие задачи: 

1. Оценка структурно-фазового состояния исходного порошкового матери-

ала. 

2. Анализ влияния технологических параметров на формирование структуры 

высоколегированных никелевых сплавов при реализации аддитивного процесса 

методом прямого лазерного выращивания. 
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3. Исследование на различных масштабных уровнях особенностей строения 

и фазового состава высоколегированных никелевых сплавов, полученных при ва-

рьировании технологических режимов аддитивного процесса прямого лазерного 

выращивания. 

4. Анализ влияния структуры и фазового состава на комплекс механических 

свойств никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr, полученных с ис-

пользованием аддитивного процесса. 

Научная новизна 

1. Установлено, что при реализации аддитивного процесса методом пря-

мого лазерного выращивания заготовок в виде совокупности слоев высотой 

0,04 мм структура никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr с минимально 

разориентированными столбчатыми дендритами, протяженными через множество 

слоев, возникает при наплавке порошкового материала с эффективной энергией ла-

зерного излучения на уровне 32 Дж/мм2. С ростом эффективной энергии лазерного 

излучения от 6,7 до 32 Дж/мм2 зафиксировано снижение пористости наплавленных 

слоев в 4,3 раза. Увеличение шага слоя до 0,6 мм при наплавке с энергией лазерного 

излучения в пределах от 21,2 до 23,6 Дж/мм2 сопровождается образованием явно 

выраженных зон переплава (сплавления) и формированием прерывистых столбча-

тых дендритов. Возникшие таким образом зоны характеризуются бездефектным 

строением и не оказывают существенного влияния на комплекс механических 

свойства «многослойных» материалов. 

2. Методом просвечивающей электронной микроскопии выявлены осо-

бенности формирования морфологии наноразмерных частиц ′-фазы Ni3Al, выделя-

ющихся в структуре дисперсионно-твердеющего никелевого сплава системы 

Ni-Co-Cr. Экспериментально установлено влияние эффективной энергии лазерного 

излучения на форму и размеры выделившихся частиц. Для наплавки с малым уров-

нем энергии (12–16 Дж/мм2) характерно выделение из матричной фазы округлых 

по форме частиц размером 20–40 нм. Повышение энергии до 24 Дж/мм2 сопровож-

дается формированием в сплаве кубовидных частиц ′-фазы Ni3Al со средним раз-

мером 45 нм. Переход к сферической морфологии выделений при повышении 
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энерговклада до уровня 32 Дж/мм2 происходит за счет перераспределения ′-обра-

зующих элементов при выделении в междендритных пространствах бо́льшего ко-

личества первичных карбидов. 

3. Образование пластинчатых частиц δ-фазы в процессе прямого лазер-

ного выращивания заготовок из сплава системы Ni-Cr-Mo преимущественно про-

исходит по границам зерен. При наплавке материалов с уровнем эффективной 

энергии лазерного излучения 6,7 Дж/мм2 длина возникших частиц не превышает 

200 нм. Повышение энергии до 20–26,7 Дж/мм2 приводит к росту пластин до 

~ 500 нм. При этом длина пластин δ-фазы, выделившихся совместно с эвтектикой, 

составляет 1–2 мкм. Образования игольчатых частиц δ-фазы, снижающих механи-

ческие свойства материала, не зафиксировано. 

4. С использованием методов просвечивающей электронной микроско-

пии в никелевом сплаве системы Ni-Fe-Cr, наплавленном с уровнем эффективной 

энергии лазерного излучения 21,2–23,6 Дж/мм2, зафиксировано выделение частиц 

′-фазы Ni3Al. Дополнительная термическая обработка сплавов сопровождается 

увеличением упрочняющих частиц ′-фазы до ~ 1 мкм. Равномерное распределение 

упрочняющих ′-частиц в объеме сплава при сохранении его дендритной структуры 

способствует двукратному увеличению прочностных характеристик и повышению 

ударной вязкости материала в 1,5 раза. 

Теоретическая и практическая значимость работы 

Результаты комплексного исследования, полученные при выполнении дис-

сертационной работы, расширяют представления о природе структурно-фазовых 

преобразований, развивающихся в высоколегированных никелевых сплавах на ос-

нове систем Ni-Fe-Cr, Ni-Co-Cr и Ni-Cr-Mo при реализации аддитивных процессов. 

Показано, что минимальный уровень эффективной энергии лазерного излучения, 

необходимый для формирования ориентированных в направлении теплового по-

тока столбчатых дендритов, проходящих через множество слоев, в ходе послойной 

наплавки, составляет 24 Дж/мм2. С использованием методов электронной микро-

скопии подробно изучена морфология формирующихся стабильных и 
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метастабильных фаз при различных условиях реализации аддитивного процесса по 

схеме прямого лазерного выращивания заготовок. Высокие скорости охлаждения и 

периодически повторяющееся термическое воздействие на материал способствуют 

началу развития выделения упрочняющих фаз в сплавах на основе систем Ni-Fe-Cr 

и Ni-Cr-Mo в интервалах эффективной энергии лазерного излучения 20–

26,7 Дж/мм2 и 21,2–23,6 Дж/мм2, соответственно. Варьирование эффективной энер-

гии лазерного излучения оказывает влияние на морфологию упрочняющей ′-фазы 

в дисперсионно-твердеющем никелевом сплаве системы Ni-Co-Cr. С повышением 

мощности вводимой энергии (12–24 Дж/мм2) форма частиц изменяется от округлой 

до близкой к кубической. Максимально приближенная к кубу форма частиц ′-фазы 

наблюдается при эффективной энергии лазерного луча на уровне 24 Дж/мм2. 

Результаты исследований структуры послойно наплавленных материалов и 

комплекса их механических свойств способствуют решению прикладных задач, ак-

туальных для аддитивного производства. Повышение уровня эффективной энергии 

лазерного излучения до 20 Дж/мм2 (система Ni-Cr-Mo) и до 24 Дж/мм2 (система 

Ni-Co-Cr) при фиксированном шаге единичного слоя 0,04 мм является эффектив-

ным техническим решением, обеспечивающим формирование качественных «мно-

гослойных» материалов. При послойной наплавке никелевого порошка (система 

Ni-Cr-Mo) с шагом слоя 0,6 мм и эффективной энергией лазерного луча более 21,2 

Дж/мм2 пористость полученных сплавов не превышает 1,1 %. 

Результаты проведенных исследований используются в учебном процессе в 

Новосибирском государственном техническом университете при реализации обра-

зовательной программы бакалавриата по направлению 22.03.01 «Материаловеде-

ние и технологии материалов» (в курсах «Технология конструкционных материа-

лов» и «Физические методы исследования материалов»). 

Методология и методы исследования 

Объектами исследований являлись используемые в промышленном произ-

водстве высоколегированные никелевые сплавы систем Ni-Cr-Mo (Inconel 625), 

Ni-Co-Cr (ЭП741) и Ni-Fe-Cr (Inconel 718). Образцы получали аддитивным 
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методом по схеме прямого подвода энергии и материала в Санкт-Петербургском 

государственном морском техническом университете. Пробоподготовка, струк-

турно-фазовые исследования и механические испытания материалов в условиях 

статического, динамического и циклического нагружения проводились с использо-

ванием оборудования центра коллективного пользования «Структура, механиче-

ские и физические свойства материалов» НГТУ. Основными методами структур-

ных исследований являлись световая микроскопия (Carl Zeiss Axio Observer A1m), 

растровая (Carl Zeiss EVO50 XVP) и просвечивающая (FEI Tecnai 20 G2 TWIN) элек-

тронная микроскопия. Фазовый состав материалов оценивали методами рентгенов-

ской (дифрактометр ARL X’TRA) и электронной (FEI Tecnai 20 G2 TWIN) дифрак-

ции. Характер распределения химических элементов в анализируемых материалах 

изучали с применением метода микрорентгеноспектрального анализа (EDS X-Act 

Oxford Instruments и EDAX). Для оценки микротвердости исследуемых материалов 

использовали полуавтоматический микротвердомер Wolpert Group 402 MVD. Ис-

пытания материалов в условиях одноосного растяжения проводили на установке 

Instron 3369. Испытания на ударный изгиб по Шарпи были реализованы с приме-

нением маятникового копра Instron CEAST 9050 Impact Pendulum. При проведении 

циклических испытаний применялась сервогидравлическая универсальная испыта-

тельная установка Instron 8801. 

Положения, выносимые на защиту 

1. Повышение уровня эффективной энергии лазерного излучения в диапазоне 

от 6,7 до 32 Дж/мм2 является одним из основных технологических факторов, обес-

печивающих снижение пористости «многослойных» никелевых сплавов систем 

Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr, сформированных при использовании аддитивного процесса 

методом прямого лазерного выращивания заготовок с шагом слоя 0,04 мм. 

2. Контроль шага формируемого слоя и уровня эффективной энергии лазер-

ного излучения в ходе реализации аддитивного процесса позволяет формировать 

дендритную структуру требуемого типа. Прямое лазерное выращивание заготовок 

с уровнем эффективной энергии лазерного излучения в диапазоне 24–32 Дж/мм2 
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при шаге единичного слоя 0,04 мм обеспечивает формирование ориентированных 

в направлении теплового потока столбчатых дендритов, проходящих через множе-

ство слоев. 

3. Уровень эффективной энергии лазерного излучения 6,7–26,7 Дж/мм2 при 

шаге слоя 0,04 мм исключает образование δ-фазы игольчатой морфологии, оказы-

вающей негативное влияние на комплекс механических свойств никелевых сплавов 

системы Ni-Cr-Mo.  

4. Формирование карбонитридов типа (Nb,Ti)NC в никелевом сплаве системы 

Ni-Fe-Cr сопровождается перераспределением химических элементов в объеме 

сплава при его последующей термической обработке с выделением частиц упроч-

няющей '-фазы Ni3Al, что благоприятно отражается на комплексе механических 

свойств материала. Образование '-частиц в объеме материала не приводит к фор-

мированию высоких локальных напряжений вблизи частиц фазы Лавеса и смежных 

с ними выделений δ-фазы. При встрече с указанными построениями магистральная 

трещина либо тормозится, либо продвигается в материале по механизму огибания 

препятствий. 

Степень достоверности и апробация результатов 

Достоверность полученных результатов обеспечивается применением ком-

плекса современных методов исследований, использованием аналитического и ис-

пытательного оборудования мирового уровня. 

Результаты работы были представлены и обсуждены на международной кон-

ференции «Пленки и покрытия-2021» (г. Санкт-Петербург, 2021 г.); международ-

ном молодежном форуме «Ломоносов-2020» (г. Москва, 2020 г.); международной 

конференции «Фундаментальные основы механохимических технологий» (г. Но-

восибирск, 2018 г.); международной научно-практической конференции «Актуаль-

ные проблемы в машиностроении» (г. Новосибирск, 2017–2018 г.); научном семи-

наре с международным участием «Междисциплинарные проблемы аддитивных 

технологий» (г. Томск, 2017–2019 гг). 
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Публикации 

По результатам диссертационного исследования опубликовано 12 печатных 

работ, 2 из которых входят в журналы, рекомендованные ВАК, 8 публикаций пред-

ставлены в изданиях, индексируемых в базах Web of Science и Scopus, 2 – в сборни-

ках трудов докладов международных научно-технических конференций. 

Личный вклад автора работы состоял в формулировании задач диссертаци-

онного исследования, подготовке образцов для всех видов исследований, проведе-

нии структурного анализа с использованием световой микроскопии, оценке фазо-

вого состава методами РФА и дифракции электронов, проведении механических 

испытаний, а также анализе полученных экспериментальных данных, их обобще-

нии и сопоставлении с литературными данными, формулировании выводов. 

Соответствие паспорту заявленной специальности 

Тема и содержание диссертационной работы соответствует научной специ-

альности 2.6.17 – Материаловедение (в соответствии с предыдущей редакцией но-

менклатуры паспорту специальности 05.16.09 – Материаловедение (в машиностро-

ении)) в части пунктов: 

- теоретические и экспериментальные исследования фундаментальных свя-

зей состава и структуры материалов с комплексом физико-механических и эксплу-

атационных свойств с целью обеспечения надежности и долговечности материалов 

и изделий (п.1); 

- установление закономерностей физико-химических и физико-механиче-

ских процессов, происходящих на границах раздела в гетерогенных структурах (п. 

2); 

- установление закономерностей и критериев оценки разрушения материалов 

от действия механических нагрузок и внешней среды (п. 5). 

Объем и структура работы 

Диссертация состоит из введения, 6 глав, заключения и 2 приложений. Пол-

ный объем диссертации составляет 164 страницы, включая 77 рисунков и 8 таблиц. 

Список литературы содержит 247 наименований. 
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ГЛАВА 1 СПЛАВЫ НА НИКЕЛЕВОЙ ОСНОВЕ, МЕХАНИЗМЫ ИХ 

УПРОЧНЕНИЯ И СПОСОБЫ ОБРАБОТКИ  

(Литературный обзор) 

Никелевые сплавы применяются при производстве деталей, эксплуатирую-

щихся в течение длительного времени как при комнатных, так и при повышенных 

температурах [1]. Материалы этого типа востребованы в авиастроении, атомной и 

химической промышленности [2, 3]. Высокие прочностные свойства никелевых 

сплавов обусловлены присутствием широкого ряда легирующих элементов, опре-

деляющих их фазовый состав и механизмы упрочнения. 

Система Ni-Cr-Mo 

Никель-хром-молибденовые сплавы широко применяются при производстве 

изделий, эксплуатирующихся как при высоких, так и низких температурах. Во мно-

гих случаях к этим материалам предъявляются повышенные требования по уровню 

прочности, коррозионной стойкости и показателям свариваемости [3, 4]. Характер-

ным примером материалов, соответствующих этой системе, является никелевый 

сплав марки Inconel 625. Присутствующие в нем легирующие элементы Cr и Mo в 

значительной степени упрочняют никелевую матрицу, что делает вклад твердорас-

творного механизма упрочнения доминирующим [5, 6]. Дополнительное легирова-

ние сплава ниобием может приводить к выделению в нем метастабильной ''-фазы, 

а незначительное содержание Al и Ti – к возможности формирования '-фазы [3, 7–

9]. 

Уровень пластичности сплавов системы Ni-Cr-Mo в значительной степени за-

висит от содержания углерода и молибдена. Сегрегация данных элементов способ-

ствует активному формированию карбидов типа MC и фаз Лавеса [10, 11]. Присут-

ствие данных соединений в значительных количествах является причиной ликва-

ционного растрескивания зон термического влияния при сварке никелевых сплавов 

[12]. Влияние хрома проявляется в выделении по границам зерен карбидных частиц 

типа M23C6. Результатом обеднения матрицы хромом является снижение прочности 
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твердого раствора. В работе G.D. Smith и S.J. Patel [13] показано, что введение в 

сплав ниобия замедляет образование вторичных карбидов M23C6. Результатом рав-

номерного распределения карбидных частиц M23C6 в матрице сплава является уси-

ление эффекта зернограничного упрочнения [14].  

Система Ni-Co-Cr 

Основной механизм упрочнения никелевых сплавов системы Ni-Co-Cr связан 

с дисперсионным упрочнением интерметаллидной '-фазой, упорядоченно распре-

деленной в матрице твердого раствора [3, 15]. Формирование интерметаллидных 

частиц обусловлено повышенным содержанием в сплавах алюминия и титана. Вы-

сокотемпературные '-выделения резко снижают пластичность материала [16], что 

делает его труднообрабатываемым при использовании ряда классических техноло-

гий. В связи с этим одной из основных технологий формирования сплавов системы 

Ni-Co-Cr является порошковая металлургия.  

Характерным представителем отмеченной системы является порошковый 

никелевый сплав марки ЭП741. Рабочий интервал температур эксплуатации сплава 

находится в пределах 650–750 °C [17, 18]. Высокая термическая стабильность ма-

териала обусловлена минимальным несоответствием параметров кристаллических 

решеток матрицы и '-фазы [19]. Значительное содержание '-образующих элемен-

тов в данных сплавах влияет не только на увеличение объемной доли упрочняющей 

фазы, но также повышает температуру ее сольвуса [20]. Это приводит к образова-

нию крупных /'-эвтектик и растрескиванию материала в зоне термического влия-

ния при реализации сварочных процессах. Введение кобальта как одного из основ-

ных легирующих элементов данной системы обусловлено не только упрочнением 

твердого раствора, но также понижением температуры сольвуса '-фазы и, как след-

ствие, уменьшением объемной доли хрупких /'-эвтектик по границам зерен [21]. 

В работах [22, 23], связанных с изучением никелевых сплавов, полученных литей-

ными технологиями, также отмечается, что на снижение объемной доли γ/γ′-эвтек-

тики влияют добавки Cr и Mo. 
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Система Ni-Fe-Cr 

Присутствие в никелевых сплавах системы Ni-Fe-Cr активно диффундирую-

щего ниобия, участвующего в формировании γ″-фазы, является фактором, способ-

ствующим упрочнению материалов [3, 24]. Малые значения скорости выделения 

γ″-фазы при старении сплавов позволяют снизить вероятность образования дефор-

мационных трещин и сваривать, таким образом, материал с минимальным количе-

ством дефектов [25, 26]. Дополнительный вклад в повышение прочности сплавов 

указанной системы вносят частицы '-фазы, формирующейся при повышении со-

отношения Ti+Al / Nb, а также твердорастворное упрочнение матрицы атомами Mo, 

W, Cr [3, 27, 28]. 

В работах [29–31] отмечается возможность одновременного присутствия в 

сплавах системы Ni-Fe-Cr γ′- и γ′′-фаз. Активное взаимодействие ниобия с другими 

легирующими элементами приводит к стабилизации карбидной фазы типа MC, 

формированию хрупких фаз Лавеса, а также образованию δ-фазы [15, 32, 33]. После 

литья в структуре сплава помимо твердого раствора фиксируется эвтектика – ме-

ханическая смесь, одна из фаз которой представлена матричным материалом, а вто-

рой является фаза Лавеса либо карбиды типа MC [28, 34]. 

Сплавы системы Ni-Fe-Cr зачастую применяются в нагретом состоянии (до 

700 °C) в аэрокосмической, энергетической и атомной отраслях благодаря превос-

ходному сочетанию коррозионной стойкости, сопротивления ползучести, а также 

стойкости к окислению [3, 35]. Основным представителем данной системы явля-

ется сплав Inconel 718. 

1.1 Механизмы упрочнения и морфология фаз высоколегированных 

никелевых сплавов 

Комплекс механических свойств высоколегированных никелевых сплавов 

определяется, главным образом, твердорастворным и дисперсионным механиз-

мами упрочнения. Степень изменения свойств сплавов, соответствующая этим ме-

ханизмам, связана с количеством основных и вспомогательных легирующих 
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элементов [3, 36, 37]. В обоих случаях упрочняющий эффект обусловлен взаимо-

действием дислокаций с полями напряжений, возникающих вблизи структурных 

барьеров. Согласно работам R.L. Feischer [38, 39] в случае твердорастворного 

упрочнения поля напряжений связаны с размерами примесных атомов в решетке 

матрицы и характером их упругого взаимодействия между собой (рисунок 1.1 а), 

тогда как при реализации дисперсионного механизма упрочнения поля возникших 

напряжений определяются размерами, формой и особенностями пространствен-

ного распределения упрочняющих частиц (рисунок 1.1 б). 

 

 

Рисунок 1.1 – Механизмы упрочнения высоколегированных никелевых сплавов [38, 39].  

а – твердорастворный механизм; б – дисперсионный механизм 

  

Твердорастворный механизм упрочнения связан с искажениями кристалли-

ческой решетки никелевой матрицы такими элементами как Co, Cr, Mo, Fe с обра-

зованием неупорядоченного твердого раствора замещения Fm-3m [3, 37]. Меха-

низм дисперсионного упрочнения анализируемых сплавов обусловлен формирова-

нием когерентных частиц ′-фазы (Ni3Al, Ni3(Al, Ti)) при взаимодействии никеля с 

алюминием и (или) титаном, а также ′′-фазы (Ni3Nb) при взаимодействии никеля с 

ниобием. Тугоплавкие элементы (Co, Cr, Mo, W, Nb) при концентрации, превыша-

ющей предел растворимости в матрице, активно сегрегируют в междендритное 

пространство, образуя некогерентные матрице частицы карбидов и фазы Лавеса 

различной морфологии. 

Учитывая отмеченное выше, можно сделать вывод о том, что высоколегиро-

ванные никелевые сплавы характеризуются сложным фазовым составом, каждая 
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отдельная составляющая которого оказывает влияние на механические свойства ма-

териала. 

1.1.1 Морфология частиц '-фазы 

Выделяющаяся из твердого раствора когерентная матрице ′-фаза характери-

зуется однотипной по отношению к матрице кубической кристаллической решет-

кой Pm-3m с упорядоченной кристаллической структурой. При дисперсионном 

упрочнении сплава, сопровождающемся выделением ′-фазы, предел текучести ма-

териала при повышенных температурах возрастает до пяти раз по сравнению с 

твердым раствором без упрочняющих частиц [40, 41]. Стехиометрия ′-фазы опи-

сывается как Ni3(Al,Ti), а рассогласование ее параметров с кристаллической решет-

кой матрицы колеблется в диапазоне от 0,1 до 1 % [3]. Часть атомов Al и Ti в под-

решетке может быть замещена легирующими элементами, вследствие чего соеди-

нение представляется химической формулой (Ni,Cr,Fe)3(Al,Ti,Nb) [42, 43].  

Крупные (первичные) выделения ′-фазы размерами от 1 до 5 мкм выделя-

ются по высокоугловым границам при кристаллизации материала и предотвра-

щают укрупнение зерен во время термообработки и эксплуатации материала. При 

этом они подвергаются деформации совместно с пластичной матрицей [44, 45]. 

Мелкодисперсные выделения ′-фазы, в основном образующиеся в процессе тер-

мической обработки сплава, при деформации матрицы значительным искажениям 

формы не подвергаются. Частицы этого типа обеспечивают повышенные свойства 

материала даже в условиях высокотемпературной эксплуатации. Согласно литера-

турным данным, мелкодисперсные частицы в зависимости от стадии образования 

разделяют на вторичные (с размерами ~ 40–300 нм) и третичные (от 2 до 20 нм) 

[44]. Схематически различия частиц ′-фазы по размерам представлены на ри-

сунке 1.2. 



21 
 

 

Рисунок 1.2 – Схематическое изображение частиц ′-фазы в никелевой матрице 

 

Увеличение размеров частиц напрямую зависит от скорости охлаждения 

сплава и происходит при ее снижении [46–49]. По мере роста частицы ′-фазы пре-

образуются по своей геометрии, изменяясь от сферической формы (на начальных 

стадиях выделения) до дендритной при коагуляции частиц (рисунок 1.3) [19]. Кри-

тический размер, при котором выделения ′-фазы склонны к изменению своей гео-

метрии, также обусловлен исходным химическим составом сплава [50, 51]. 

 

 

Рисунок 1.3 – Изменение геометрии частиц ′-фазы. а – сферическая  

(начальная), б – кубическая; в – октокубическая; г – дендритная  

(слияние частиц) 

 

Совокупность конечного размера, геометрии и пространственного располо-

жения ′-частиц в матрице оказывают различное влияние на уровень прочностных 

характеристик материала [52]. Например, S.I. Rao и соавторы [53] методом числен-

ного моделирования показали, что кубические частицы ′-фазы в сплаве 

Nimonic PE16 системы Ni-Fe-Cr максимально увеличивали прочность материала 

при уменьшении их размера от 400 нм до 20 нм, тогда как максимальное 
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упрочнение частицами сферической формы происходило с уменьшением размеров 

от 192 до 64 нм. В работах [54, 55] наблюдался рост твердости дисперсионно-твер-

деющих сплавов при комнатной температуре с уменьшением среднего размера 

сферических частиц ′-фазы. Результаты исследований [56] никелевого сплава 

CMSX-2 системы Ni-Cr-W, проведенные с применением метода просвечивающей 

электронной микроскопии, свидетельствуют о том, что, в отличие от частиц непра-

вильной формы, кубовидные выделения способствовали однородной деформации 

материала с пониженными скоростями деформации. 

Рассмотренные выше различия в прочностных характеристиках материалов 

при изменении размера, формы и характера пространственного распределения ча-

стиц γ′-фазы обусловлены особенностями взаимодействия дислокаций с выделив-

шимися частицами. Дислокация, движущаяся в плоскости скольжения, может либо 

перерезать когерентные матрице ′-частицы, либо огибать их в случае потери коге-

рентности [52]. 

При скольжении дислокаций в упорядоченной структуре γ′-фазы, возникают 

нарушения закономерного чередования атомов различного сорта (формируется ан-

тифазная граница), которые образуются по обе стороны от плоскости скольжения 

(рисунок 1.4). Таким образом, трансляция, после которой дальний порядок атомов 

полностью восстанавливается, создается при скольжении пары дислокаций, где ве-

дущая дислокация создает антифазную границу, а замыкающая ее устраняет. Пара 

дислокаций по краям антифазной границы аналогична паре частичных дислокаций 

Шокли, соединенных дефектом упаковки в виде растянутой границы, а их сколь-

жение аналогично скольжению растянутой дислокации (Шокли – Шокли) [57]. Ре-

зультатом стремления системы к минимизации площади дефекта и связанной с ним 

поверхностной энергии является стягивание дислокаций в направлении друг к 

другу. 
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Рисунок 1.4 – Парная дислокация в упорядоченной структуре γ′-фазы [57]  

 

На рисунке 1.5 схематически представлены виды парной дислокационной 

связи, возникающей при различном соотношении размеров частиц и их простран-

ственном расположении. Преодоление парной или сверхструктурной дислокацией 

микрообъема с частицами ′-фазы малых размеров (где расстояние между ведущей 

и замыкающей дислокациями больше, чем диаметр частиц) определяется связью 

типа «weak pair coupling» (слабая связь) (рисунке 1.5 а). Увеличение размера и со-

кращение расстояния между выделениями ′-фазы приводит к формированию силь-

ной дислокационной связи (англ. «strong pair coupling»), когда пара дислокаций 

преодолевает одну частицу одновременно (рисунок 1.5 б). Угол изгиба, возникаю-

щий при перемещении дислокаций относительно частиц, характеризует макси-

мальную силу, с которой выделения сопротивляются скольжению дислокаций. 

 

 

Рисунок 1.5 – Виды парной дислокационной связи. а – слабая парная связь;  

б – сильная парная связь 

  

В ряде работ показано, что оптимальный характер упрочнения сплавов про-

является при переходе от слабого парного дислокационного взаимодействия к 

сильному. Например, в работе [44] было показано, что в сплаве Nimonic 105 
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(Ni-Co-Cr) отмеченное условие выполнялось при увеличении размера частиц 

′-фазы от 55 до 85 нм, тогда как в сплавах PE16 системы Ni-Fe-Cr смена происхо-

дила в диапазоне размеров частиц от 26 до 30 нм. 

Упругие деформации, возникающие при выделении γ′-фазы, также вносят 

вклад в упрочнение материалов. При малых размерах частиц (от 10 до 40 нм) фор-

мируются напряжения, обусловленные различием параметров кристаллических ре-

шеток матрицы и γ′-фазы [24, 36, 53]. Величина несоответствия параметров реше-

ток влияет также на геометрию частиц, их пространственное расположение в мат-

рице и стабильность морфологии при повышенных температурах [58–60]. Пара-

метр несоответствия кристаллических решеток определяется по формуле 1.1 [44]: 

 

                                                    𝛿 =
2(𝑎γ′−𝑎γ)

𝑎γ′+𝑎γ 
 ,                                                      (1.1) 

 

где 

𝛿 – параметр несоответствия;  

𝑎γ′ – параметр решетки γ′-фазы;  

𝑎γ – параметр решетки матрицы. 

 

Малое по величине несоответствие решеток матрицы и выделений сводит к 

минимуму межфазную энергию, что, в свою очередь, существенно повышает меха-

нические свойства высоколегированных никелевых сплавов [61, 62]. При этом в 

условиях воздействия деформационных напряжений когерентность на границах 

раздела фаз и исходная геометрия частиц сохраняются. Увеличение параметра 

несоответствия приводит к значительному росту межфазной энергии, которая яв-

ляется движущей силой процесса укрупнения частиц. В этом случае быстрое 

разупрочнение сплава происходит даже при отсутствии внешней нагрузки [3, 15]. 

Превышение размеров частиц ′-фазы больше критического значения и со-

путствующая этому процессу потеря когерентности ведут к смене механизма пре-

одоления дислокациями микрообъемов с выделившимися в них частицами (от 
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перерезания частиц дислокациями на их огибание по механизму Орована) (рису-

нок 1.6) [63, 64]. Согласно работе L.M. Brown и G.R. Woolhouse [65] критический 

размер сферических частиц, при котором происходит потеря когерентности, со-

ставляет ~ 700 нм. При этом в сплавах с геометрией ′-частиц, близкой к кубу, смена 

дислокационного механизма наблюдалась при увеличении их размера свыше 

400 нм [53]. 

 

 

Рисунок 1.6 – Дислокационные механизмы преодоления частиц ′-фазы в никелевом сплаве. а – 

перерезание частиц; б – формирование петель Орована  

 

С учетом влияния параметра несоответствия на морфологию упрочняющих 

частиц и смену дислокационного механизма в литературе встречается два альтер-

нативных подхода к стабилизации микроструктуры дисперсионно-твердеющих 

сплавов с выделением частиц γ'-фазы. Первый [66] основан на поддержании мини-

мальных значений параметра несоответствия кристаллических решеток, второй – 

на его увеличении, когда основное упрочнение происходит за счет образования 

плотных дислокационных сеток на границах раздела частица-матрица, задержива-

ющих сдвиг частиц γ'-фазы при деформации материала [67]. 

1.1.2 Морфология частиц ''-фазы 

При повышенном содержании ниобия основной механизм упрочнения нике-

левых сплавов связан с выделением ''-фазы (Ni3Nb), когерентной матрице. Ча-

стицы этой фазы обладают упорядоченной кристаллической решеткой I4/mmm [12, 
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68]. Формирование ее может проходить как по переходной реакции ' → '', так и 

при непосредственном выделении из матрицы твердого раствора на основе Ni [10, 

69, 70]. Частицы ''-фазы обладают характерной овальной формой, а параметр несо-

ответствия кристаллических решеток достигает 2,86 %, что способствует суще-

ственному упрочнению сплавов [71–73]. 

Длительные температурные выдержки могут приводить к перераспределе-

нию атомов γ″-фазы и переходу ее в орторомбическую форму δ-фазы со стехиомет-

рией Ni3(Nb,Mo) [3, 7, 74]. 

1.1.3 Морфология фазы Лавеса 

Легирование никелевых сплавов такими элементами как Mo, Nb, Fe, W спо-

собствует не только эффективному упрочнению твердого раствора, но также при-

водит к развитию эвтектической реакции с образованием фазы Лавеса (преимуще-

ственно в междендритном пространстве). Продукты реакции обладают гексаго-

нальной кристаллической решеткой P63/mmc [3, 12, 75]. Их стехиометрия описыва-

ется сложным химическим составом (Ni,Cr,Fe)2(Nb,Mo,Ti). В общем случае эвтек-

тическая реакция может быть представлена в виде Ж → γ + фаза Лавеса. Несмотря 

на комплексный химический состав фазы Лавеса, наиболее активным элементом, 

входящим в ее состав, является ниобий [76–78]. Например, анализ процесса кри-

сталлизации сплава Inconel 625 системы Ni-Cr-Mo показал, что, при значительном 

содержании в своем составе Cr и Mo и отсутствии ниобия образования фазы Лавеса 

не происходит [44]. Существенное различие модулей упругости фазы Лавеса и ни-

келевой матрицы приводит к охрупчиванию материала за счет образования микро-

пустот на границах раздела с интреметаллидными выделениями [79, 80].  

При обработке материалов давлением фаза Лавеса зачастую образуется в 

виде непрерывной или полунепрерывной сетки по границам зерен, а при литье 

сплавов – в виде крупных частиц в междендритном пространстве [81]. Высокие 

скорости охлаждения сплавов, сопутствующие сварочным процессам, ограничи-

вают время диффузии участвующих в реакции элементов, в результате чего в 
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междендритных пространствах формируются мелкодисперсные выделения [34, 

80]. Таким образом, геометрия образующихся частиц тесно связана с микрострук-

турой зерен, которая, в свою очередь, определяется скоростью кристаллизации (ри-

сунок 1.7) [82, 83]. 

 

 
Рисунок 1.7 – Схематическое изображение сплавов с выделениями фазы Лавеса различной гео-

метрии до (а, б в) и после (г, д, е) деформации 

 

Изометричный облик и малые размеры частиц фазы Лавеса делают возмож-

ным их совместное перемещение с матрицей при деформировании сплава (рису-

нок 1.7 а, г) [76, 84, 85]. Вытянутая форма частиц в условиях эксплуатации при ком-

натных температурах является причиной их раскола и образования микропор на 

межфазных границах. При высокотемпературном нагружении на границе раздела 

частица-матрица наблюдается образование трещин [76, 84]. 

1.1.4 Морфология δ-фазы 

Форма, расположение и объемная доля δ-фазы на основе химического соеди-

нения Ni3Nb с кристаллической решеткой Pmmn, являются факторами, оказываю-

щими значительное влияние на механические свойства никелевых сплавов. 
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Образование в высокотемпературном состоянии (~ 980 ºС) δ-фазы преимуще-

ственно игольчатой формы происходит на границах раздела (зеренные границы, 

межфазные границы) или дефектах двойникования (рисунок 1.8 а) [44, 86, 87]. По-

вышенная концентрация ниобия вблизи частиц фазы Лавеса приводит к активному 

формированию и росту δ-фазы на их межфазной границе (рисунок 1.8 в) [88]. Более 

низкие температуры 750–850 ºС способствуют формированию пластинчатых выде-

лений по переходной реакции '' → δ (рисунок 1.8 б) [89, 90]. 

 

 

Рисунок 1.8 – Образование δ-фазы. а – на дефектах кристаллического  

строения; б – по переходной реакции '' → δ; в – на границе раздела с фазой Лавеса 

 

Игольчатый облик частиц δ-фазы снижает сопротивление ползучести мате-

риала и уменьшает объемную долю γ′′-фазы в прилегающих к ней областях, уско-

ряя тем самым процесс разрушения высоколегированных никелевых сплавов [91–

93]. Пластинчатая, а также близкая к сферической геометрия частиц при условии 

их умеренного распределения в объеме материала, напротив, благоприятно влияют 

на механические свойства, закрепляя как межзеренные, так и межфазные границы 

[94, 95]. 

1.1.5 Морфология карбидных фаз 

Регламентируемое техническими условиями малое содержание углерода в 

никелевых сплавах обусловлено формированием большого количества карбидов, 

характеризующихся меньшим коэффициентом линейного расширения по 
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сравнению с твердым раствором матрицы. Отмеченное обстоятельство позволяет 

рассматривать карбиды в качестве концентраторов напряжений и источников за-

рождения микротрещин, особенно в условиях циклических испытаний и термо-

усталости [37, 96]. Несмотря на то, что максимальное содержание углерода в высо-

колегированных никелевых сплавах ограничено диапазоном 0,05–0,3 % [15, 97], 

даже в таком малом количестве углерод интенсивно взаимодействует с другими 

химическими элементами. Присутствие в сплавах карбидов является одной из при-

чин формирования сварочных трещин в высоколегированных никелевых сплавах 

системы Ni-Cr-Mo [10]. 

Различают две формы карбидных частиц. Первая форма (блочная) представ-

лена дискретными частицами, присутствующими на границах зерен и предотвра-

щающими зернограничное скольжение при повышенных температурах. Частицы 

второго типа, характеризующиеся вытянутой формой, как правило, ориентированы 

вдоль границ зерен. Их присутствие негативно отражается на пластичности спла-

вов [3, 10]. 

Карбидообразующие элементы (Ti, Nb, Mo) при взаимодействии с углеродом 

на стадии кристаллизации расплава формируют первичные карбиды типа MC. 

H.J. Beattie и W.C. Hagel [98] предполагают, что стабильность первичных карбидов 

уменьшается в следующем порядке: WC > MoC > NbC > TiC. При взаимодействии 

с хромом первичные карбиды в диапазоне температур 760–980 ºС перестраиваются 

с образованием вторичных соединений типа M23C6.  Результатом преобразований, 

происходящих при 815–980 ºС, являются карбиды типа M6C [12, 99, 100]. 

1.2 Технологии получения изделий из никелевых сплавов 

1.2.1 Традиционные способы получения изделий из никелевых сплавов 

Одна из основных технологических задач, решаемых при изготовлении слож-

нопрофильных деталей из высоколегированных никелевых сплавов, связана с фор-

мированием микроструктуры, несущая способность которой соответствует 
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направлению приложенной нагрузки. Традиционно такого рода изделия получают 

методами литья, обработкой давлением, а также с применением порошковой ме-

таллургии [44, 101]. Однако высокая жаропрочность никелевых сплавов затрудняет 

их обработку методами пластической деформации, поскольку требует повышения 

значений усилия формовочных прессов на 50–100 % в сравнении со стальными за-

готовками [22]. Мелкозернистая равноосная структура, формируемая при обра-

ботке давлением или с применением процессов порошковой металлургии, ограни-

чивает эксплуатационные характеристики материалов [102]. Горячее изостатиче-

ское прессование во многих случаях оставляет наследственные границы от гранул 

исходных порошков, являющиеся местами формирования карбидных сеток, что су-

щественно снижает механические свойства материалов [103]. 

Ориентированная структура сплавов может быть получена методом направ-

ленной кристаллизации в одноразовых керамических формах в условиях резкого 

температурного градиента (метод Бриджмена), а также по технологии направлен-

ной кристаллизации с применением жидкометаллического охладителя [104]. Фор-

мирование в изделиях внутренних криволинейных каналов и многочисленных пе-

ресекающихся ребер обуславливает использование дополнительной оснастки 

[105]. А сборка полученных элементов в единую конструкцию производится с при-

менением операций сварки [106].  

Не смотря на преимущество литейных технологий, явление дендритной лик-

вации, обусловленное медленным охлаждением сплавов, приводит к неравномер-

ному распределению упрочняющей γ'-фазы по сечению заготовок [107, 108], а при-

сутствие в составе активно диффундирующих элементов (Nb, Si, Mo) является при-

чиной формирования крупных нежелательных образований фаз Лавеса и эвтектик 

[78, 82]. Все перечисленные обстоятельства обуславливают необходимость выпол-

нения высокотемпературной термической обработки изделий, полученных мето-

дами литья. 

Анализ никелевых сплавов и процессов их получения позволяет сделать вы-

вод о том, что технологии аддитивного производства, заключающиеся в послойной 

наплавке изделий по заданной CAD-модели, имеют значительные перспективы при 
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изготовлении сложнопрофильных изделий с возможностью контролировать струк-

туру материалов. Высокие скорости охлаждения позволяют снижать сегрегацию 

химических элементов, а периодически повторяющееся воздействие источника 

нагрева оказывает термическое влияние на характер твердофазных превращений в 

сплаве. Учитывая отмеченное, структурно-фазовый состав материалов, получен-

ных в ходе процессов послойной наплавки, существенно отличается от сплавов, 

сформированных с применением классических технологий. Кроме того, при реали-

зации аддитивных процессов, основанных на методе прямого подвода энергии и 

материала, возможно восстановление изношенных элементов конструкций [109, 

110]. 

1.2.2 Аддитивные технологические процессы 

В течение длительного времени для реконструкции двумерных дефектов из-

ношенных или корродированных зон металлических деталей, а также для создания 

отдельных компонентов трехмерных объектов применялись процессы многопро-

ходной сварки [111–113]. Однако ручные технологии подобного рода не позволяют 

с требуемой точностью воспроизводить изделия сложной геометрии. Современные 

аддитивные процессы основываются на автоматизация сварочных технологий с ис-

пользованием цифровых моделей (CAD/CAM), обеспечивающих прецизионное пе-

ремещение исполнительных органов по заданной траектории. Такой подход позво-

ляет получать детали сложной геометрии без проектирования дополнительной 

оснастки, необходимой при реализации классических технологий [114–116]. Прак-

тический интерес к аддитивным технологическим процессам, позволяющим созда-

вать изделия сложной геометрии из металлических материалов, проявился начиная 

с 1980-х годов. В настоящее время эффективность этих технологических процессов 

не вызывает сомнений. Постоянно совершенствуясь, они позволяют решать все бо-

лее сложные инженерные задачи. 

Согласно стандарту ASTM F2792 [117] и ГОСТ Р 57558-2017 [118] аддитив-

ные технологические процессы можно разделить на две основные группы, различа- 
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ющиеся по типу формирования изделий из металлического сырья: 

- процессы, основанные на прямом подводе энергии и материала (рису-

нок 1.9 а); 

- процессы, при реализации которых происходит синтез объектов на под-

ложке (рисунок 1.9 б). 

 

 

Рисунок 1.9 – Схемы процессов аддитивного производства металлических изделий. а – метод 

прямого подвода энергии и порошкового материала; б – синтез объекта на подложке с примене-

нием порошкового материала; в – синтез объекта на подложке с применением листового мате-

риала; г – метод прямого подвода энергии и материала с использованием проволоки 

 

Основное отличие отмеченных процессов заключается в способе подачи ис-

ходного металлического материала и его плавления сфокусированным источником 

тепловой энергии. Исходный материал для формирования объектов может быть 

представлен металлическим порошком, проволокой либо листом. 

Для процессов аддитивного производства изделий, основанных на плавлении 

проволоки или листовых заготовок, характерна повышенная шероховатость 
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поверхности конечных изделий [109, 119, 120]. Более высокое качество поверхно-

сти, контролируемый шаг слоя и толщина формируемого объекта обеспечиваются 

при использовании в качестве исходных материалов мелкодисперсных металличе-

ских порошков сферической формы. Для большинства аддитивных установок, 

функционирующих по принципу прямого подвода энергии и материала, размеры 

сферических частиц исходных порошков (10–100 мкм) больше, чем для установок, 

реализующих процесс синтеза объектов на подложке (10–60 мкм) [114]. 

Плавление металлических материалов при реализации аддитивных техноло-

гических процессов осуществляется с использованием высокоэнергетических ис-

точников концентрированного нагрева (например, электронного или лазерного) 

[121–123]. Основные различия между этими источниками связаны с характером 

нагрева поверхностных слоев материала, мощностью излучения и коэффициентом 

полезного действия. Мощность электронного луча в большинстве случаев не пре-

вышает 10 кВт, эффективность нагрева материала при его использовании состав-

ляет ~ 90–95 %. Важнейшее условие, которое необходимо выполнять при элек-

тронно-лучевой наплавке материалов, связано с применением вакуумных камер 

[109, 124]. Несмотря на то, что диапазон мощности лазерной энергии значительно 

ниже (от ~ 100 до ~ 5 кВт), а эффективность нагрева находится в диапазоне порядка 

30–50 %, лазерные установки используются гораздо чаще, поскольку в этом случае 

требование по обеспечению вакуума не является обязательным. Лазерный луч 

обеспечивает глубокое проплавление материала с низким тепловложением и фор-

мированием узкой зоной термического влияния [12, 125, 126]. Обработка материа-

лов лазерным лучом осуществляется как в атмосфере воздуха, так и в закрытых 

камерах, заполненных инертным газом, предотвращающим окисление металла в 

расплавленном состоянии. 

 

Процесс аддитивного производства изделий по схеме синтеза порошко-

вого материала на подложке 

Получение отдельных слоев (при реализации аддитивного процесса по схеме 

синтеза порошкового материала на подложке) осуществляется при выборочном 
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спекании (англ. Selective Laser Sintering) или плавлении (англ. Selective Laser Melt-

ing) сфокусированным лазерным лучом равномерно распределенного на рабочей 

подложке слоя исходного порошка. Деталь, геометрические параметры которой 

определяются CAD-моделью, формируется в процессе многократного опускания 

рабочего стола на заданную величину (шаг слоя) с повторным нанесением метал-

лического порошка (рисунок 1.10). Порошок, оставшийся в камере после много-

численных проходов лазера, служит поддержкой формируемого изделия [109]. 

 

 

Рисунок 1.10 – Процесс аддитивного производства изделия по схеме синтеза материала на под-

ложке с использованием порошка  

 

Недостатки данного аддитивного технологического процесса связаны с огра-

ничением габаритных размеров получаемых деталей (рабочую камеру необходимо 

заполнять порошком), а также с налипанием частиц исходного порошка на поверх-

ности детали, что существенно ухудшает ее качество и обуславливает обязатель-

ную постобработку [127]. 

 

Процесс аддитивного производства изделий по схеме прямого подвода 

энергии и порошкового материала 

Формирование слоев в процессе аддитивного производства изделий из ме-

таллического порошка с использованием схемы, связанной с прямым подводом 

энергии и материала, осуществляется в ходе локальной подачи исходного матери-

ала (сжатой газопорошковой струей) в рабочую область с одновременным воздей-

ствием на порошок энергии лазерного луча. Конечная геометрия детали 
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формируется при повторяющихся проходах роботизированной «руки», оснащен-

ной соплом и лазерной сварочной головкой (рисунок 1.11). Шероховатость поверх-

ности, возникающая при реализации данного процесса, существенно ниже, чем при 

синтезе изделия на подложке, поскольку исключено налипание частиц порошко-

вого материала на заготовку [124]. 

 

 

Рисунок 1.11 – Процесс аддитивного производства изделия с использованием схемы пря-

мого подвода энергии и порошкового материала 

 

Сжатая газопорошковая струя и ось лазерного луча в зависимости от типа 

сопла могут быть соосны друг другу или располагаться под углом ≤ 45º (рису-

нок 1.12). В ряде работ отмечается [128, 129], что максимальная эффективность 

процесса достигается в тех случаях, когда направление подводимого порошка пер-

пендикулярно ванне расплава. 

 

 

Рисунок 1.12 – Схема расположения сопла относительно лазерного луча.  

а – соосная; б – с подачей порошка под углом к оси лазерного луча  
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Важным технологическим параметром является скорость подачи порошка, 

которая определяет не только массу участвующего в процессе сырья, но и количе-

ство энергии, затрачиваемой на его нагрев и плавление. Отмеченный параметр ока-

зывает существенное влияние на форму ванны расплава, конечную структуру ма-

териала изделия [130–132], шероховатость его поверхности [133], а также геомет-

рию формируемого слоя [104, 134]. Ванна расплава, формирующаяся при реализа-

ции аддитивного процесса с локализованным подводом энергии и материала, ха-

рактеризуется более глубокой зоной проплавления по сравнению с синтезом изде-

лий на подложке [135–137]. Эта особенность позволяет использовать эффект 

направленной кристаллизации материалов. 

Возможность наносить материал на геометрически сложные поверхности 

(восстанавливать изношенные элементы конструкций), а также изменять состав 

смеси подаваемого порошка в ходе реализации аддитивного процесса по схеме пря-

мого подвода энергии и порошкового материала являются одними из основных 

преимуществ данного метода [138–141]. 

1.2.3 Влияние технологических параметров на микроструктуру и фазовый           

состав никелевых сплавов при реализации классических и аддитивных про-

цессов производства изделий 

В настоящее время накоплен большой объем экспериментальных исследова-

ний по оценке структурно-фазового состояния никелевых сплавов, полученных с 

использованием традиционных технологических процессов обработки материалов 

[например, 3, 142, 143]. Установлено, что к основным параметрам, определяющим 

процессы формирования структуры, относятся скорость кристаллизации, темпера-

тура нагрева и выдержки [96, 144, 145]. 

Аддитивные технологические процессы характеризуются высокими скоро-

стями кристаллизации материалов (порядка 106 °C/с) [146–148]. В соответствии с 

данными, представленными в работе [148], расстояние между первичными осями 

дендритов в материалах, полученных с применением аддитивных процессов 
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составляет порядка 0,5 мкм. При этом в структуре сплава, полученного с примене-

нием технологии левитационного литья, характеризующегося высокими скоро-

стями кристаллизации, этот параметр составляет 3,5–4,5 мкм [34]. Высокие скоро-

сти охлаждения материала ведут не только к формированию множества структур-

ных границ раздела, являющихся одним из основных факторов, формирующих 

комплекс механических свойств материалов [149, 150], но и к снижению степени 

сегрегации легирующих элементов в междендритных зонах. Отмеченное обстоя-

тельство является фактором, способствующим гомогенизации материала и позво-

ляющим снизить требования к термообработке никелевых сплавов [151]. Рядом ис-

следований [152–154] экспериментально установлено, что повышенные скорости 

охлаждения при послойной наплавке высоколегированных никелевых сплавов поз-

воляют формировать дискретные частицы фазы Лавеса. 

Полное подавление распада пересыщенного твердого раствора при закалке 

никелевых сплавов происходит при их охлаждении со скоростью более 104 °C/мин 

[155], что, как было отмечено, соответствует скоростям, характерным для процес-

сов аддитивного производства. Однако при послойном формировании изделий фа-

зовые преобразования развиваются не только при переходе «жидкость → твердое 

тело» как, например, при кристаллизации материалов в процессах литья или 

сварки, но также и в твердом состоянии за счет диффузии элементов при колеба-

ниях температуры, сопровождающих нанесение множества слоев. 

Характер термического воздействия, соответствующий условиям многократ-

ного нагрева и охлаждения материала, определяется широким спектром техноло-

гических параметров аддитивного процесса [156–158]. Авторы работы [159], при-

нимая температуру подложки, равной 1020 °C, и учитывая значения температуры 

сольвуса γ′- и γ′′-фаз, сделали вывод об особенностях развития самопроизвольного 

старения при селективном лазерном спекании сплава Inconel 718. Толщина отдель-

ного слоя в описанном случае составляла 0,04 мм, а процесс наплавки включал пред-

варительный подогрев подложки до 80 °C. Однако даже незначительное изменение 

шага слоя (0,03 мм) и повышение температуры подогрева подложки до 250 °C нега-

тивно отражалось на процессе выделения упрочняющих фаз [160]. Фазовый состав 
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полученного таким образом материала представлен твердым раствором на основе 

никеля с включениями первичных карбидов, что является близким к структуре, по-

лученной в процессе сварки плавлением (твердый раствор, фаза Лавеса) [161, 162]. 

Выводы по главе 1 

Анализ результатов теоретических и экспериментальных исследований, вы-

полненных отечественными и зарубежными специалистами, позволяет сделать сле-

дующие выводы. 

1. Аддитивный процесс производства металлических изделий по схеме 

прямого подвода энергии и порошкового материала является перспективной тех-

нологией, обеспечивающей возможность получать сложнопрофильные конструк-

ции, в том числе крупногабаритные, а также восстанавливать изношенные или кор-

родированные детали элементов без полной их замены. 

2. Состав высоколегированных никелевых сплавов характеризуется при-

сутствием стабильных и метастабильных фаз, размер, форма и характер распреде-

ления которых определяют прочностные свойства материала.  

3. Размеры, форма и пространственное распределение упрочняющих ′- и 

′′-фаз, возникающих в никелевых сплавах при реализации аддитивных технологи-

ческих процессов, определяются скоростью охлаждения материала на стадии кри-

сталлизации, а также особенностями твердофазных реакций, развивающих в ходе 

термических циклов и последующей термической обработки. 

4. Основная причина охрупчивания высоколегированных никелевых 

сплавов связана с формированием в междендритных пространствах хрупких эв-

тектик, интерметаллидных фаз Лавеса и карбидов, уровень пластичности которых 

близок к нулю. Морфология таких выделений определяется характером термиче-

ского воздействия на материал. Повышение скорости охлаждения наплавляемых 

материалов сопровождается формированием дискретных частиц, характер рас-

пределения которых в значительной степени определяет комплекс механических 

свойств изделий. 
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5. Высокие скорости охлаждения, характерные для процессов аддитив-

ного производства, ограничивают развитие диффузионных процессов и способ-

ствуют образованию мелкодисперсных фаз. Периодически повторяющееся терми-

ческое воздействие оказывает влияние на перераспределение легирующих эле-

ментов, что отличает аддитивные процессы от используемых в промышленности 

классических технологий. Комплексное термическое воздействие, характерное 

для аддитивного (послойного) формирования изделий, приводит к формированию 

структуры, которая не может быть получена при реализации стандартных режи-

мов термической обработки материалов.  

6. Представленные в литературе данные о фазовых преобразованиях, про-

исходящих при реализации аддитивных процессов, во многих случаях отличаются 

даже для материалов одного и того же химического состава. Имеющие место раз-

личия обусловлены высокой чувствительностью структуры к изменению техно-

логических параметров при послойном формировании изделий. 
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ГЛАВА 2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

Материалами для исследования являлись образцы из никелевых сплавов, 

сформированные на аддитивной установке прямого лазерного выращивания по 

схеме прямого подвода энергии и порошкового материала в Санкт-Петербургском 

государственном морском техническом университете. Исследования полученных 

материалов выполняли на кафедре материаловедения в машиностроении Новоси-

бирского государственного технического университета с использованием аналити-

ческого и испытательного оборудования, уровень которого соответствует совре-

менным отечественным и зарубежным научным лабораториям в области материа-

ловедения. 

2.1 Материалы исследования 

Для получения экспериментальных образцов использовались сферические 

порошки высоколегированных никелевых сплавов трех различных систем: 

Ni-Cr-Mo (Inconel 625), Ni-Co-Cr (ЭП741) и Ni-Fe-Cr (Inconel 718). Выбор указан-

ных систем обусловлен проявлением в них различных механизмов упрочнения: 

твердорастворного (Ni-Cr-Mo), дисперсионного с образованием ′-фазы (Ni-Co-Cr) 

и дисперсионного с образованием ′′-фазы (Ni-Fe-Cr) [3, 5]. Химический состав ис-

ходных порошков различных систем представлен в таблице 2.1.  

 

Таблица 2.1 – Химический состав высоколегированных никелевых сплавов систем 

Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr и Ni-Fe-Cr 

Система 
Хим. элемент, мас. % 

Ni Cr Mo Fe Co W Al Ti Nb Si Mn C 

Ni-Cr-Mo Осн. 21 10 0,8 - - 0,4 0,4 3 0,5 0,4 0,1 

Ni-Co-Cr Осн. 10 3 0,5 14 9 4 3,15 2,6 - - 0,1 

Ni-Fe-Cr Осн. 20 2,9 19,6 - - 0,65 0,9 4,6 0,3 0,4 0,08 
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Микроструктура частиц исходных порошков всех систем характеризуется 

дендритным строением, типичным для технологии их изготовления, основанной на 

использовании метода газовой атомизации (рисунок 2.1). Наибольшее количество 

дефектов в виде сколов и сателлитов имеет порошок системы Ni-Cr-Mo. Грануло-

метрический состав порошков оценивался с использованием программы для ана-

лиза и обработки изображений ImageJ. Средний размер частиц исходных порошков 

составил 90 мкм (Ni-Cr-Mo), 60 мкм (Ni-Co-Cr) и 50 мкм (Ni-Fe-Cr). 

 

 

Рисунок 2.1 – Исходные порошки и гистограммы распределения частиц.  

а – система Ni-Cr-Mo; б – система Ni-Co-Cr; в – система Ni-Fe-Cr 

 

Методом рентгенофазового анализа установлено, что доминирующей фазой 

исходных никелевых порошков всех систем является твердый раствор на основе 

никеля. О значительном увеличении параметра кристаллической решетки Ni, 
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обусловленном внедрением атомов легирующих элементов, свидетельствуют 

сдвиги экспериментальных пиков в сторону меньших углов по сравнению с ди-

фракционными углами кристаллографической базы данных ICDD PDF-4. 

2.2 Экспериментальная установка и принцип формирования материалов 

аддитивным методом прямого лазерного выращивания 

Для получения объектов исследования была реализована аддитивная техно-

логия методом прямого лазерного выращивания (по схеме локальной подачи энер-

гии и порошкового материала). Образцы для исследования структуры и свойств 

были получены в лабораториях Санкт-Петербургского государственного морского 

технического университета [163]. Роботизированный комплекс включал шестиосе-

вой робот-манипулятор Fanuc M-20iB-25 и двухосевой наклонно-поворотный по-

зиционер. В состав рабочего инструмента установки входили лазерная сварочная 

головка D30L фирмы IPG на базе волоконного лазера ЛС-3 и четырехструйное 

сопло с локальной подачей аргона в зону ванны расплава. Герметичная рабочая ка-

мера имела объем 9 м3. Образцы выращивали по схеме, представленной на ри-

сунке 2.2. 

 

  

Рисунок 2.2 – Схема аддитивного процесса по схеме прямого подвода энергии и порошкового 

материала 
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Подложкой являлась пластина из конструкционной стали 45 толщиной 7 мм. 

Перемещение рабочего инструмента на заданную величину единичного слоя по оси 

Z (шаг слоя) при одновременной подаче лазерной энергии и исходного металличе-

ского порошка в сжатой газопорошковой струе обеспечивало требуемую геомет-

рию образцов. Рабочая схема перемещения лазерной головки при построении по-

следовательно наплавляемых слоев представлена на рисунке 2.3. 

 

 

Рисунок 2.3 – Схема перемещения рабочего инструмента. а – при послойной наплавке заго-

ловки, состоящей из единичной стенки; б – при получении объемной заголовки 

2.3 Технологические режимы получения заготовок аддитивным процессом 

прямого лазерного выращивания 

Диапазоны рабочих режимов используемого в работе аддитивного техноло-

гического процесса были подобраны на основе предварительных экспериментов, 

проведенных специалистами Санкт-Петербургского государственного морского 

технического университета на установке прямого лазерного выращивания. Выяв-

ленное ими «окно» технологических параметров обеспечивало формирование ма-

териала с малым количеством дефектов (горячих трещин). Основными парамет-

рами процесса являлись мощность лазерного излучения (Вт), скорость сканирова-

ния (мм/с), диаметр лазерного пятна (мм), скорость подачи порошка (г/с) и шаг 

слоя (мм). 
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Количество вводимого тепла при аддитивном производстве, определяющее 

температуру ванны расплава и скорость охлаждения, определяется широким спек-

тром технологических параметров. Одними из наиболее значимых показателей 

процесса прямого лазерного выращивания являются эффективная энергия лазер-

ного луча (Дж/мм2) и плотность осаждения порошка (г/с) [134, 164]. Оба параметра 

напрямую связаны с температурой ванны расплава и скоростью охлаждения и кос-

венно с формированием микроструктуры и фазового состава материала. Эффектив-

ная энергия (Е) определяет количество энергии, приходящейся на единицу пло-

щади материала, и отвечает за формирование ванны расплава и плавление исход-

ного порошка. Параметр Е был определен по формуле 2.1: 

 

                                                          𝐸 =
𝑃

𝑉∙𝐷
 ,                                                           (2.1) 

где 

P – мощность лазера (Вт);  

V – скорость сканирования (мм/с); 

D – диаметр лазерного луча (мм). 

 

Плотность осаждения порошка (PPD) определяет количество исходного ма-

териала, подаваемого в ванну расплава, и рассчитывается по формуле 2.2 [165]:  

                                         𝑃𝑃𝐷 =
R

𝑉∙𝐷
 ,                                                         (2.2) 

где 

R – скорость подачи порошка (г/с);  

V – скорость сканирования (мм/с); 

D – диаметр лазерного луча (мм). 

 

Образцы из сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr были получены при шаге 

слоя 0,04 мм.  В процессе их выращивания варьировалась мощность лазерного из-

лучения (Вт), остальные технологические параметры (скорость сканирования, раз-

мер лазерного пятна, скорость подачи порошка) находились на постоянном уровне.  

Образцы системы Ni-Fe-Cr были получены с шагом слоя 0,6 мм при изменении 
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мощности лазерной энергии и скорости подачи порошка и неизменных значениях 

скорости сканирования и размера лазерного пятна. Сводные данные используемых 

в работе технологических параметров аддитивного процесса прямого лазерного 

выращивания для соответствующих материалов представлены в таблице 2.2 

 

Таблица 2.2 – Технологические параметры аддитивного процесса по схеме прямого 

лазерного выращивания  

Материал 

Ско-

рость 

сканиро-

вания 

(V), мм/с 

Шаг 

слоя, мм 

Мощ-

ность 

(P), Вт 

Диаметр 

лазер-

ного 

луча (D), 

мм 

Скорость 

подачи 

порошка 

(R), г/с 

Эффектив-

ная энергия 

(E), Дж/мм2 

Плотность 

осаждения 

порошка 

(PPD),  

г/мм2 

Ni-Cr-Mo 45 0,04 

250 

1,2 0,75 

6,7 

0,014 
500 13,3 

750 20 

1000 26,7 

Ni-Co-Cr 45 0,04  

450 

1,2 0,75 

12 

0,014 
600 16 

900 24 

1200 32 

Ni-Fe-Cr 

30 

0,6 

1400 

2,2 

0,6 21,2 0,27 

30 1500 0,7 22,3 0,34 

25 1300 0,8 23,6 0,42 

2.4 Методы исследования структуры и фазового состава материалов 

Для анализа микроструктуры полученных в работе материалов систем 

Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr использовались методы оптической металлографии, 

растровой (РЭМ) и просвечивающей (ПЭМ) электронной микроскопии. Фазовый 

состав материалов определяли методами электронной и рентгеновской дифракции. 

Для построения распределения химических элементов в объеме образцов исполь-

зовали метод микрорентгеноспектрального анализа. 
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2.4.1 Световая металлография 

Для проведения металлографических исследований методом оптической 

микроскопии поверхность образцов готовили по стандартной методике, включаю-

щей операции шлифования, полирования и травления. Шлифование образцов на 

автоматическом шлифовально-полировальном станке Buehler EcoMet 250/300 осу-

ществлялось с использованием абразивных кругов зернистостью P220, P400, P600, 

P1000. Для тонкого шлифования использовали алмазные суспензии с размерами 

зерен 9 мкм, 6 мкм, 3 мкм, 1 мкм. Финишное полирование поверхности выполняли 

с использованием водной суспензии SiO2 со средним размером абразивных частиц 

50 нм. Запрессовку образцов в полимерную смолу производили с использованием 

пресса Buehler SimpliMet 1000. Структуру высоколегированных никелевых сплавов 

выявляли путем химического травления в растворе, состоящем из 10 мл HNO3, 

20 мл HCl, 25 мл H2O и 10 мл H2O2 [44]. 

Металлографические исследования были проведены на полуавтоматическом 

инвертированном микроскопе Axio Observer Z1m (Carl Zeiss) в диапазоне увеличе-

ний от ×5 до ×1000. 

Оценка пористости материалов по снимкам, полученным на оптическом мик-

роскопе, была проведена с использованием программы для анализа и обработки 

изображений ImageJ. 

2.4.2 Растровая электронная микроскопия и микрорентгеноспектральный 

анализ 

Строение исходных порошковых материалов, морфологию структурных со-

ставляющих, особенности топографии разрушенных материалов изучали с исполь-

зованием растрового электронного микроскопа Carl Zeiss EVO50 XVP. В зависимо-

сти от поставленной задачи исследования проводились в режимах вторичных и об-

ратно рассеянных электронов в диапазоне увеличений от 50 до 30000 крат. Пробо-

подготовку осуществляли по стандартной методике, описанной выше.  
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Для определения элементного состава локальных зон и оценки распределе-

ния химических элементов по сечению образцов методом микрорентгеноспек-

трального анализа использовали энергодисперсионный спектрометр X-ACT (Oxford 

Instruments). Максимальное разрешение детектора составляло 133 эВ по линии 

Kα(Mn). 

2.4.3 Просвечивающая электронная микроскопия 

При исследовании структуры высоколегированных никелевых сплавов осо-

бый интерес вызывают структурно-фазовые преобразования высокодисперсных 

упрочняющих частиц на мезо- и микромасштабном уровнях. Тонкое строение 

сформированных материалов изучали с применением просвечивающего электрон-

ного микроскопа Tecnai 20 G2 TWIN при ускоряющем напряжении до 200 кэВ. 

Резку цилиндрических заготовок для фольг диаметром 3 мм и толщиной 0,5 

мм выполняли на малых скоростях с непрерывной подачей охлаждающей жидко-

сти, что снижало возможные структурные преобразования в материалах в процессе 

механического воздействия отрезного круга на заготовку. Дальнейшее утонение за-

готовок до ~ 100 мкм и формирование центральной лунки глубиной ~ 90 мкм про-

водились на шлифовально-полировальном станке Gatan Dimple Grinder 656 с ис-

пользованием алмазных паст. Полирование центрального углубления осуществ-

ляли высокодисперсной суспензией на основе Al2O3. Ионное утонение фольг с по-

лучением отверстия в сформированной ранее лунке выполняли в процессе бомбар-

дировки поверхности ионами аргона на установке Gatan PIPS 659 при ускоряющем 

напряжении 5 кВ. Финальная обработка поверхности тонкого образца осуществля-

лась при напряжении 0,5 кВ. 

Фазовый состав материалов идентифицировали при анализе электронограмм 

от локальных микрообъемов, измеряя расстояния и углы между рефлексами. Полу-

ченные данные сравнивались с параметрами известных стабильных и метастабиль-

ных фаз, образующихся в высоколегированных никелевых сплавах. С целью повы-

шения достоверности полученных результатов проводилось моделирование 
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дифракционных картин с привлечением кинематической теории дифракции элек-

тронов в специально разработанном программном обеспечении. 

Схема подготовки тонких образцов для исследований на просвечивающем 

электронном микроскопе представлена на рисунке 2.4. 

 

 

Рисунок 2.4 – Подготовка фольг для просвечивающей электронной микроскопии 

2.4.4 Рентгенофазовый анализ 

Выявление интерметаллидных фаз при изучении высоколегированных нике-

левых сплавов методом рентгенофазового анализа в большинстве случаев пред-

ставляет трудноразрешимую задачу. Это обусловлено малыми размерами включе-

ний, а также малой разностью параметров кристаллических решеток матрицы и ос-

новной упрочняющей ′-фазы, что приводит к наложению дифракционных макси-

мумов [64]. Позиции и интенсивности дифракционных максимумов кристалличе-

ских решеток никелевой матрицы и основной упрочняющей ′-фазы согласно кри-

сталлографической базе данных ICDD PDF-4 приведены в таблице 2.3.  

Результаты предварительных исследований, выполненных с использованием 

источников рентгеновского излучения Cr Kα1/α2 ( = 2,29105 Å) и Cu Kα1/α2 

( = 1,54187 Å) с величиной шага 2θ = 0,05 град. и временем накопления 10 с на 

точку свидетельствуют о присутствии лишь рефлексов кристаллографической ре-

шетки Ni. Упрочняющей ′-фазы зафиксировано не было. 
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Таблица 2.3 Позиции и интенсивности дифракционных максимумов кристалличе-

ских решеток никеля и ′-фазы Ni3Al согласно кристаллографической базе данных 

ICDD PDF-4 при длине волны  = 1,540562 Å 

Фаза 
Пространственная 

группа  
2θ, град. Интенсивность hkl 

Ni Fm-3m 

44,50662 100 111 

51,84593  42 200 

76,36994 21 220 

Ni3Al 

(′-фаза) 
Pm-3m 

35,63601 65 110 

44,01953 100 111 

51,28335 422 200 

75,46693 173 220 

 

Учитывая отмеченные обстоятельства, рентгенофазовый анализ осуществ-

лялся с применением Kβ излучения, которое позволяет исключать спектральную 

дублетность, а также снизить фоновое излучение медной трубки [62, 166]. Рентге-

нофазовые исследования проводились на рентгеновском θ-θ-дифрактометре 

ARL X'TRA с использованием Cu Kβ излучения ( = 1,3921 Å). Регистрация излуче-

ния осуществлялась с применением кремний-литиевого полупроводникового де-

тектора в пошаговом режиме сканирования в двух угловых диапазонах 

35 ≤ 2θ ≤ 80 град. и 28 ≤ 2θ ≤ 38 град. Для снижения угловой расходимости до-

полнительно применялся коллиматор Соллера. Размеры падающих рентгеновских 

лучей варьировались с помощью ряда щелей. Так, для обеспечения максимальной 

интенсивности и минимальной разрешающей способности зарегистрированного 

дифрагированного излучения принимающая щель обладала максимальным значе-

нием раскрытия. 

Съемка рентгенограмм в диапазоне 35 ≤ 2θ ≤ 80 град. проводилась со ско-

ростью сканирования 0,05 град./мин. Время накопления на точку составляло 15 с. 

Для регистрации плохо разрешенного отдельного рефлекса ′-фазы на позиции 

2θ ~ 32 град. время накопления сигнала при съемке в диапазоне 28 ≤ 2θ ≤ 38 град. 
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составляло 60 с при шаге сканирования 0,05 град. Идентификация фаз проводилась 

с использованием программного пакета кристаллографической базы данных 

ICDD PDF-4. 

Подготовка поверхности образцов для рентгенофазового анализа из исход-

ных заготовок с размерами 10 × 10 мм проводилась по стандартной методике, ана-

логичной подготовке образцов при исследовании материалов на оптическом мик-

роскопе. Финальной стадией подготовки являлось полирование поверхности образ-

цов с применением водной суспензии SiO2. Образцы фиксировались в держателях 

на подложке, которая была представлена монокристаллом кремния. Для нивелиро-

вания влияния текстуры на результат дифракционных картин также исследовались 

измельченные материалы. Полученная при этом стружка равномерно распределя-

лась в кювете из поликарбоната для порошковой пробы. 

2.5 Механические испытания материалов 

2.5.1 Дюрометрические испытания 

Измерения микротвердости по методу Виккерса были проведены на полуав-

томатическом микротвердомере Wolpert Group 402 MVD при нагрузке 0,1 Н на ал-

мазный индентор и выдержке 10 с в соответствии с ГОСТ 9450-76 [167]. Оценка 

микротвердости всего образца предполагала нанесение дорожки уколов в направ-

лении роста слоев. При измерении микротвердости отдельных слоев индентирова-

ние проводили вдоль анализируемого участка (рисунок 2.5). По каждой из описан-

ных схем проводилось не менее 10 измерений, на основании которых с использо-

ванием методов статистической обработки данных рассчитывали средние значения 

микротвердости и соответствующие им доверительные интервалы (при довери-

тельной вероятности 95 %). 
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2.5.2 Оценка механических свойств при статическом нагружении 

Испытания материалов в условиях одноосного растяжения проводили на 

установке Instron 3369 в соответствии с ГОСТ 1497-84 «Металлы. Методы испыта-

ния на растяжение» [168]. Скорость перемещения подвижной траверсы составляла 

5 мм/с. В работе использовались плоские образцы с головками, рабочая часть ко-

торых имела прямоугольное сечение. Слои в образцах были ориентированы парал-

лельно и перпендикулярно направлению растягивающей нагрузки (рисунок 2.5). 

При испытаниях на одноосное растяжение определялись значения предела 

прочности σв, предела текучести σ0,2 и относительного удлинения δ. При оценке 

каждой характеристики было испытано не менее пяти образцов. 

 

 

Рисунок 2.5 – Схема ориентации роста слоев в заготовке относительно оси приложения 

нагрузки в условиях одноосного растяжения 

2.5.3 Оценка ударной вязкости 

Испытания материалов на ударный изгиб по Шарпи были проведены в соот-

ветствии с ГОСТ 9454-78 [169] с использованием маятникового копра Instron 

CEAST 9050 Impact Pendulum. Размеры анализируемых образцов с V-образными 

концентраторами напряжений составляли 55 × 8 × 2 мм. Ударную вязкость 
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материалов оценивали по двум схемам. В соответствии с ними V-образные надрезы 

глубиной 2 мм наносились в перпендикулярном и параллельном направлении от-

носительно выращенных слоев. Схемы нагружения образцов приведены на ри-

сунке 2.6. 

 

 

Рисунок 2.6 – Схема ориентации роста слоев в заготовке относительно оси приложения 

нагрузки при динамических испытаниях 

 

В процессе проведения испытаний фиксировали энергию разрушения образ-

цов, величина которой служила критерием качества материалов. Ударную вязкость 

KCV (Дж/см2) определяли как отношение работы разрушения к начальной площади 

поперечного сечения образца в месте приложения нагрузки:  

 

                                              KCV = 
Ан

𝐹
,                                              (2.3) 

 

 

где  

Aн – энергия, затраченная на разрушение образца, Дж;  

F – начальная площадь поперечного сечения образца в месте надреза, см2. 

2.5.4 Циклические испытания 

При проведении испытаний на малоцикловую усталость полученных в ра-

боте материалов применяли универсальную установку Instron 8801. Нагружение 

образцов с различных ориентаций слоев выполняли при пульсирующем приложе-

нии растягивающей силы с частотой 1,5 Гц при прочих равных условиях. 



53 
 

Внешнюю нагрузку в каждом цикле изменяли по синусоидальному закону от 0 до 

1000 Н. Схема испытаний компактных образцов по ГОСТ 25.506–85 [170] разме-

рами 70×30×12 мм с боковым V-образным концентратором длиной 1 мм представ-

лена на рисунке 2.7. 

Сравнительный анализ показателей усталостной трещиностойкости матери-

алов с различной ориентацией слоев проводили на основе сопоставления кинети-

ческих диаграмм усталостного разрушения (КДУР). 

При подготовке образцов перед испытаниями их поверхность подвергали 

шлифованию и полированию по стандартной методике.  

 

 

Рисунок 2.7 – Схема направления роста слоев в заготовке относительно внешнего нагружения 

при циклических испытаниях 

2.6 Численное моделирование температурных полей 

Для оценки распределения температуры в материале при аддитивном произ-

водстве по схеме прямой подачи энергии и материала было проведено моделиро-

вание на макромасштабном уровне с использованием программного обеспечения 

на базе метода конечных элементов Simufact Welding MSC Software. 

Размеры последовательно наносимых слоев и неподвижной подложки при-

нимались равными исходным экспериментальным данным. Создание сетки отдель-

ного слоя осуществлялось в программном обеспечении MSC Apex. В качестве ко-

нечных элементов использовалась сетка из элементов-гексаэдров. 
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Технологические параметры, учитываемые при моделировании движения ис-

точника нагрева от одного края слоя до противоположного по оси X и последова-

тельного перемещения по оси Z на высоту слоя (шаг слоя) с выдержкой (англ. dwell 

time) 3 с, соответствовали технологическим режимам аддитивного процесса пря-

мого лазерного выращивания (см. таблица 2.2). Моделирование последовательных 

дорожек проводилось с имитацией подачи порошкового материала в рабочую об-

ласть в качестве присадочного материала без учета скорости подачи порошка. 

Определение температуры изотропного тела в программном комплексе 

Simufact Welding осуществлялось согласно выражению [171]: 

 

     𝐶𝑇(𝑇)𝑇̇ + 𝐾𝑇(𝑇)𝑇 = 𝑄 + 𝑄𝐸 ,                                      (2.4) 

 

где 

𝐶𝑇(𝑇) – зависящая от температуры матрицы теплоемкость; 

𝐾𝑇(𝑇) – зависящая от температуры матрицы теплопроводность; 

𝑇 – вектор узловой температуры; 

𝑇̇ – производная по времени от вектора температуры; 

𝑄 – вектор теплового потока; 

𝑄𝐸– вектор внутреннего тепловыделения, вызванный текущим потоком. 

 

Теплопередача между поверхностью модели и окружающей средой с учетом 

коэффициента теплопередачи H описывается конвекцией q по формуле [171]: 

𝑞 =  𝐻𝑇𝐶(𝑇2 − 𝑇1),                                             (2.5) 

где 

𝐻𝑇𝐶 – коэффициент теплопередачи; 

𝑇2 – температура места контакта; 

𝑇1 – температура места контакта, полученная интерполяцией узловых температур 

контактирующего тела. 
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Тепловое излучение на свободной поверхности описывается с учетом посто-

янной Стефана – Больцмана σ и коэффициента излучения для твердых тел ɛ [171]: 

 

                                                        𝑞 =  𝜎 ⸱ ɛ (𝑇𝑠
4 − 𝑇∞

4),                                           (2.6) 

 

где  

𝜎 – постоянная Стефана – Больцмана; 

ɛ – коэффициент излучения; 

𝑇𝑠
4 – неизвестная температура поверхности; 

𝑇∞
4  – неизвестная температура окружающей среды. 

2.7 Термическая обработка высоколегированных никелевых сплавов 

С целью повышения прочностных характеристик жаропрочного никелевого 

сплава системы Ni-Fe-Cr, полученного методом прямого лазерного выращивания, 

была проведена термическая обработка по следующему технологическому марш-

руту: отжиг при температуре 980 °C с выдержкой в течение одного часа и последу-

ющим быстрым охлаждением на воздухе → двухступенчатое старение при темпе-

ратурах 720 °C с выдержкой 8 часов и охлаждением в печи со скоростью 55 °C/час 

до 620 °C с дальнейшей 8-ми часовой выдержкой и охлаждением на воздухе до 

комнатной температуры. Термическую обработку осуществляли в универсальной 

лабораторной муфельной электропечи SNOL в воздушной атмосфере. 
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ГЛАВА 3 ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ НИКЕЛЕВЫХ СПЛАВОВ, ПО-

ЛУЧЕННЫХ В ХОДЕ АДДИТИВНОГО ПРОЦЕССА МЕТОДОМ ПРЯ-

МОГО ЛАЗЕРНОГО ВЫРАЩИВАНИЯ 

В разделе представлены результаты исследования влияния параметров адди-

тивного процесса по схеме прямого подвода энергии и порошкового материала на 

характер структурообразования в высоколегированных никелевых сплавах при по-

слойной наплавке с шагом слоя 0,04 мм (сплавы систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr) и 

0,6 мм (сплав системы Ni-Fe-Cr). Для проведения комплексного анализа использо-

вали данные микроструктурных исследований и результаты математического мо-

делирования. 

3.1 Дефекты микроструктуры высоколегированных никелевых сплавов, по-

лученных аддитивным процессом методом прямого лазерного выращивания 

Предотвращение образования и устранение дефектов, возникающих при про-

изводстве изделий ответственного назначения, является ключевой задачей техно-

логических процессов. При реализации аддитивных технологических процессов 

эта задача относится к трудноразрешимым в связи с высокой чувствительностью 

структуры к изменению технологических параметров [109, 172, 173]. Особо остро 

отмеченная проблема проявляется при послойной наплавке изделий из сплавов с 

дисперсионным механизмом упрочнения, отличающихся повышенной чувстви-

тельностью к формированию ликвационных трещин. Большая объемная доля 

′-фазы рассматривается как один из наиболее значимых структурных факторов, 

объясняющих возникновение трещин в никелевых сплавах [174–176].  

При проведении металлографических исследований материалов, полученных 

аддитивным технологическим процессом, образования трещин не обнаружено, тем 

не менее, были зафиксированы такие дефекты как поры и неслитины, обусловлен-

ные неполным расплавлением исходного порошкового материала (рисунок 3.1–

3.3). 
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Рисунок 3.1 – Дефекты в структуре сплавов системы Ni-Cr-Mo, сформированных при различной 

мощности лазерного излучения 

 

 

Рисунок 3.2 – Дефекты в структуре сплавов системы Ni-Co-Cr, сформированных при различной 

мощности лазерного излучения 
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Рисунок 3.3 – Дефекты в структуре сплавов системы Ni-Fe-Cr, сформированных при различных 

значениях эффективной энергии лазерного излучения 

 

Формирование неслитин было зафиксировано в образцах из сплава системы 

Ni-Co-Cr, полученных при мощности лазерного излучения 450 Вт (с эффективной 

энергией лазерного излучения 12 Дж/мм2), а также в образцах из сплава системы 

Ni-Cr-Mo в диапазоне мощности 250–500 Вт (6,7–13,3 Дж/мм2). 

Важными структурными факторами, определяющими комплекс механиче-

ских свойств материалов, изготовленных из порошкового сырья, являются размер 

и характер распределения пор, которые неизбежно возникают при захвате части-

цами металлического порошка атомов транспортирующего газа [177, 178]. В соот-

ветствии с данными, полученными методом растровой электронной микроскопии, 

в послойно наплавленных образцах поры преимущественно располагаются в меж-

дендритных промежутках (рисунок 3.4). Можно полагать, что дефекты этого типа 

формируются в процессе усадки сплавов при охлаждении материала. 

 

 

Рисунок 3.4 – Поры, возникшие в междендритном пространстве в образце из сплава системы 

Ni-Cr-Mo, наплавленном при 250 Вт 

 

Установлено, что при повышении эффективной энергии лазерного луча по-

ристость полученных в работе сплавов снижается (таблица 3.1). Так, образцы из 
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сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr, сформированные с шагом слоя 0,04 мм в диа-

пазоне эффективной энергии лазерного излучения 6,7–12 Дж/мм2 (250–450 Вт), ха-

рактеризуются максимальными значениями пористости. При повышении эффек-

тивной энергии лазерного луча от 13,3 Дж/мм2 (500 Вт) до 20 Дж/мм2 (750 Вт) про-

исходит полное расплавление исходного порошка, что сопровождается более чем 

двукратным уменьшением пористости (с 2,5 % до 1 %). Минимальный показатель 

пористости (~ 1 %) соответствует интервалу эффективной энергии лазерного излу-

чения от 24 до 32 Дж/мм2 (900–1200 Вт). 

В структуре всех образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr, послойно сплавлен-

ных в пределах используемого в работе интервала эффективной энергии лазерного 

излучения (21,2–23,6 Дж/мм2), фиксируется минимальный уровень пористости, не 

превышающий 1,1 %. 

 

Таблица 3.1 – Пористость образцов, полученных при различных технологических 

режимах аддитивного процесса методом прямого лазерного выращивания 

Материал 

Шаг 

слоя, 

мм 

Мощность, 

Вт 

Эффектив-

ная энер-

гия, 

Дж/мм2 

Плотность 

осаждения 

порошка,  

г/мм2 

Средний 

размер пор, 

мкм 

Пористость, 

% 

Ni-Cr-Mo 0,04 

250 6,7 

0,014 

6,2 3 

500 13,3 5,4 2,5 

750 20 3,1 1 

1000 26,7 2,3 0,8 

Ni-Co-Cr 0,04  

450 12 

0,014 

9,8  4,9 

600 16 6,3 2,2 

900 24 3,8 1 

1200 32 2,4 0,7 

Ni-Fe-Cr 0,6 

1400 21,2 0,27 2,6 1,1 

1500 22,3 0,34 3,1 1,1 

1300 23,6 0,42 2,5 0,9 

Экспериментально установлено, что при близких значениях эффективной 

энергии лазерного излучения средний размер пор, возникающих в 
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высоколегированном никелевом сплаве системы Ni-Co-Cr, несколько больше, чем 

в сплавах систем Ni-Cr-Mo и Ni-Fe-Cr (таблица 3.1). Формирование более крупных 

пор в сплаве системы Ni-Co-Cr может быть связано с различием значений темпера-

туры плавления используемых материалов. 

3.2 Формирование структуры при различных режимах аддитивного процесса 

методом прямого лазерного выращивания никелевых сплавов 

В отличие от литейных технологий при формировании структуры сплавов 

аддитивными методами направление теплового потока противоположно направле-

нию роста зерен на границе раздела ванны расплава с предыдущим слоем [131, 

179]. Исследования [например, 87, 131, 180] показывают, что при послойном фор-

мировании материала в зависимости от выбранных технологических режимов 

структура отдельного слоя может содержать три последовательно формирующиеся 

зоны. Схематическое изображение типичной для аддитивных процессов структуры 

представлено на рисунке 3.5.  

 

 

Рисунок 3.5 – Схематическое изображение типичной для аддитивных процессов структуры (в 

продольном сечении образца), представленной тремя зонами  

[87, 131, 180] 
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3.2.1 Микроструктура никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr 

На рисунках 3.6–3.7 представлены результаты металлографических исследо-

ваний продольных сечений образцов сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr, выра-

щенных с шагом единичного слоя 0,04 мм при различной мощности лазерного из-

лучения. Полученные изображения свидетельствуют о том, что мощность лазер-

ного излучения оказывает существенное влияние на структуру сплавов. Для более 

глубокого анализа процесса формирования структуры при различной мощности ла-

зерного излучения в работе было выполнено математическое моделирование рас-

пределения температуры в материале, формируемом при реализации аддитивного 

процесса по схеме локальной подачи энергии и порошкового материала. Вычисле-

ния проводились методом конечных элементов на макромасштабном уровне с ис-

пользованием программного обеспечения Simufact Welding.  

 

 

Рисунок 3.6 – Общий вид продольных сечений образцов из сплава системы  

Ni-Cr-Mo, сформированных при различной мощности лазерного излучения 
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Рисунок 3.7 – Общий вид продольных сечений образцов из сплава системы  

Ni-Co-Cr, сформированных при различной мощности лазерного излучения 

 

Как и ожидалось, при постоянной скорости сканирования с увеличением 

мощности лазерного излучения температура сплава возрастает, что подтвержда-

ется результатами моделирования (рисунок 3.8 а). Характер распределения темпе-

ратуры в слоях, наплавленных при различной мощности лазерного излучения, от-

ражен на рисунках 3.8 б, в. При увеличении мощности лазерного излучения от 250 

до 1200 Вт (уровень эффективной энергии лазерного излучения 6,7–32 Дж/мм2) 

температура ванны расплава каждого слоя возрастает с 1280 до 2500 °C, что оказы-

вает существенное влияние на условия кристаллизации и конечную структуру по-

слойно сплавленных материалов. 

Образцы, полученные послойной наплавкой в интервале мощности лазерного 

луча от 250 до 450 Вт (6,7–12 Дж/мм2), содержат большое количество нерасплав-

ленных полностью частиц исходного порошка, окруженных пустотами (рису-

нок 3.6 а, рисунок 3.7 а). Максимальное значение температуры ванны расплава в 

указанном интервале мощности лазерного луча, согласно результатам моделирова-

ния, составляет ~ 1310 °C.  
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Рисунок 3.8 – Диаграмма распределения температур в высоколегированных никелевых сплавах 

на основе систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr при реализации аддитивного процесса с шагом единич-

ного слоя 0,04 мм (а). Распределение температуры при мощности излучения 250 Вт (б) и 1200 

Вт (в) 
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Учитывая, что нижняя граница температуры плавления исследуемых в ра-

боте высоколегированных никелевых сплавов находится в интервале 1290–1450°C, 

результаты моделирования согласуются с микроструктурой образцов, соответству-

ющей данным технологическим режимам. 

При неполном плавлении исходные частицы порошка служат центрами кри-

сталлизации, что способствует разнонаправленному росту дендритных построений 

от их периферии во всем объеме послойно сплавленного материала (рисунок 3.9). 

 

 

Рисунок 3.9 – Микроструктура образцов, сформированных при послойной наплавке порошко-

вого сплава системы Ni-Cr-Mo с мощностью лазерного излучения 250 (а) и сплава системы 

Ni-Co-Cr при 450 Вт (б) 

 

При увеличении мощности лазерного луча до 500 Вт (13,3 Дж/мм2) в сплавах 

системы Ni-Cr-Mo и до 600 Вт (16 Дж/мм2) в сплавах системы Ni-Co-Cr средняя 

температура расплава, согласно данным моделирования, может повышаться до 

~ 1600 °C. При этом наблюдается полное расплавление частиц исходного порошка, 

однако имеет место хаотичное направление роста дендритных кристаллов. Форми-

рование структуры такого типа можно объяснить высокой скоростью конвекцион-

ных потоков в ванне расплава [156, 180–182], которые при данных условиях значи-

тельно преобладают над тепловым потоком, созданным при движении лазера. 

Кроме того, в микроструктуре полученных сплавов присутствуют участки с денд-

ритами, растущими от центров бывших частиц исходного порошка (рисунок 3.10), 

что также определяет ориентацию роста кристаллов.  
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Рисунок 3.10 – Рост кристаллов от бывшей частицы исходного порошка при послойной 

наплавке сплава системы Ni-Cr-Mo с мощностью лазерного излучения 500 Вт  

 

При увеличении мощности лазерного изучения до 750 Вт (20 Дж/мм2) в 

сплаве системы Ni-Cr-Mo подобных микрообъемов не наблюдается, однако ориен-

тация роста зерен в направлении теплового потока по-прежнему отсутствует. 

Превышение мощности лазерного излучения свыше 900 Вт (24 Дж/мм2) со-

провождается снижением скорости охлаждения материала. При этом возрастает 

градиент температуры на границах между верхними и нижними слоями, что со-

здает благоприятные условия для направленного роста протяженных столбчатых 

дендритов через соседние слои. Температура перегрева созданного ранее слоя 

вблизи нижней границы ванны расплава составляет ~ 800–1000 °C. Это приводит к 

интенсивному теплоотводу и подавлению процесса гомогенного зародышеобразо-

вания на линии фронта кристаллизации. 

Обсуждая механизмы формирования структуры при реализации аддитивных 

технологий, в литературе анализируют различные аспекты структурных преобра-

зований, происходящих в зоне сопряжения наплавляемых слоев. Один из обсужда-

емых механизмов связан с эпитаксиальным ростом кристаллической структуры. 

Авторами работ [183–185] и [186] предложены два варианта их проявления, связан-

ных с влиянием тугоплавких частиц (оксидов, нитридов, карбидов) и формирова-

нием интенсивных конвекционных потоков в ванне расплава. 

Угол разориентации между осями столбчатых кристаллов в микроструктуре 

сплава системы Ni-Co-Cr при повышении мощности лазерной энергии от 900 до 
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1200 Вт (24–32 Дж/мм2) уменьшается с ~ 10 до ~ 7 градусов. В сплаве системы 

Ni-Cr-Mo, сформированном при мощности лазерного излучения 1000 Вт, этот по-

казатель составляет ~ 10 градусов 

Тонкое строение материалов, сформированных при малых значениях мощно-

сти лазерного луча (в диапазоне от 250 до 450 Вт), характеризуется присутствием 

множества дислокационных скоплений (рисунок 3.11). Такая структура свидетель-

ствует о напряженном состоянии материала, вызванном неравновесным характе-

ром кристаллизации ванны расплава в условиях быстрого охлаждения [187, 188]. 

 

 

Рисунок 3.11 – Тонкая структура материалов, сформированных в процессе послойной наплавки 

сплавов системы Ni-Cr-Mo при мощности лазерного луча 250 Вт (а) и системы Ni-Co-Cr при  

450 Вт (б) 

 

Общая схема строения структуры образцов, полученных при послойной 

наплавке с мощностью лазерного излучения в диапазоне от 250 до 1200 Вт (6,7–

32 Дж/мм2), представлена на рисунке 3.12. 

3.2.2 Микроструктура никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr 

В структуре всех образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированных в 

процессе послойной наплавки лазерным лучом мощностью 1300–1500 Вт (21,2–

23,6 Дж/мм2) с шагом отдельного слоя 0,6 мм, могут быть выделены три зоны с 

построениями дендритного типа, соответствующие зоне столбчатых дендритов, 

зоне переплава (сплавления) и зоне термического влияния.  
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Рисунок 3.12 – Схема строения продольных сечений образцов, полученных при различных ре-

жимах аддитивного процесса методом прямого лазерного выращивания с шагом единичного 

слоя 0,04 мм 
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Характерная структура и схематическое представление отмеченных зон в об-

разцах из сплава системы Ni-Fe-Cr отображены на рисунке 3.13. 

 

 

Рисунок 3.13 – Микроструктура наплавленных слоев (а–в) и схемы строения продольного сече-

ния слоя в образцах (г), полученных при прямом лазерном выращивании порошка из сплава си-

стемы Ni-Fe-Cr с шагом слоя 0,6 мм в диапазоне мощности лазерного излучения 1300–1500 Вт 

 

Как упоминалось ранее, температура наплавленного ранее слоя оказывает 

влияние на условия охлаждения нового (наплавляемого) слоя. Согласно результа-

там ряда работ [например, 156, 180, 186], микроструктура нижней части ванны рас-

плава (зоны переплава) наиболее чувствительна к изменению высоты (шага) слоя. 

Результаты моделирования процесса прямого лазерного выращивания при шаге 
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слоя 0,6 мм показали, что температура перегретых участков предыдущего слоя, 

находящихся в контакте с ванной расплава, составляет ~ 660 °C (рисунок 3.14). При 

этом в сплаве, сформированном с высотой слоя 0,04 мм, температура зоны контакта 

с расплавом составляла ~ 1000 °C (см. рисунок 3.8 в). Таким образом, снижение 

температуры отмеченных зон между слоями в материале системы Ni-Fe-Cr (см. ри-

сунок 3.13 б) приводит к появлению явно выраженных зон сплавления (переплава) 

и сопровождается формированием прерывистых столбчатых дендритов во всем 

объеме материала. 

 

 

Рисунок 3.14 – Диаграмма распределения значений температуры при реализации процесса пря-

мого лазерного выращивания образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr с шагом наплавки отдель-

ного слоя 0,6 мм (а) и распределение температуры при послойной наплавке материалов с мощ-

ностью лазерного излучения 1300 Вт (б), 1400 Вт (в) и 1500 Вт (г) 
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Несмотря на то, что для зон сплавления характерно образование дефектов в 

виде пор и трещин [77, 189, 190], в исследуемых образцах эти участки указанных 

дефектов не содержат. Полученные в процессе лазерной наплавки «многослойные» 

материалы характеризуются высоким уровнем когезионной прочности. 

Выводы по главе 3 

1. Микроструктура образцов из никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, 

Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr, сформированных аддитивным процессом (по схеме прямого 

подвода энергии и порошкового материала) в диапазоне мощности лазерного излу-

чения от 250 до 1500 Вт (6,7–32 Дж/мм2) характеризуется отсутствием трещин. Все 

полученные «многослойные» материалы характеризуются высоким уровнем коге-

зионной прочности. 

2. При послойной наплавке порошковых никелевых сплавов лазерным лу-

чом мощностью 250–450 Вт (6,7–12 Дж/мм2) с шагом отдельного слоя, составляю-

щим 0,04 мм, полного плавления частиц исходного порошка с размером гранул 60–

90 мкм не происходит. Микроструктура полученных при этом материалов характе-

ризуется присутствием множества неслитин. 

3. Одним из основных технологических факторов, определяющих пори-

стость материалов, полученных аддитивным методом, является эффективная энер-

гия лазерного излучения. Увеличение эффективной энергии от 6,7 Дж/мм2 до 

32 Дж/мм2 (250–1200 Вт) при послойной наплавке материалов с шагом слоя 0,04 мм 

сопровождается четырехкратным снижением пористости сплавов систем Ni-Cr-Mo 

и Ni-Co-Cr (с 3 % до 0,7 %). Пористость никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, 

наплавленного с шагом слоя 0,6 мм в интервале эффективной энергии лазерного 

излучения 21,2–23,6 Дж/мм2, не превышает 1,1 %. 

4. Присутствие дендритных построений является особенностью, харак-

терной для всех материалов, полученных аддитивным методом. При послойной 

наплавке никелевых порошков (Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr) с энергией лазерного 
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излучения в диапазоне 13,3–16 Дж/мм2 и шагом единичного слоя 0,04 мм в струк-

туре сплавов формируются разориентированные дендритные построения. 

5. Угол разориентации проходящих через множество слоев и ориентиро-

ванных в направлении теплового потока столбчатых кристаллов, образующихся 

при послойной наплавке никелевых порошков (Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr) с шагом слоя 

0,04 мм в интервале мощности лазерного излучения 900–1000 Вт (24–26,7 Дж/мм2), 

составляет ~ 10 градусов. С увеличением мощности до 1200 Вт (32 Дж/мм2) данный 

показатель уменьшается до ~ 7 градусов. 

6. Структура послойно сплавленного никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr при шаге отдельного слоя 0,6 мм в диапазоне эффективной энергии лазер-

ного луча 21,2–23,6 Дж/мм2 характеризуется наличием прерывистых столбчатых 

кристаллов. Микроструктура каждого слоя содержит три последовательные зоны – 

зону столбчатых дендритов, зону сплавления и зону термического влияния. 

  



72 
 

ГЛАВА 4 ФАЗОВЫЙ СОСТАВ НИКЕЛЕВЫХ СПЛАВОВ, 

СФОРМИРОВАННЫХ АДДИТИВНОЙ ТЕХНОЛОГИЕЙ МЕТОДОМ 

ПРЯМОГО ЛАЗЕРНОГО ВЫРАЩИВАНИЯ 

Исследования структуры и фазового состава высоколегированных никеле-

вых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr, полученных при реализации ад-

дитивного процесса прямого лазерного выращивания, были проведены с использо-

ванием методов растровой электронной микроскопии, микрорентгеноспектраль-

ного и рентгенофазового анализа. Тонкие структурные исследования полученных 

в работе материалов выполнены с применением методов просвечивающей элек-

тронной микроскопии. Полученные экспериментально данные позволяют объяс-

нить особенности строения исследуемых материалов в зависимости от режимов их 

обработки. 

4.1 Исследования структуры и фазового состава никелевого сплава системы 

Ni-Cr-Mo, сформированного аддитивным процессом методом прямого 

лазерного выращивания 

Анализ рентгенограмм, зафиксированных при исследовании образцов, полу-

ченных послойной наплавкой порошка никелевого сплава системы Ni-Cr-Mo с ша-

гом единичного слоя 0,04 мм в интервале значений мощности лазерного излучения 

250–1000 Вт (с эффективной энергией лазерного луча 6,7–26,7 Дж/мм2), показы-

вает, что основной фазой в полученных в работе материалов является твердый рас-

твор на основе никеля (рисунок 4.1). Легирующие элементы, входящие в твердый 

раствор, приводят к увеличению параметра кристаллической решетки никеля, о 

чем свидетельствует смещение дифракционных пиков в сторону меньших углов. 

Присутствия упрочняющих фаз в угловом диапазоне 40 ≤ 2θ ≤ 140 град. в про-

цессе рентгенофазового анализа зафиксировать не удалось. В выполненных ранее 

работах [64, 191] также отмечалось, что малый размер частиц '- и ''-фаз, 
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соответствующий ранней стадии распада твердого раствора, является фактором, 

объясняющим проблему их фиксации на дифракционных картинах. 

 

 

Рисунок 4.1 – Дифракционные картины сплава системы Ni-Cr-Mo. 

Мощность лазерного излучения 250 Вт (а), 500 Вт (б), 750 Вт (в), 1000 Вт (г)  

Распределение интегральных интенсивностей рефлексов, полученных при 

изучении материалов, сформированных в процессе послойной наплавки с мощно-

стью лазерного излучения в диапазоне 250–750 Вт (6,7–20 Дж/мм2), соответствует 

теоретическим данным кристаллографической базы ICDD PDF-4. В то же время 

материал, наплавленный при мощности 1000 Вт (26,7 Дж/мм2), теоретическим 

представлениям не соответствует. Наблюдаемое экспериментально перераспреде-

ление интенсивностей пиков является результатом ориентированного роста столб-

чатых кристаллов, о чем свидетельствуют, в частности, данные оптической метал-

лографии (см. рисунок 3.6). 

Анализ рентгенограмм, подробная съемка которых выполнялась со скоро-

стью сканирования 0,05 град./мин при времени накопления на точку 60 секунд, поз-

воляет сделать вывод о присутствии в образцах, сформированных при энергии ла-

зерного излучения 750 Вт, упрочняющей ′-фазы. Об этом свидетельствует, в 
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частности, пик, соответствующий углу 2θ = 31,8 град. Однако в материале, полу-

ченном при энергии лазерного излучения 1000 Вт, аналогичный пик определен не 

был (рисунок 4.2). 

 

 

Рисунок 4.2 – Дифракционные картины, зафиксированные при исследовании сплава системы 

Ni-Cr-Mo. Мощность лазерного излучения 750 Вт (а), 1000 Вт (б) 

 

С целью уточнения данных о наличии упрочняющих фаз были проведены ис-

следования с использованием методов просвечивающей электронной микроско-

пии. Особенности строения матриц образцов, сформированных при мощности ла-

зерного излучения в диапазоне от 250 до 1000 Вт (6,7–26,7 Дж/мм2), представлены 

на рисунке 4.3. На изображениях, полученных в режиме светлого поля, заметны 

различия в структуре матричного материала. Анализ снимков структур, соответ-

ствующих сплавам, полученным при малых значениях мощности лазерного излу-

чения (250 и 500 Вт), свидетельствует об отсутствии упрочняющих фаз в их матри-

цах. Малое исходное содержание ′-образующих элементов (Al и Ti) в порошке 

сплава системы Ni-Cr-Mo в сочетании с высокими скоростями охлаждения, соот-

ветствующими мощности лазерного излучения в интервале от 250 до 500 Вт, пред-

ставляет собой фактор, препятствующий выделению '- и ''-фаз из пересыщенного 
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твердого раствора никеля [192]. В материалах, наплавленных с мощностью лазер-

ного излучения 750 Вт и выше, наблюдаются частицы упрочняющей фазы (рису-

нок 4.3 в, г). Их зарождению способствует снижение скорости охлаждения матери-

алов, обусловленное увеличением мощности лазерного излучения [193]. 

 

 

Рисунок 4.3 – Светлопольные изображения матричных зон сплавов системы Ni-Cr-Mo,  

полученных при различных технологических режимах.  

Мощность лазерного излучения 250 Вт (а), 500 Вт (б), 750 Вт (в), 1000 Вт (г) 

 

Методом дифракции электронов в матрице материалов, полученных в про-

цессе послойного сплавления материалов при мощности лазерного излучения 

750 Вт (20 Дж/мм2) и 1000 Вт (26,7 Дж/мм2), зафиксированы пики от '- и ''-фаз 

(рисунок 4.4). Образование ''-фазы при взаимодействии ниобия с никелем в мате-

риалах, полученных при 1000 Вт (26,7 Дж/мм2), согласуется с результатами рент-

генофазового анализа, показавшего меньшую величину смещения дифракционных 

максимумов в результате выделения ниобия, и свидетельствует о меньших искаже-

ниях кристаллической решетки матричной фазы. Склонность к формированию 

''-фазы при бо́льшем накоплении тепла в материале с повышением значения 



76 
 

лазерной энергии также можно объяснить более низкой скоростью ее образования 

по сравнению с '-фазой [25, 26, 194]. 

 

 

Рисунок 4.4 – Особенности строения матриц сплавов, полученных при послойном сплавлении 

порошков сплава системы Ni-Cr-Mo с мощностью 750 Вт (а) и 1000 Вт (в)  

и соответствующие им микродифракционные картины (б, г)  

 

Установлено [195–197], что в процессе кристаллизации никелевых сплавов 

происходит перераспределение входящих в их состав элементов. Активно диффун-

дирующие Nb, Si, Al и C концентрируются в междендритном пространстве, а такие 

элементы как Fe, Cr, Co, Mo равномерно распределяются в матрице сплавов. Мик-

рорентгеноспектральный анализ продольных сечений образцов, наплавленных при 

мощности лазерного излучения в диапазоне 250–500 Вт, позволяет сделать вывод 

о равномерном распределении легирующих элементов, тогда как для сплавов, 

сформированных при 750–1000 Вт, характерна более высокая степень неоднород-

ности. Такие элементы как никель, хром и молибден, составляющие основу анали-

зируемых сплавов, по сечению образцов распределены равномерно. При этом ак-

тивно диффундирующие Nb и Si в бо́льшей степени склонны к концентрации в 

междендритном пространстве. В качестве примера на рисунке 4.5 представлено 
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распределение химических элементов по сечению образца, послойно наплавлен-

ного материала с мощностью лазерного излучения 1000 Вт (26,7 Дж/мм2). 

 

 

Рисунок 4.5 – Распределение элементов в поперечном сечении образца 

из сплава Ni-Cr-Mo, сформированного при мощности лазерного излучения 1000 Вт 

(26,7 Дж/мм2) 

 

Результатом взаимодействия данных элементов с матрицей твердого рас-

твора может являться формирование частиц интерметаллидной фазы Лавеса, кар-

бидных образований, а также орторомбического соединения типа Ni3Nb [3, 44]. 

Детальный анализ материалов, проведенный методом просвечивающей элек-

тронной микроскопии, позволил выявить ряд особенностей их тонкого строения. 
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Так, например, по границам зерен сплава, сформированного при минимальной 

мощности лазерного излучения 250 Вт (6,7 Дж/мм2), зафиксированы мелкодисперс-

ные (140–200 нм) частицы пластинчатой формы (рисунок 4.6). Установлено, что 

выделения этого типа представляют собой δ-фазу Ni3Nb. В ряде работ также сооб-

щается о формировании δ-фазы вдоль границ зерен непосредственно из пересы-

щенного твердого раствора никеля при повышенных скоростях охлаждения нике-

левых сплавов [90, 92, 198]. 

 

 

Рисунок 4.6 – Морфология (а) и распределение (б) частиц δ-фазы в сплаве 

системы Ni-Cr-Mo, сформированном в процессе послойной наплавки при минимальном значе-

нии мощности лазерного излучения 250 Вт (6,7 Дж/мм2) 

 

В процессе анализа с использованием режима темного поля выявлены зоны, 

характеризующиеся ярко выраженным контрастом (рисунок 4.7). Элементный ана-

лиз такого рода микрообъемов свидетельствует о повышенном содержании в них 

ниобия (таблица 4.1). Присутствие углерода позволяет определить одну из частиц 

как карбид типа NbC. Образование двух фаз на границах зерен твердого раствора, 

по-видимому, происходило в результате конкурирующих процессов с развитием 

реакций Ж →  + δ и Ж →  + MC. Выделение такого рода частиц согласуется с 

характером фазовых превращений, зафиксированных в работе [199]. 
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Рисунок 4.7 – Частицы δ-фазы в сплаве системы Ni-Cr-Mo, сформированном в процессе 

наплавки при мощности лазерного излучения 250 Вт. а – общий вид частиц на границе зерна;  

б – светлопольное изображение; в – темнопольное изображение 

 

Таблица 4.1 – Результаты микрорентгеноспектрального анализа зон 1 и 2, выде-

ленных на рисунке 4.7 б 

Анализируе-

мая область 

Химический элемент, мас. % 

Ni Cr Mo Nb Si C 

Область 1 31,7 16,4 12,7 27,6 1,7 9,8 

Область 2 56,8 20,4 11,1 10,6 0,5 0,5 

 

Снижение скорости охлаждения наплавляемого материала, имеющее место 

при повышении мощности лазерного излучения до 500 Вт (13,3 Дж/мм2), сопро-

вождается более активным развитием диффузионных процессов. Методом растро-

вой электронной микроскопии в структуре полученного таким образом материала 

зафиксировано формирование частиц фазы Лавеса, расположенных вдоль границ 

зерен (рисунок 4.8 а). В процессе исследования сплава методом просвечивающей 

электронной микроскопии зернограничные выделения δ-фазы зафиксированы не 

были. При этом частицы карбидов и фаз Лавеса наблюдаются не только по грани-

цам зерен матричного материала, но также и внутри них (рисунок 4.8 б). Формиро-

вание структуры такого рода соответствует типичной последовательности превра-

щений, наблюдаемых при сварке плавлением заготовок из аналогичного сплава 

(Inconel 718): Ж → Ж +  → Ж +  + MC → Ж +  + MC + фаза Лавеса →  + MC 

+ фаза Лавеса [12]. 
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Рисунок 4.8 – Микроструктура образца из сплава системы Ni-Cr-Mo, сформированного при 

мощности лазерного излучения 500 Вт. а – фаза Лавеса; б – карбидные частицы типа MC 

 

Преимущественное выделение частиц по границам зерен в образцах, полу-

ченных в процессе послойной наплавки с мощностью лазерного излучения в ин-

тервале 250–500 Вт, объясняется ограничением диффузии легирующих элементов 

в условиях высокоскоростного охлаждении материала [34]. Снижение скорости 

охлаждения сплава, обусловленное повышением мощности лазерного излучения 

до 750–1000 Вт, способствует накоплению тепла при повторяющихся проходах ла-

зера, что приводит к увеличению размеров образующихся частиц. Анализ струк-

туры материалов, возникшей при данных условиях, свидетельствует о присутствии 

эвтектических колоний произвольной геометрии размерами ~ 15 мкм, состоящих 

из матричной фазы и фазы Лавеса (рисунок 4.9 а). Снимки, сделанные с примене-

нием растровой электронной микроскопии, также показывают расположенные ря-

дом с выделениями фазы Лавеса пластин δ-фазы (рисунок 4.9 б). 

 

 
Рисунок 4.9 – Структура образцов, полученных в процессе прямого лазерного выращивания 

сплава системы Ni-Cr-Mo при мощности лазерного излучения 750 Вт и 1000 Вт. а – эвтектика;  

б – δ-фаза на границе с частицей фазы Лавеса  
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Исследования тонкой структуры материалов, сформированных при мощно-

сти лазерного излучения в диапазоне значений 750–1000 Вт, свидетельствуют о вы-

делении частиц δ-фазы не только по границам зерен, но и внутри них. По сравне-

нию с образцами, выращенными при минимальной мощности (250 Вт), средняя 

длина пластинчатых выделений возрастает примерно в 2,5 раза (до ~ 0,5 мкм) (ри-

сунок 4.10). 

 

 

Рисунок 4.10 – Морфология δ-фазы в сплаве системы Ni-Cr-Mo, сформированном при мощно-

сти лазерного излучения 750 Вт 

 

Одна из особенностей, зафиксированных при исследовании образцов, полу-

ченных в процессе прямого лазерного выращивания с мощностью 1000 Вт, заклю-

чается в выделении пластин δ-фазы вблизи дефектов упаковки (рисунок 4.11). В 

работах [73, 86, 92] также сообщалось, что во многих случаях образование δ-фазы 

происходит в зонах зарождения ''-фазы, что согласуется с результатами микроди-

фракционных исследований матрицы сплавов. 

 

 

Рисунок 4.11 – Дефекты упаковки (а) и выделение частиц δ-фазы на дефектах упаковки (б) в 

сплаве Ni-Cr-Mo, сформированном при мощности лазерного излучения 1000 Вт 
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Схема формирования структуры сплава системы Ni-Cr-Mo, полученного при 

различных технологических режимах с использованием подхода, основанного на 

использовании процесса прямого лазерного выращивания, представлена на ри-

сунке 4.12. 

4.2 Исследования структуры и фазового состава никелевого сплава системы 

Ni-Co-Cr, сформированного аддитивным процессом методом прямого 

лазерного выращивания 

Одна из задач диссертационной работы заключалась в оценке влияния мощ-

ности лазерного излучения на процесс формирования частиц '-фазы в условиях 

повторяющегося высокотемпературного воздействия на никелевый сплав системы 

Ni-Co-Cr с дисперсионным механизмом упрочнения. Средние размеры частиц 

'-фазы определялись по диаметру в случае формы, близкой к округлой, и по длине 

ребра для выделений кубической морфологии. 

Тонкие структурные исследования показали, что форма упрочняющих ча-

стиц в значительной степени определяется мощностью лазерного излучения. Элек-

тронограммы, зафиксированные при исследовании образцов из сплава системы 

Ni-Co-Cr, показывают, что для всех режимов создания материалов характерно фор-

мирование когерентных частиц соединения Ni3Al, о чем свидетельствуют слабые 

дифракционные максимумы от упорядоченной сверхрешетки, встроенные в плос-

кость ярких рефлексов решетки матрицы твердого раствора на основе Ni (рису-

нок 4.13). 

Аддитивное производство, характеризующееся высокими скоростями охла-

ждения, способствует быстрому зародышеобразованию и низкой скорости роста 

частиц '-фазы [49, 200, 201]. Таким образом, в сплаве возникают однородные по 

форме наноразмерные γ′-выделения, равномерно распределенные по всему объему 

материала. 
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Рисунок 4.12 – Схемы выделения фаз в сплаве системы Ni-Cr-Mo, полученном по аддитивной 

технологии методом прямого лазерного выращивания. 

Мощность лазерного излучения 250 Вт (а), 500 Вт (б), 750 Вт (в), 1000 Вт (г) 
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Рисунок 4.13 – Частицы '-фазы в образцах из сплава системы Ni-Co-Cr (а–г) и  

соответствующие им микроэлектронограммы (д–з). Мощность лазерного излучения 450 Вт (а, 

д), 600 Вт (б, е), 900 Вт (в, ж), 1200 Вт (г, з) 
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Соотношение легирующих элементов, присутствующих в сплаве, также мо-

жет оказывать влияние на кинетику роста образующихся частиц [22, 202]. Так, по-

вышенное содержание хрома и молибдена, а также присутствие ниобия в количе-

стве ≥ 2 % замедляет процесс укрупнения частиц γʹ-фазы [3, 203]. 

В общем случае высокие скорости охлаждения способствуют измельчению 

частиц, выделяющихся в процессе многослойной наплавки. При этом форма и ха-

рактер распределения частиц, возникающих при повышении мощности лазерного 

излучения, различаются. Выделения γʹ-фазы, образующиеся при относительно 

быстром охлаждении сплавов с высоким градиентом температур, характерным для 

лазерного излучения с мощностью 450–600 Вт (при уровне эффективной энергией 

лазерного луча 12–16 Дж/мм2), представляют собой мелкие частицы с формой, 

близкой к округлой. По мере увеличения теплового воздействия на материал 

(накопления количества тепла) возрастают различия в параметрах кристаллических 

решеток матрицы и γ′-фазы, результатом которых является рост внутренних напря-

жений [166, 204]. Так, снижение скорости охлаждения сплавов, обусловленное по-

вышением мощности лазерного излучения до 900–1200 Вт (с эффективной энер-

гией лазерного луча 24–32 Дж/мм2), приводит к формированию частиц, форма ко-

торых больше близка к кубической. В данном случае снижение величины упругой 

энергии (которая пропорциональна объему частицы) относительно межфазной 

энергии (которая пропорциональна площади поверхности частицы) возможно за 

счет увеличения площади частиц γʹ-фазы при образовании граней.  

Из рисунка 4.14 (схематическое изображение распределения '-частиц в зави-

симости от мощности лазерного излучения) следует, что увеличение мощности ла-

зерного излучения от 450 до 600 Вт приводит к росту размеров γ′-выделений от 20 

до 40 нм. Согласно данным работы [205] дальнейшее повышение температуры 

сплава, обусловленное увеличением мощности лазерного излучения, должно при-

водить к росту частиц и преобразованию их в кубическую форму. Однако при 

наплавке материала с мощностью 1200 Вт зафиксировано незначительное умень-

шение среднего размера частиц (с 45 до 35 нм), а также смена их формы на более 

округлую. Уменьшение размеров частиц при возрастании мощности вводимой 
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энергии объясняется активизацией диффузионных процессов в матричной фазе и 

перераспределением химических элементов [202, 206]. 

 

 

 

Рисунок 4.14 – Схематическое изображение формы и размеров частиц 

'-фазы в матрице твердого раствора сплава системы Ni-Co-Cr. 

Мощность лазерного излучения 450 Вт (а), 600 Вт (б), 900 Вт (в), 1200 Вт (г) 

 

Методом растровой электронной микроскопии зафиксировано увеличение 

количества первичных карбидов по мере возрастания мощности лазерного излуче-

ния. На рисунке 4.15 представлена структура материалов, полученных в процессе 

прямого лазерного выращивания при мощности излучения 600 Вт (16 Дж/мм2) и 

1200 Вт (32 Дж/мм2). Анализ приведенных снимков свидетельствует о росте числа 

карбидных включений при увеличении мощности лазерного луча. Элементный 

анализ отмеченных образований показал, что наблюдаемые частицы обогащены 

титаном (таблица 4.2). Этот факт подтверждает различия в перераспределении 
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легирующих элементов с ростом мощности лазерного излучения, что, в свою оче-

редь, может является причиной уменьшения среднего размера частиц γʹ-фазы, од-

ним из основных образующих элементов которой является титан. 

 

 

Рисунок 4.15 – Распределение карбидов в сплаве системы Ni-Co-Cr, сформированном с исполь-

зованием аддитивного процесса прямого лазерного выращивания при мощности лазерного из-

лучения 600 Вт (а–б) и 1200 Вт (в–г) 

 

Таблица 4.2 – Результаты микрорентгеноспектрального анализа зон 1–3, представ-

ленных на рисунках 4.15 б, г 

Анализи-

руемая 

зона  

 

Химический элемент, мас. % 

Ni Co Ti C Mo Nb Cr W Al N 

Область 1 – – 42,2 22,3 3,1 13 1,3 13,2 1,8 3,1 

Область 2 – – 54 23,1 – 10,4 1,8 8,2 1,3 1 

Область 3 57,6 14,4 2,7 0,1 5,3 1,2 10 5,7 1,0 – 
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Малые размеры частиц γ′-фазы, когерентных с матрицей, обусловливают ми-

нимальные напряжения на границах их сопряжения. Данный фактор не позволяет 

надежно разделить их дифракционные максимумы при проведении рентгенофазо-

вых исследований в основном угловом диапазоне (35 ≤ 2θ ≤ 85 град.) (рису-

нок 4.16).  

 

 

Рисунок 4.16 – Рентгенограммы сплава системы Ni-Co-Cr в диапазоне углов 35 ≤ 2θ ≤ 80 град. 

 

Однако детальная съемка дифракционных картин в диапазоне углов 

28 ≤ 2θ ≤ 38 град. с величиной шага 0,05 град. и временем выдержки 60 секунд на 

каждую точку подтверждает наличие в сплавах упрочняющей γ′-фазы (рису-

нок 4.17), что обусловлено присутствием отдельного рефлекса ′-фазы на позиции 

2θ ~ 32 град. 
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Рисунок 4.17 – Рентгенограммы сплава системы Ni-Co-Cr в диапазоне углов 28 ≤ 2θ ≤ 38 град. 

 

Размеры упрочняющих частиц '-фазы, наблюдаемых методом растровой 

электронной микроскопии в междендритном пространстве и внутри зерен, не-

сколько различаются (рисунок 4.18). На приведенных снимках видно, что внутри 

дендритов частицы более дисперсны. Объясняется это перемещением '-образую-

щих элементов (Al, Ti) в междендритные промежутки [151]. Насыщение микрообъ-

емов сплава данными элементами приводит к уменьшению критического размера 

зародышей γʹ-фазы, увеличению скорости их роста и, как следствие, к образованию 

более крупных частиц по сравнению с частицами, выделившимися внутри дендри-

тов. Аналогичные изменения частиц '-фазы наблюдаются при исследовании тон-

кой структуры материалов и на границах зерен (рисунок 4.19). 
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Рисунок 4.18 – Распределение частиц γʹ-фазы в межзеренном пространстве и внутри зерна в об-

разце, полученном при мощности лазерного излучения 900 Вт.  

а – общий вид; б – междендритное пространство 

 

 

Рисунок 4.19 – Распределение частиц γʹ-фазы на границах субзерен 

 

Как упоминалось в главе 1, увеличение концентрации элементов, участвую-

щих в формировании '-фазы, приводит к повышению ее температуры сольвуса и 

заполнению междендритных зон эвтектикой, состоящей из смеси -матрицы и 

'-фазы (/'-эвтектика), при реализации литейных технологий, а также формирова-

нию эвтектической сетки по границам зерен в зонах термического влияния при 

сварке высоколегированных никелевых сплавов [20, 44]. Аналогично этому при ре-

ализации аддитивного технологического процесса формирования материалов раз-

вивается эвтектическая реакция между матрицей и '-фазой. Участки /'-эвтектик 

расположены в центрах междендритных промежутков. Характерной их 
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особенностью является наличие внутри них карбидных выделений (рисунок 4.20). 

Такой характер формирования структуры обусловлен, по всей видимости, услови-

ями развития эвтектической реакции в микрообъемах, богатых легирующими эле-

ментами (Mo, Nb, Ti), составляющими металлическую основу выделившихся пер-

вичных карбидов, а также повышенным содержанием '-образующих элементов в 

междендритных пространствах. В исследованиях Duvall и соавторов [207, 208] 

было показано, что ликвация элементов в непосредственной близости от первич-

ных карбидов MC происходит в ряде сплавов на основе никеля, включая дисперси-

онно-твердеющие. Образование подобных структур также наблюдалось в работе 

[209].  

 

 

Рисунок 4.20 – Эвтектика и карбидные включения в сплаве системы Ni-Co-Cr, сформированном 

при послойной наплавке с мощностью лазерного излучения 1200 Вт.  

а – общий вид; б – междендритное пространство 

 

Как упоминалось выше, по мере увеличения теплового воздействия в струк-

туре сплава (преимущественно в междендритных пространствах) выделяется 

бо́льшее количество первичных карбидов. При этом осуществляется рост /'-эв-

тектик с карбидными включениями. Следует отметить, что отдельно расположен-

ные карбиды были выявлены в микроструктуре всех образцов, тогда как эвтекти-

ческие построения фиксируются, начиная с мощности лазерного излучения 600 Вт 

(16 Дж/мм2). Схема формирования фазового состава сплава системы Ni-Co-Cr при 

реализации аддитивного процесса с использованием схемы прямого лазерного вы-

ращивания в зависимости от мощности излучения отражена на рисунке 4.21. 
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Рисунок 4.21 – Схема образования фаз в сплаве системы Ni-Co-Cr, полученном по аддитивной 

технологии методом прямого лазерного выращивания.  

Мощность лазерного излучения 450 Вт (а), 600 Вт (б), 900 Вт (в), 1200 Вт (г) 
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4.3 Структурно-фазовое состояние никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, 

сформированного аддитивным процессом методом прямого лазерного 

выращивания 

В структуре заготовок из сплава системы Ni-Fe-Cr, полученных аддитивной 

технологией методом прямого лазерного выращивания с шагом слоя 0,6 мм при 

различных значениях эффективной энергии (Дж/мм2) и плотности осаждения по-

рошка (г/мм2), зафиксировано присутствие ярко выраженной зоны сплавления, ко-

торая характеризуется дендритным строением, а также сравнительно узкой зоны 

термического влияния с равноосными зернами (см. рисунок 3.13). Детальное изу-

чение микроструктуры материалов с использованием растрового электронного 

микроскопа позволило выявить различия в морфологии структурных составляю-

щих, характерных для этих зон (рисунок 4.22).  

Ранее отмечалось, что форма и размеры частиц фазы Лавеса, образующейся 

в анализируемых сплавах, в значительной степени зависят от особенностей диффу-

зии ниобия [76], которая, в свою очередь, определяется скоростью охлаждения ма-

териала [76, 82]. В соответствии с литературными данными [80, 82, 210, 211] тех-

нологические процессы, характеризующиеся повышенными скоростями охлажде-

ния, в том числе и аддитивные технологии, приводят к сокращению объема меж-

дендритного пространства в сплавах. Это обстоятельство рассматривается в каче-

стве фактора, способствующего формированию фазы Лавеса дискретной морфоло-

гии. Проведенные в диссертационной работе исследования свидетельствуют о том, 

что для структуры сплава, полученного методом прямого лазерного выращивания, 

характерно дискретное распределение частиц фазы Лавеса. Средний размер выде-

лений составляет ~ 3–7 мкм. 

Интенсивное травление поверхности образцов позволило выявить характер 

распределения первичных карбидов (рисунок 4.23 а, б). Элементный анализ частиц 

свидетельствует о том, что металлическую основу карбидных включений преиму-

щественно составляют ниобий, молибден и титан. 
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Рисунок 4.22 – Микроструктура сплава системы Ni-Fe-Cr в продольном сечении образца. а – 

общий вид продольного сечения; б – основная зона наплавленного слоя; в – зона термического 

влияния 
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Рисунок 4.23 – Первичные карбиды в сплаве системы Ni-Fe-Cr (черными стрелками указаны 

первичные карбиды MC, зелеными – карбонитриды (Nb,Ti)(N,C)). 

а, б – общий вид; в – тонкая структура карбонитрида; г – распределение химических элементов, 

соответствующее рисунку в 

 

Наряду с карбидами в структуре сплавов зафиксировано присутствие более 

сложных соединений, в частности карбонитридов типа (Nb,Ti)(N,C). На ранних ста-

диях кристаллизации имеет место гетерогенное формирование карбидов с уча-

стием частиц нитрида титана TiN, центром кристаллизации которого является 

Al2O3. Для частиц такого рода характерна октаэдрическая форма (рисунок 4.23 в). 

Формирование первичных карбидов с «нитридным ядром» типично для классиче-

ской технологии литья данного сплава [212–214]. Минимальные размеры такого 

рода образований составляют ~ 7 мкм и почти в два раза превышают размеры кар-

бидных частиц, выделившихся самостоятельно [159, 213, 215]. При использовании 

аддитивного процесса в данном исследовании размеры частиц составляют 

~ 0,7 мкм. Таким образом, высокоскоростное охлаждение материала, сопутствую-

щее процессу прямого лазерного выращивания, подавляет диффузию ниобия на 
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начальном этапе кристаллизации сплава, препятствует увеличению размеров пер-

вичных карбидов и карбонитридов, а также росту их объемной доли. 

Зафиксировать кристаллографические рефлексы отмеченных выше фаз при 

проведении рентгеновских исследований (рисунок 4.24) не удалось, что, по всей 

видимости, связано с их малой объемной долей. Однако на рентгенограммах 

наблюдаются дополнительные дифракционные максимумы, соответствующие со-

единению Fe2Ti. Сдвиг дифракционных максимумов, обусловленный присут-

ствием этого соединения (по сравнению с данными базы ICDD PDF-4), косвенно 

указывает на то, что в состав соединения могут входтить другие элементы, напри-

мер, ниобий и молибден. 

 

 

Рисунок 4.24 – Дифракционные картины, соответствующие диапазону углов  

35≤ 2θ ≤85 град. (а) и 28 ≤ 2θ ≤ 38 град. (б), полученные при исследовании образцов из 

сплава системы Ni-Fe-Cr 

 

Эти данные подтверждаются результатами, полученными с использованием 

методов просвечивающей электронной микроскопии и микрорентгеноспектраль-

ного анализа. Согласно результатам, полученным методом дифракции электронов 
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отдельные частицы фазы Лавеса соответствуют соединению Fe2Ti (рисунок 4.25). 

Элементный анализ других частиц фазы Лавеса указывает на то, что в их со-

ставе присутствуют такие элементы как Nb, Mo, Si. Данные выделения граничат с 

карбонитридами (Nb,Ti)(N,C) (рисунок 4.26). При реализации классических техно-

логий обработки материалов структуры подобного рода формируются на ранних 

стадиях эвтектической реакции [214]. 

 

 

Рисунок 4.25 – Тонкое строение сплава на основе системы Ni-Fe-Cr (а–б) и  

электронная дифракция (в) от участка, зафиксированного на рисунке б  

 

 

Рисунок 4.26 – Карбонитрид (Nb,Ti)(N,C), фаза Лавеса (а–б) и элементный анализ частиц (в),  

соответствующий рисунку б в сплаве Ni-Fe-Cr 
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Процессы диффузии ниобия, развивающиеся при формировании аналогич-

ного сплава с использованием технологий литья и ковки, обычно сопровождаются 

образованием частиц δ-фазы (Ni3Nb) [90, 209]. Присутствие δ-фазы фиксируется 

также при исследовании сплавов, полученных с использованием аддитивных тех-

нологий [216]. Данные рентгенофазовых исследований, а также результаты растро-

вой электронной микроскопии, выполненные в данной работе, не позволяют гово-

рить о присутствии достаточно крупных частиц δ-фазы в сплаве на основе системы 

Ni-Fe-Cr, сформированном методом прямого лазерного выращивания при уровне 

эффективной энергии 23,6 Дж/мм2 (см. рисунок 4.22). Однако при изучении тон-

кого строения материала фиксируются отдельные частицы δ-фазы (рисунок 4.27). 

 

 

Рисунок 4.27 – Анализ частицы δ-фазы. а – съемка в режиме светлого поля;  

б – съемка в режиме темного поля; в – дифракция участка, зафиксированного на рисунке а 

 

Подавление процесса образования δ-фазы при реализации послойной 

наплавки никелевого сплава объясняется не только снижением диффузии ниобия в 

условиях быстрого охлаждения материала, но и перераспределением ниобия при 

формировании карбонитридов (Nb,Ti)(N,C) и карбидов на начальных стадиях кри-

сталлизации. В работе [214] рассмотрен обратный пример, когда отсутствие нитри-

дов TiN в аналогичном сплаве, полученном в процессе литья с направленной кри-

сталлизацией, приводит к стабилизации δ-фазы игольчатой морфологии. 

Диффузия элементов, происходящая в твердофазном состоянии, как упоми-

налось ранее, определяет образование упрочняющих '- и ''-фаз. Основной упроч-

няющей фазой в сплавах системы Ni-Fe-Cr является γ''-фаза. В то же время следует 
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учитывать возможность присутствия частиц γ'-фазы. В работах [26, 29], изучая 

начальные стадии фазовых превращений в высоколегированном никелевом сплаве 

системы Ni-Fe-Cr марки Inconel 718, отмечали превалирование γ'-фазы над γ''-фа-

зой. 

Анализ данных, полученных методом рентгенофазового излучения в диапа-

зоне 28 ≤ 2θ ≤ 38 град. (см. рисунок 4.24 б), а также картин дифракции электронов 

(рисунок 4.28 в), подтвердил присутствие в сплаве '-фазы. При этом четко разли-

чимых частиц при проведении микроструктурных исследований не наблюдали (ри-

сунок 4.28 а–б). 

 

 

Рисунок 4.28 – Снимки матрицы сплава системы Ni-Co-Cr, полученного методом прямого ла-

зерного выращивания. а – РЭМ; б – ПЭМ; в – микроэлектронограмма, соответствующая обла-

сти, выделенной окружностью на рисунке б 

 

Схематическое изображение формирования структуры высоколегированного 

никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr при реализации аддитивного процесса пря-

мого лазерного выращивания в диапазоне эффективной энергии лазерного излуче-

ния 21,2–23,6 Дж/мм2 с шагом слоя 0,6 мм представлена на рисунке 4.29. 

 



100 
 

 

Рисунок 4.29 – Схема структурно-фазового состояния послойно сформированного никелевого 

сплава системы Ni-Fe-Cr в диапазоне эффективной энергии лазерного излучения 21,2–

23,6 Дж/мм2 

4.4 Структурно-фазовое состояние послойно сплавленного никелевого сплава 

системы Ni-Fe-Cr после термической обработки 

Цель термической обработки высоколегированных никелевых сплавов со-

стоит в полном или частичном растворении дополнительных фаз (δ-фаза, карбиды, 

фаза Лавеса), снижении степени сегрегации химических элементов и формирова-

нии эффективных упрочняющих фаз [37, 45, 217]. Классический процесс термиче-

ской обработки заготовок из высоколегированного никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr (Inconel 718), согласно литературным данным, представляет комбиниро-

вание операций гомогенизации (1000–1250 °C), отжига на твердый раствор (900–

1120 °C) и двухступенчатого старения (600–900 °C) [30, 107, 218]. Широкие темпе-

ратурные интервалы, а также временные выдержки, достигающие 32 часов [44, 51], 

подтверждают тот факт, что универсальный подход к выбору режима термической 

обработки, несмотря на многочисленные исследования, до сих пор не сформиро-

ван. 

Исследования, ориентированные на выявление оптимальных режимов терми-

ческой обработки швов после сварки плавлением с применением различных источ-

ников нагрева, показывают, что выбор параметров высокотемпературной 
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обработки зачастую обусловлен размерами присутствующих в сплавах частиц 

фазы Лавеса [211, 219]. В частности, представленный в работе [210] сравнительный 

анализ влияния термической обработки на швы, полученные с применением раз-

личных источников нагрева, показал, что нагрев никелевых сплавов до 980 °C по-

сле электродуговой сварки не приводит к устранению крупных частиц фазы Ла-

веса, тогда как для изменения структуры материала шва, сформированного с при-

менением высокоэнергетического источника нагрева, этой температуры вполне до-

статочно. 

Высокие скорости охлаждения, характерные для метода прямого лазерного 

выращивания, способствуют формированию мелкодисперсных фаз в междендрит-

ных пространствах. Однако повторное тепловое воздействие приводит к накопле-

нию в локальных зонах активно диффундирующих элементов и, как следствие, к 

ускоренному выделению частиц в этих микрообъемах. Например, авторы работы 

[220], изучая характер формирования фаз в сплаве системы Ni-Cr-Mo при темпера-

турах в интервале от 650 °C до 1050 °C, показали, что процесс роста δ-фазы в мате-

риале, сформированном при реализации аддитивной технологии, развивается на 

два порядка интенсивнее по сравнению с преобразованиями в кованом материале. 

Известно, что фазовый состав и особенности тонкого строения являются важ-

нейшими факторами, определяющими комплекс механических свойств материа-

лов. Ранее отмечалось, что структура сплавов, сформированных при реализации 

аддитивных процессов, обусловлена высокими скоростями охлаждения 

(до 106 °С/c) на стадии их кристаллизации [146–148]. Характерным признаком та-

кой структуры, благоприятно отражающимся на прочностных характеристиках ма-

териала, является мелкозернистое дендритное строение с осями первого порядка, 

ориентированными вдоль теплового потока [70]. Однако при нагреве материала до 

значений выше 1000 ºС развиваются процессы рекристаллизации, сопровождаемые 

значительным ростом размеров зерен [221, 222]. Учитывая эти обстоятельства и 

опираясь на результаты растровой электронной микроскопии, связанные с оценкой 

размеров частиц фазы Лавеса, температуру термической обработки ограничивали 
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значением 980 °C. Полагали, что это позволит ограничить рост зерна матричного 

материала, а также частиц δ-фазы. 

Строение сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированного методом прямого ла-

зерного выращивания с последующей термической обработкой, отражено на ри-

сунке 4.30. Формирование частиц δ-фазы с размерами, не превышающими 2 мкм, 

происходит исключительно в областях, граничащих с фазой Лавеса. Это согласу-

ется с тем, что полученные при реализации аддитивного процесса частицы фазы 

Лавеса содержат значительное количество ниобия. Объемная доля первичных кар-

бидов, соответствующая состоянию материала после наплавки, свидетельствует об 

устойчивости данных частиц к высокотемпературному нагреву. Нагрев сплава до 

980 °C сопровождается частичным растворением фазы Лавеса, уменьшением сред-

него размера частиц до 2 мкм и распределением высвободившегося ниобия в окру-

жающих частицы микрообъемах. Результатом насыщения локальных зон ниобием 

является формирование орторомбического соединения Ni3Nb. 

 

 

Рисунок 4.30 – Микроструктура сплава системы Ni-Fe-Cr после термической 

обработки. а – общий вид; б – матрица сплава с выделившимися γ'-частицами. Схематическое 

представление структурно-фазового состояния сплава (в). 
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Авторами работы [187] был проведен анализ структурно-фазовых превраще-

ний в аналогичном никелевом сплаве системы Ni-Fe-Cr, сформированном методом 

селективного лазерного плавления, до и после его термической обработки по ре-

жимам, близким к применяемым в настоящем исследовании. В отмеченной работе 

показано, что при схожей исходной микроструктуре после аддитивного процесса, 

характеризующейся образованием фазы Лавеса и первичных карбидов MC, выде-

ление δ-фазы в процессе термической обработки происходит преимущественно по 

границам зерен. Разница в содержании ниобия этого сплава и материала, исследу-

емого в настоящей работе, составляет 0,5 ат.%. Можно предположить, что такая 

величина не должна оказывать существенного влияния на характер перераспреде-

ления ниобия в матрице сплавов. Таким образом, основным фактором, влияющим 

на перераспределение легирующих элементов при реализации аддитивного про-

цесса методом прямого лазерного выращивания служит образование карбонитри-

дов (Nb,Ti)(N,C), выпадающих на ранних стадиях кристаллизации, а также первич-

ных карбидов и частиц фазы Лавеса, обогащенных ниобием. Будучи чрезвычайно 

устойчивыми при последующем нагреве до 980 °C [223], карбидные и карбонит-

ридные частицы сохраняются в сплаве, удерживая значительное количество Nb, в 

то время как частицы фазы Лавеса, растворяясь, насыщают окружающие области 

ниобием, что приводит к формированию в данных областях пластинчатых частиц 

δ-фазы. 

Так как бо́льшая доля ниобия находится в связанном состоянии в составе хи-

мических соединений (Nb,Ti)C, (Nb,Ti)(N,C), а также участвует в формировании 

δ-фазы, основной упрочняющий эффект после двухступенчатого старения сплава 

обеспечивает сформированная '-фаза на основе соединения Ni3(Al,Ti), частицы ко-

торой характеризуются кубической морфологией и размерами до ~ 1 мкм. 

Схематическое представление структурно-фазовых превращений, происхо-

дящих при термической обработке послойно сформированного никелевого сплава 

системы Ni-Fe-Cr представлено на рисунке 4.31. 
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Рисунок 4.31 – Схемы структурно-фазовых превращений, происходящих на стадиях термиче-

ской обработки аддитивно сформированного никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr 

Выводы по главе 4 

 1. Для сплава системы Ni-Cr-Mo, обработанного по различным технологи-

ческим режимам аддитивного процесса прямого лазерного выращивания, харак-

терно образование пластинчатых выделений орторомбической δ-фазы на основе 

соединения Ni3Nb. Длина отдельных частиц не превышает 200 нм при мощности 

лазерного излучения 250 Вт (6,7 Дж/мм2) и находится на уровне ~ 500 нм при об-

работке с мощностью лазерного излучения 750–1000 Вт (20–26,7 Дж/мм2). Наибо-

лее крупные пластины δ-фазы длиной 1–2 мкм выделяются совместно с эвтектикой 

в сплаве, сформированном при мощности лазерного излучения 750–1000 Вт. 

2. При реализации процесса прямого лазерного выращивания из сплава на 

основе системы Ni-Co-Cr выделяются наноразмерные частицы γʹ-фазы Ni3Al, рав-

номерно распределенные в матрице твердого раствора. Размеры и форма частиц 

определяются технологическими режимами лазерной наплавки материала. С уве-

личением мощности вводимой энергии фиксируется форма от округлой до близкой 

к кубу. Максимально приближенная к кубу форма частиц со средним размером 

45 нм соответствует мощности лазерного излучения 900 Вт (24 Дж/мм2). Активи-

зация диффузионных процессов при повышении мощности до 1200 Вт (32 Дж/мм2) 

сопровождается перераспределением γʹ-образующих элементов в сплаве, приводит 

к уменьшению размеров частиц γʹ-фазы и смене их формы на округлую. 
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Особенностью эвтектических построений, выделяющихся в междендритных про-

странствах сплава при послойной наплавке с мощностью лазерного излучения, пре-

вышающей 600 Вт, является присутствие карбидов в центре γ/γʹ-эвтектики. 

3. Средний размер частиц фазы Лавеса в образцах из сплава системы 

Ni-Fe-Cr, послойно наплавленных с шагом слоя 0,6 мм при значениях эффективной 

энергии в интервале от 21,2 до 23,6 Дж/мм2, изменяется от ~ 7 мкм (в зоне столбча-

тых дендритов) до ~ 3 мкм (в зоне сплавления). Методами рентгенофазового ана-

лиза и дифракции электронов установлено, что отдельно расположенные частицы 

фазы Лавеса представлены преимущественно соединением Fe2Ti. В состав частиц, 

граничащих с карбонитридами (Nb,Ti)NC, согласно микрорентгеноспектральному 

анализу также входят ниобий, кремний и молибден.   

4. Важным фактором, определяющим характер перераспределения элементов 

и конечную структуру послойно сплавленных никелевых сплавов на основе си-

стемы Ni-Fe-Cr, является процесс образования карбонитридов (Nb,Ti)NC. Макси-

мальный размер выделившихся частиц достигает 0,7 мкм. 

5. При изучении структуры сплавов системы Ni-Cr-Mo, обработанных по ре-

жимам, соответствующим эффективной энергии лазерного излучения 20 и 

26 Дж/мм2, наблюдаются начальные стадии образования упрочняющих частиц 

'-фазы (Ni3Al) и ''-фазы (Ni3Nb), соответственно. В никелевом сплаве Ni-Fe-Cr, 

сформированном в интервале значений энергий от 21,2 до 23,6 Дж/мм2, зафиксиро-

ваны признаки образования '-фазы (Ni3Al). 

5. Структурно-фазовое состояние заготовок из никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr, сформированных в ходе аддитивного процесса прямого лазерного выра-

щивания, в значительной степени определяет фазовый состав материала, подверг-

нутого последующей термической обработке. Выдержка в течение 1 часа при 

980 ºС приводит к выделению частиц δ-фазы на основе орторомбического соедине-

ния Ni3Nb исключительно в зонах частично растворенной фазы Лавеса. В ходе по-

следующего двухступенчатого старения при 720 °C и 620 °C длительностью 8 часов 

происходит выделение частиц упрочняющей '-фазы кубической морфологии с 

максимальным размером частиц ~ 1 мкм. 
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ГЛАВА 5 МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА НИКЕЛЕВЫХ СПЛАВОВ, 

СФОРМИРОВАННЫХ АДДИТИВНОЙ ТЕХНОЛОГИЕЙ МЕТОДОМ 

ПРЯМОГО ЛАЗЕРНОГО ВЫРАЩИВАНИЯ 

Оценка механических свойств материалов, полученных с использованием ад-

дитивных технологий, представляет собой актуальную задачу. Анализ литератур-

ных данных показал, что в опубликованных ранее работах преимущественно отра-

жены результаты статических испытаний сплавов. В то же время появились ра-

боты, связанные с оценкой поведения материалов в условиях циклического и дина-

мического нагружения. В обзорной работе [224] проведен анализ механических 

свойств ряда широко используемых в аддитивном производстве металлических ма-

териалов. Экспериментально установлено, что ориентация роста слоев оказывает 

незначительное влияние на прочностные показатели материалов при статических 

испытаниях. Например, величина предела прочности никелевого сплава Inconel 

718, полученного методом селективного лазерного плавления, при смене направ-

ления растягивающей нагрузки на 90 градусов (параллельно и перпендикулярно 

направлению роста слоев) изменяется с 1010 МПа до 1085 МПа, соответственно 

[225]. В то же время в случае динамического и циклического нагружения направ-

ление роста слоев оказывает существенное влияние на свойства материалов. 

Например, трещиностойкость титанового сплава Ti-6Al-4V, полученного аддитив-

ным процессом методом синтеза порошкового материала на подложке, при смене 

ориентации слоев изменяется практически в два раза [226]. 

Результаты механических испытаний, проведенных в различных лаборато-

риях, во многих случаях сравнивать некорректно. Объясняется это использованием 

различных технологических процессов формирования материалов, варьированием 

множества параметров аддитивных процессов, различием используемых материа-

лов и особенностями структуры слоев материалов, формируемой в процессе кри-

сталлизации. Следует также иметь в виду, что в настоящее время не сформулиро-

ваны общепринятые требования к оценке механических свойств, материалов, по-

лученных по технологии аддитивного производства. В то же время исследование 
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факторов, определяющих процессы пластического течения и особенности разру-

шения этих материалов в различных условиях внешнего нагружения, представляет 

интерес с прикладной и научной точек зрения. 

В диссертационной работе оценку прочностных характеристик материалов 

проводили на образцах, обладающих минимальной пористостью (0,7–0,9 %) в со-

стоянии после послойной наплавки, а также после дополнительной термической 

обработки. Нагружение образцов осуществляли в соответствии со схемами, пред-

ставленными на рисунках 2.5–2.7. 

5.1 Дюрометрические исследования высоколегированных никелевых 

сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr, сформированных при 

реализации аддитивной технологии методом прямого лазерного 

выращивания 

Результаты дюрометрических исследований образцов из сплава системы     

Ni-Cr-Mo представлены на рисунке 5.1 а. Экспериментально установлено, что мик-

ротвердость материалов, сформированных по аддитивной технологии методом 

прямого лазерного выращивания с шагом слоя 0,04 мм, линейно возрастает с повы-

шением мощности лазерного излучения. Максимальное значение твердости 

(305 HV) соответствует материалу, полученному в процессе наплавки с мощностью 

лазерного излучения 1000 Вт (26,7 Дж/мм2). Этот же материал характеризуется ми-

нимальным значением пористости (см. таблица 3.1). 

Из диаграммы, представленной на рисунке 5.1 б, следует, что зависимость 

микротвердости образцов из сплава Ni-Co-Cr от мощности лазерного излучения 

имеет вид кривой с максимумом, где наиболее высокий уровень микротвердости 

(570 HV) соответствует материалу, послойно наплавленному лучом мощностью 

900 Вт (24 Дж/мм2). Повышению энергии до 1200 Вт (32 Дж/мм2) соответствует 

некоторый спад микротвердости. Согласно результатам просвечивающей элек-

тронной микроскопии, материал, полученный при мощности лазерного излучения 

900 Вт, содержит мелкодисперсные частицы ′-фазы, форма которых близка к 
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кубической. При этом в сплаве, сформированном при мощности лазерного луча 

1200 Вт, наблюдали выделение округлых частиц (см. рисунок 4.13). Сопоставление 

полученных данных позволяет сделать вывод о влиянии морфологии ′-фазы на эф-

фект упрочнения материала при комнатной температуре. 

 

 

Рисунок 5.1 – Связь микротвердости послойно наплавленных никелевых сплавов с мощностью 

лазерного излучения. а – сплав системы Ni-Cr-Mo;  

б – сплав системы Ni-Co-Cr  
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В пределах каждого слоя значения микротвердости образцов из сплава 

Ni-Fe-Cr находятся на одном уровне и составляют 335±10 HV. В то же время стро-

ение материала в различных его зонах неодинаково (рисунок 5.2). Перепад значе-

ний микротвердости при переходе из одной зоны в другую колеблется в пределах 

20 HV (рисунок 5.3). Максимальный уровень микротвердости соответствует узкой 

зоне термического влияния (рисунок 5.2 в). Зафиксированный экспериментально 

эффект упрочнения сплава системы Ni-Fe-Cr с повышением значения микротвер-

дости до 460±10 HV после применения термической обработки обусловлен выде-

лением частиц упрочняющей ′-фазы (см. рисунок 4.30). 

 

 

Рисунок 5.2 – Микроструктура различных зон образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr, 

сформированных с использованием аддитивной технологии.  

а – зона столбчатых дендритов; б – зона сплавления; в – зона термического влияния 
 

 

Рисунок 5.3 – Микротвердость образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr,  

послойно наплавленных по различным технологическим режимам 
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5.2 Оценка механических свойств никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, 

Ni-Co-Cr и Ni-Fe-Cr, сформированных при реализации аддитивной 

технологии методом прямого лазерного выращивания, в условиях 

статического нагружения 

Прочностные свойства никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr в условиях од-

ноосного растяжения оценивали по схемам, представленным на рисунке 2.5. Экс-

периментально установлено, что образцы, испытанные по схеме на рисунке 2.5 а (с 

приложением нагрузки параллельно росту слоев) характеризуются пониженным 

уровнем предела прочности и относительного удлинения. Зафиксированные в ра-

боте показатели предела прочности, условного предела текучести и относитель-

ного удлинения представлены в таблице 5.1. Незначительное различие прочност-

ных свойств образцов (100 МПа), испытанных с приложением нагрузки перпенди-

кулярно и параллельно выращенным слоям, согласуется с литературными дан-

ными, авторы которых применяют аддитивные технологии по типу прямого под-

вода энергии и материала с использованием лазерного луча или плазмы (например, 

[227–229]). 

 

Таблица 5.1 – Механические свойства образцов из никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr (при различной ориентации приложенной нагрузки относительно наплав-

ленных слоев) 

Направление приложения нагрузки σв, МПа σ0,2, МПа δ, % 

Параллельно направлению роста 

слоев (см. рисунок 2.7 а)  
530± 13 370 ± 10 10 ± 3 

Перпендикулярно направлению  

роста слоев (см. рисунок 2.7 б) 
630 ± 11 360 ± 15 25 ± 3 

 

Ниже описаны результаты статических испытаний на растяжение образцов 

из сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr по схеме, представленной на рисунке 2.5 б 

(с растягивающей силой, ориентированной перпендикулярно направлению роста 
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слоев). В таблице 5.2 приведены результаты испытаний, а также представлены ли-

тературные данные о свойствах аналогичных сплавов, полученных с использова-

нием других производственных технологий. Результаты проведенных исследова-

ний согласуются с литературными данными, касающимися свойств этих же мате-

риалов, сформированных с использованием классических технологий. Уровень 

прочностных свойств дисперсионно-твердеющего сплава системы Ni-Co-Cr, по-

слойно наплавленного с использованием аддитивной технологии методом прямого 

лазерного выращивания, выше по сравнению со сплавами на основе систем 

Ni-Fe-Cr и Ni-Cr-Mo.Упрочняющий эффект обусловлен формированием в образцах 

из сплава системы Ni-Co-Cr '-частиц. Большая объемная доля '-фазы также может 

объяснить снижение величины относительного удлинения этого материала по срав-

нению со сплавами на основе систем Ni-Cr-Mo и Ni-Fe-Cr [230]. 

 

Таблица 5.2 – Механические свойства образцов из высоколегированных никелевых 

сплавов при комнатной температуре (экспериментальные данные получены при 

приложении внешней нагрузки перпендикулярно к направлению роста слоев) 

Материал 

σв, МПа σ0,2, МПа δ, % 

Плотность 

вводимой 

энергии 

Дж/мм2 

σв, МПа 

Экспериментальные данные Литературные 

данные 

Ni-Cr-Mo 870 ± 12 490 ± 10 30 ± 5 26,7  710–855         

[231, 232] 

Ni-Co-Cr 1115 ± 9 980 ± 10 10 ± 3 24  1225 [233] 

Ni-Fe-Cr 
630 ± 11 360 ± 15 25 ± 3 23,6  786–862–1276 

[234–236] 

1310 ± 9* 1080 ±9* 15 ± 2* 23,6   1079 [162] 

*Механические свойства сплава системы Ni-Fe-Cr после термической обработки 

 

Анализ результатов фрактографических исследований показывает, что для 

образцов из сплава системы Ni-Co-Cr типичен вязкий характер разрушения (рису-

нок 5.4). Поверхности изломов этих образцов отличаются строчечной фактурой с 

присутствием множества ямок различной глубины и размеров. Формирование по-

верхностей такого типа является следствием пластического течения, 
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сопутствующего вязкому разрушению материалов. На изломах образцов отчетливо 

просматриваются пустоты, превышающие по своей глубине отмеченные ямки. Об-

разование этих дефектов обусловлено низким уровнем связи между матрицей и 

первичными карбидами типа MC. По характерным морфологическим признакам на 

изломах можно выделить участки, соответствующие разрушенным γ/γʹ-эвтектиче-

ским колониям (рисунок 5.4 б). 

 

 

Рисунок 5.4 – Результаты фрактографических исследований сплава системы Ni-Co-Cr, сформи-

рованного при мощности лазерного излучения 1200 Вт, после испытаний на одноосное растя-

жение. а – карбид на поверхности излома; б – зона эвтектики на изломе образца  

 

Предел прочности образцов из высоколегированного никелевого сплава си-

стемы Ni-Cr-Mo, сформированных в процессе прямого лазерного выращивания при 

мощности лазерного излучения 1000 Вт (26,7 Дж/мм2), составляет 870±12 МПа. 

Этот уровень соответствует нижней границе прочностных свойств образцов из 

сплава Inconel 625, получаемых с использованием технологий литья и ковки [231, 

232]. Основным фактором, снижающим механические свойства сплава системы 

Ni-Cr-Mo при реализации аддитивной технологии, по всей видимости, является об-

разование эвтектики, представляющей собой механическую смесь твердого рас-

твора на основе никеля и фазы Лавеса. Локальные поля напряжений, возникающие 

в окрестности грубых эвтектических построений размерами до 15 мкм при нагру-

жении материала, объясняют склонность этих зон к разрушению (см. рису-

нок 4.9 а). Результаты работ [211, 237] показывают, что скопления частиц фазы Ла-

веса оказывают более заметное влияние на снижение механических свойств нике-

левых сплавов по сравнению с включениями δ-фазы. Однако присутствие в малых 
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количествах мелкодисперсных частиц как фазы Лавеса (~ 4 мкм), так и δ-фазы 

(≤ 2 мкм) существенного влияния на прочностные характеристики материала не 

оказывает. 

В литературе одним из факторов, объясняющих снижение прочностных 

свойств образцов из никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, полученных по аддитив-

ным технологиям, может выступать присутствие явно выраженных зон сплавления, 

характеризующихся высоким уровнем остаточных напряжений [12, 190], а также 

локальной неоднородностью их химического состава [108, 195, 238]. В то же время 

согласно результатам световой (см. рисунок 3.3) и растровой электронной микро-

скопии (см. рисунок 3.13), говорить о повышенной степени дефектности этих зон 

оснований нет. 

Выявленные методами рентгенофазового анализа и растровой электронной 

микроскопии высокодисперсные частицы карбидов и фазы Лавеса, расположенные 

в междендритных пространствах, также могут являться факторами, снижающими 

механические характеристики никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, сформирован-

ного по аддитивной технологии (см. рисунок 4.22). Однако авторы работы [76] по-

лагают, что в никелевой матрице, свободной от основных упрочняющих ''- и 

'-фаз, данные мелкоразмерные выделения могут легко перемещаться в деформи-

руемом материале. Отсутствие в структуре сплава системы Ni-Fe-Cr полностью 

сформированных упрочняющих ''- и '-фаз может объяснить снижение его проч-

ностных характеристик. Зафиксированные начальные стадии их выделения суще-

ственного влияния на прочностные свойства сплава не оказывают. 

После термической обработки сплава системы Ni-Fe-Cr по маршруту, приме-

няемому для материалов, полученных по стандартным технологиям литья и сварки, 

экспериментально зафиксировано резкое увеличение значений предела прочности 

(с 630 до 1310 МПа) и условного предела текучести (с 360 до 1085 МПа). Такой 

характер изменения прочностных свойств сплава обусловлен выделением во всем 

его объеме частиц упрочняющей '-фазы. Полученные экспериментально данные 

согласуются с результатами измерения микротвердости анализируемых 
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материалов и объясняют полуторакратное (с 25 % до 15 %) снижение значений от-

носительного удлинения. По данным работ [84, 94] «закрепленные» δ-фазой ча-

стицы фазы Лавеса также способствуют увеличению прочности сплавов, фиксируя 

межфазные границы. 

Схематическое представление процесса распространения трещины с прило-

жением нагрузки перпендикулярно направлению роста слоев в высоколегирован-

ных никелевых сплавах систем Ni-Co-Cr, Ni-Cr-Mo и Ni-Fe-Cr, полученных при ре-

ализации аддитивного процесса, отражено на рисунке 5.5. 

5.3 Механические свойства никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, 

сформированного при реализации аддитивной технологии методом прямого 

лазерного выращивания, в условиях динамического нагружения 

Анализ ударной вязкости образцов, сформированных при реализации адди-

тивного процесса методом прямого лазерного выращивания, свидетельствует о 

проявлении ожидаемой зависимости значений KCV от направления роста слоев. С 

приложением динамической нагрузки параллельно направлению роста слоев (см. 

рисунок 2.6 а), трещина распространяется вдоль столбчатых кристаллов. Величина 

ударной вязкости материала, соответствующая такой схеме нагружения, состав-

ляет 48,3 Дж/см2. Изломы образцов характеризуются вязким характером с образо-

ванием множества ямок, ориентированных в форме параллельных строчек (рису-

нок 5.6 а, в).  

При испытании образцов по схеме, представленной на рисунке 2.6 б (прило-

жение нагрузки перпендикулярно направлению роста слоев), значение ударной 

вязкости материала возрастает в 1,5 раза (до 71,7 Дж/см2). Объясняется это допол-

нительными затратами энергии на торможение трещины при пересечении ею мно-

жества границ (рисунок 5.6 б, г). Величина энергии, затраченной на разрушение 

образцов при реализации данной схемы испытаний, согласуется с результатами ра-

боты [239], в которой была проведена оценка ударной вязкости термически обра-

ботанных сварных соединений из сплава Inconel 718. Близкие значения ударной 
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вязкости таже были получены в работе [240] при динамических испытаниях анало-

гичного сплава, сформированного методом селективного лазерного спекания. 

 

 

Рисунок 5.5 – Схема распространения трещин при перпендикулярном направлении роста слоев 

относительно внешнего нагружения в никелевых сплавах систем Ni-Co-Cr (а) и Ni-Cr-Mo (б), 

полученных с использованием аддитивной технологии, а также в послойно сформированном 

сплаве Ni-Fe-Cr после дополнительной термической обработки (в) 
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Рисунок 5.6 – Изломы образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированных по аддитивной 

технологии с использованием метода прямого лазерного выращивания. а, в – продольная ориен-

тация слоев относительно внешней нагрузки; б, г – поперечная ориентация слоев относительно 

внешней нагрузки; д, е – схемы распространения трещин в послойно наплавленных материалах 

 

Сопоставление результатов электронно-микроскопических исследований 

структуры данного сплава (см. рисунок 4.22), фрактографических исследований 

динамически разрушенных образцов, а также результатов прочностных испытаний 

позволяет сделать вывод о том, что расположенные в междендритных простран-

ствах мелкие частицы фазы Лавеса могут являться одним из факторов, 
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способствующих зарождению и распространению трещин при динамическом воз-

действии на материал (рисунок 5.6 д, е). 

Вероятные механизмы повышения энергоемкости разрушения сплава, сфор-

мированного по аддитивной технологии, связаны с ветвлением трещин при пересе-

чении ими межслойных границ, образованием новых свободных поверхностей, а 

также с дополнительными затратами энергии на изменение траектории и переза-

рождение трещин в случае их блокирования. 

Термическая обработка, способствующая выделению упрочняющей '-фазы 

(см. рисунок 4.30), приводит к полуторакратному росту энергии разрушения нике-

левого сплава системы Ni-Fe-Cr. Для образцов с поперечной и продольной ориен-

тацией слоев относительно приложенных сил значения ударной вязкости состав-

ляют 116,7 Дж/см2 и 75 Дж/см2, соответственно. Термически обработанный сплав 

демонстрирует вязкий характер разрушения, аналогичный материалу после по-

слойной наплавки порошка (рисунок 5.7). 

5.4 Усталостная трещиностойкость термически обработанного никелевого 

сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированного при реализации аддитивной 

технологии методом прямого лазерного выращивания 

Принимая во внимание результаты динамических испытаний, в соответствии 

с которыми применение термической обработки наплавленных материалов си-

стемы Ni-Fe-Cr приводит к полуторакратному повышению прочности, проведение 

циклических испытаний также было выполнено на образах, прошедших термиче-

скуюкую обработку (режимы представлены в главе 2). Схемы нагружения отлича-

лись направлением прилагаемой нагрузки относительно направления роста слоев в 

объеме материала (см. рисунок 2.7). 
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Рисунок 5.7 – Изломы термически обработанных образцов из сплава системы Ni-Fe-Cr после дина-

мического нагружения. а – продольная ориентация слоев; б – поперечная ориентация слоев;  

д, е – схемы распространения трещин в послойно наплавленных образцах  

 

При анализе боковых поверхностей образцов после циклических испытаний 

(рисунок 5.8) в обоих случаях наблюдается изменение направления распростране-

ния усталостной трещины. Эта особенность является весьма благоприятным фак-

тором, способствующим повышению усталостных свойств материала, поскольку 

увеличение площади поверхности излома сопровождается повышением энергоем-

кости процесса разрушения. 
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Рисунок 5.8 – Боковые поверхности испытанных образцов с различно ориентированными сло-

ями после приложения циклической нагрузки. а – нагрузка приложена перпендикулярно выра-

щенным слоям; б – нагрузка приложена параллельно выращенным слоям 

 

Можно было ожидать, что границы раздела между последовательно наплав-

ленными слоями (межслойные границы), сохранившиеся при термической обра-

ботке материала, будут препятствовать продвижению усталостной трещины в 

направлении роста слоев, аналогично тому, как это происходит при разрушении 

многослойных композитов [241]. Ранее этот эффект наблюдали при испытании об-

разцов из титанового сплава Ti-6Al-4V, сформированного с использованием адди-

тивной технологии [242]. Однако кривая A, соответствующая образцам этого типа 

(нагружение силой, перпендикулярной направлению роста слоев в соответствии с 

рисунком 2.7 б) на кинетической диаграмме усталостного разрушения расположена 

левее (рисунок 5.9 а). Это означает, что скорость распространения усталостной тре 

щины dl/dN в данных образцах при аналогичном уровне размаха коэффициента ин-

тенсивности напряжений ΔК выше. Таким образом, несмотря на отмеченные выше 

обстоятельства, усталостная трещина относительно свободно продвигается в меж-

дендритном пространстве, ориентированном параллельно направлению ее распро-

странения (рисунок 5.9 б). При этом в образцах, испытанных по схеме, соответству-

ющей рисунку 2.7 а, усталостная трещина преодолевает многочисленные границы 

столбчатых дендритов, ориентированных перпендикулярно направлению ее рас-

пространения (рисунок 5.9 в). Испытанные по такой схеме материалы характеризу-

ются более высоким уровнем трещиностойкости (кривая B на кинетической диа-

грамме усталостного разрушения, рисунок 5.9 а). 
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Рисунок 5.9 – Кинетические диаграммы усталостного разрушения термически обработанного 

сплава системы Ni-Fe-Cr (а). Испытания проведены по схемам с приложением внешней 

нагрузки перпендикулярно (кривая А) и параллельно (кривая B) к направлению роста слоев. 

Схемы распространения трещины относительно внешней нагрузки и ориентации роста слоев. 

б – перпендикулярно направлению роста слоев; в – параллельно направлению роста слоев 

 

В обширном исследовании, выполненном M. Clavel и A. Pineau [243], приве-

дены результаты оценки свойств термически обработанного прутка из никелевого 

сплава Inconel 718 при приложении циклической нагрузки, ориентированной вдоль 

направления волочения. В работе [244] описаны результаты усталостных испыта-

ний компактных образцов из никелевого сплава Inconel 718 с приложением 

нагрузки вдоль оси проката. Сравнение результатов этих исследований с экспери-

ментальными данными, полученными в диссертационной работе, свидетельствует 

о том, что в материале, сформированном по аддитивной технологии, трещина рас-

пространяется быстрее, чем в деформированном. Минимальный уровень размаха 

коэффициента интенсивности напряжений ΔK, необходимый для старта трещины 

в деформированном материале, составляет 8 МПам1/2, что на 33 % превышает зна-

чение ΔKth, соответствующее сплаву, полученному в данной работе (6 МПам1/2) 

при параллельной ориентации роста слоев относительно приложенной нагрузки. 
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При изучении изломов, возникших в процессе циклических испытаний об-

разцов c приложением нагрузки перпендикулярно направлению роста слоев, зафик-

сирована строчечная морфология поверхностей разрушения (рисунок 5.10 а), обу-

словленная, вероятно, особенностями продвижения трещин в междендритных про-

странствах наплавленного материала. Присутствие на изломах множества ямок яв-

ляется характерным признаком механизма вязкого разрушения сплава. Наблюдае-

мые на снимках бороздки в значительной степени обусловлены циклическим ха-

рактером нагружения материала (рисунок 5.10 б).  

 

 

Рисунок 5.10 – Поверхность усталостного разрушения образцов, испытанных по схеме с пер-

пендикулярным направлением приложенной нагрузки относительно выращенных слоев. Стрел-

ками обозначены междендритное пространство (а) и усталостные бороздки (б) 

 

Особенности строения поверхностей разрушения образцов, испытанных c 

приложением нагрузки параллельно направлению роста слоев, отражены на ри-

сунке 5.11. Для начальной стадии продвижения трещин характерно образование 

фасеток скола. Формирование излома этого типа связано с процессом внутризерен-

ного разрушения материала (рисунок 5.11 в). Детальное исследование образцов 

позволяет сделать вывод о преимущественно вязком механизме разрушения с при-

сутствием зон, в пределах которых прослеживается рельеф бороздчатого типа (ри-

сунок 5.11 а, б). В отличие от образцов, испытанных с приложением нагрузки пер-

пендикулярно направлению роста слоев, на поверхностях изломов наблюдаются 

вторичные трещины (рисунок 5.11 г), что может свидетельствовать о торможении 

трещины при достижении ею границ столбчатых зерен. 
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Рисунок 5.11 – Поверхности усталостного разрушения образцов, нагруженных по схеме с 

продольным приложением силы относительно направления роста слоев (см. рисунок 2.7 а).  

а, б – усталостные бороздки; в – фасетки скола; г – вторичные трещины 

 

Как упоминалось ранее, влияние интерметаллидных частиц и карбидов, при-

сутствующих в междендритных пространствах, на прочностные характеристики 

материала в значительной степени определяется размерами и геометрией этих вы-

делений. В работе [245] было показано, что в процессе усталостного нагружения 

сварного шва из никелевого сплава Inconel 718 трещина обходила частицы фазы 

Лавеса (~ 7 мкм). При этом выделение δ-частиц вблизи фазы Лавеса (~ 3 мкм) в 

ходе термической обработки сплава приводило к разрушению указанных образова-

ний. Следует подчеркнуть, что влиянию упрочняющих ''-и '-фаз на разрушение 

материала после его термической обработки авторы отмеченной работы внимания 

не уделяли. В то же время в работе [246] было показано, что характер преодоления 

трещиной частиц δ-фазы обусловлен присутствием основной упрочняющей 

''-фазы в матрице материала. Отмечалось, что при встрече с зернограничными вы-

делениями δ-фазы (когда окружающая матрица свободна от ''-частиц) трещина 
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перемещается зигзагообразно, огибая их, тогда как в случае присутствия в матрице 

упрочняющих ''-частиц трещина проходит через выделения δ-фазы. 

Анализ поверхностей разрушения образцов, подвергнутых травлению, сви-

детельствует о том, что частицы фазы Лавеса и δ-фазы после испытаний на мало-

цикловую усталость находятся в неразрушенном состоянии (рисунок 5.12 а). Ана-

логичное состояние частиц наблюдали при изучении боковых поверхностей образ-

цов (рисунок 5.12 б, в). Это свидетельствует о том, что мелкие частицы фазы Ла-

веса, «закрепленные» с матрицей выделениями δ-фазы (см. рисунок 4.30), в при-

сутствии окружающей их '-фазы высоких локальных напряжений не вызывают. 

Распространение магистральной трещины при встрече ее с указанными построени-

ями либо замедляется, либо происходит по механизму огибания (рисунок 5.13 а, б). 

Кубовидные частицы '-фазы с максимальным размером ~ 1 мкм являются факто-

ром, сдерживающим движение трещины. Искажение их формы в процессе пласти-

ческой деформации зафиксировано в образце (рисунок 5.12 в), испытанном с при-

ложением нагрузки параллельно направлению роста слоев. По данным работ [44, 

45, 247] такой характер структурных преобразований может указывать на потерю 

когерентности частиц с матрицей в процессе пластической деформации материала. 

Схематическое изображение распространения трещины при циклическом 

нагружении термически обработанного никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, полу-

ченного послойной наплавкой, с различной ориентацией внешней нагрузки относи-

тельно направления роста слоев представлена на рисунке 5.13. 
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Рисунок 5.12 – Излом (а) и боковые поверхности циклически испытанных образцов вблизи 

линии разрушения с различной ориентацией роста слоев (б – перпендикулярно внешней 

нагрузке; в – параллельно внешней нагрузке) 

  

 
 Рисунок 5.13 – Схемы распространения трещины при циклическом нагружении термически обра-

ботанного сплава системы Ni-Fe-Cr с различной ориентацией внешней нагрузки относительно 

направления роста слоев. а – поперечная; б – продольная с торможением трещины при пересечении 

границ дендритов 
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Выводы по главе 5 

1. На примере высоколегированного никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr, сформированного методом прямого лазерного выращивания с шагом от-

дельного слоя 0,6 мм, показано, что межслойные границы не являются эффектив-

ными препятствиями, тормозящими фронт трещин, развивающихся в условиях 

циклического и динамического нагружения. Многочисленные границы дендрит-

ных построений, ориентированные перпендикулярно направлению распростране-

ния трещины, действуют как эффективные барьеры, приводящие к дополнитель-

ным затратам энергии, необходимой для разрушения материалов. Присутствие в 

наплавленных материалах множества плоских границ раздела, является фактором, 

объясняющим разброс значений на кинетических диаграммах усталостного разру-

шения. 

2. Разрушение послойно наплавленных образцов из никелевых сплавов на 

основе системы Ni-Cr-Mo, Ni-Fe-Cr и Ni-Co-Cr осуществляется по вязкому меха-

низму. В термически обработанном никелевом сплаве системы Ni-Fe-Cr выделение 

частиц γʹ-фазы не приводит к формированию высоких локальных напряжений 

вблизи частиц фазы Лавеса и смежных с ними частиц δ-фазы. Таким образом, тре-

щина, продвигаясь в материале, либо совершает обход отмеченных выделений, 

либо тормозится при встрече с ними. 

3. При увеличении энергии лазерного излучения уровень микротвердости 

никелевых сплавов, сформированных с использованием аддитивного процесса ме-

тодом прямого лазерного выращивания, возрастает. Морфология упрочняющих ча-

стиц '-фазы является структурным фактором, определяющим микротвердость дис-

персионно-твердеющего никелевого сплава системы Ni-Co-Cr. Максимальное зна-

чение микротвердости (570 HV), соответствующее кубической форме частиц, за-

фиксировано при послойной наплавке материала с уровнем эффективной энергии 

24 Дж/мм2. 

4. На примере высоколегированного никелевого сплава системы 

Ni-Fe-Cr, полученного по технологии прямого лазерного выращивания, 
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подтвержден тезис о слабой зависимости прочностных свойств материала от про-

странственного расположения наплавленных слоев по отношению к направлению 

растягивающей силы в условиях статических испытаний. Значения предела проч-

ности образцов из сплава с продольно и поперечно ориентированными слоями со-

ставляют 530 МПа и 630 МПа. 

5. В условиях статического нагружения при комнатной температуре уро-

вень механических свойств высоколегированных никелевых сплавов на основе си-

стем Ni-Cr-Mo, Ni-Fe-Cr и Ni-Co-Cr, полученных аддитивной технологией методом 

прямого лазерного выращивания, находится на нижней границе значений, харак-

терных для классических технологий обработки. 

6. Результатом термической обработки, обеспечивающей формирование 

упрочняющей γʹ-фазы (Ni3Al) в структуре с сохранившимися столбчатыми постро-

ениями в образцах из сплава системы Ni-Fe-Cr, полученных с использованием ад-

дитивной технологии, является двукратное увеличение прочностных характери-

стик и повышение в 1,5 раза ударной вязкости. 
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ГЛАВА 6 ПРАКТИЧЕСКОЕ ИСПОЛЬЗОВАНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫХ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В диссертационной работе описаны закономерности структурно-фазовых 

превращений высоколегированных никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, 

Ni-Fe-Cr, развивающихся при реализации аддитивного процесса по схеме прямого 

подвода энергии и порошкового материала. Изучено их влияние на механические 

свойства полученных материалов.  

Результаты структурных исследований, представленные в 3 главе работы, 

свидетельствуют о том, что послойная наплавка отмеченных материалов методом 

прямого лазерного выращивания позволяет формировать структуру, характеризу-

ющуюся минимальными показателями пористости и отсутствием трещин. Прове-

денные исследования позволяют сделать вывод о том, что структурно-фазовое со-

стояние «многослойных» материалов, сформированных в процессе прямого лазер-

ного выращивания, значительно отличается от материалов, полученных с исполь-

зованием классических технологий. Результаты диссертационных исследований 

позволяют рекомендовать данную технологию для практического применения. 

6.1 Преимущества никелевых сплавов 

Одной из важных особенностей конструкционных материалов на основе ни-

келя является их способность образовывать твердые растворы замещения со мно-

гими химическими элементами. Комплекс повышенных показателей механических 

свойств обусловлен не только свойствами самого никеля, но также присутствием 

ряда легирующих элементов, образующих стабильные и метастабильные соедине-

ния, которые определяют фазовый состав материалов. Отмеченное обстоятельство 

объясняет возможность создания ряда систем высоколегированных никелевых 

сплавов, упрочняющихся по твердорастворному и дисперсионному механизмам. 

Рассмотренные в диссертационной работе никелевые сплавы на основе си-

стем Ni-Co-Cr, Ni-Cr-Mo и Ni-Fe-Cr характеризуются различным набором 
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основных и вспомогательных легирующих элементов. Основное упрочнение спла-

вов системы Ni-Co-Cr обеспечивают дисперсные частицы интерметаллидной 

′-фазы типа Ni3(Al,Ti). Материалы системы Ni-Cr-Mo упрочняются за счет форми-

рования твердого раствора. Высокие механические свойства третьей системы 

Ni-Fe-Cr, характеризующейся высоким содержанием ниобия, обусловлены выде-

лением интерметаллидной  ′′-фазы на основе соединения Ni3Nb. 

Благодаря комплексу повышенных механических свойств, обусловленных 

отмеченными выше механизмами упрочнения, никелевые сплавы находят широкое 

применение в авиационной и космической промышленности, где температура экс-

плуатации материалов может превышать 700 °C. 

6.2 Преимущества аддитивной технологии, основанной на реализации метода 

прямого лазерного выращивания, при формировании деталей из никелевых 

сплавов 

Широко используемые в современном машиностроении традиционные про-

цессы получения конструкционных изделий зачастую не в состоянии удовлетво-

рить требованиям, возникающим при выборе перспективных конструкторских ре-

шений. Анализируемый в работе аддитивный технологический процесс основан на 

формировании изделий по схеме прямого подвода энергии и порошкового матери-

ала в рабочую зону. Метод позволяет не только получать сложнопрофильные изде-

лия, в том числе крупногабаритные (за один технологический цикл) в отличие от 

традиционных процессов, но и полностью исключить из производственного цикла 

соединительные (чаще всего сварочные) операции. 

Однако прогнозирование структурно-фазового состава и механических 

свойств «многослойных» материалов, сформированных новыми аддитивными про-

цессами, в том числе методом прямого лазерного выращивания, затруднительно. 

Как отмечалось ранее, при послойном формировании изделий фазовые преобразо-

вания развиваются не только при переходе «жидкость → твердое тело», но и в твер-

дом состоянии за счет диффузии элементов в ходе многократно повторяющегося 
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нагрева материала. Твердофазные реакции, протекающие в никелевых сплавах, яв-

ляются особо чувствительными к отмеченным особенностям (высоким скоростям 

охлаждения и термоциклированию), свойственным аддитивным процессам. 

В ходе выполнения диссертационной работы было выявлено «окно» техно-

логических режимов, позволяющих послойно наплавлять никелевые порошки (при 

учете среднего размера гранул 60–90 мкм) без возникновения трещин, свойствен-

ных сложнолегированным никелевым сплавам. Установлено, что лазерная 

наплавка с уровнем эффективной энергии от 16 Дж/мм2 позволяет избежать фор-

мирование неслитин (дефектов, обусловленных неполным расплавлением исход-

ного порошкового материала) в «многослойных» материалах, полученных в ходе 

прямого лазерного выращивания. Показано, что увеличение мощности лазерного 

излучения послойно сплавленных никелевых сплавов (с 250 до 1500 Вт) при шаге 

единичного слоя 0,04 мм сопровождается четырехкратным снижением пористости 

(с 3 до 0,7 %). На основе результатов глубоких исследований установлена корреля-

ция между структурно-фазовым составом никелевых сплавов трех различных си-

стем (Ni-Co-Cr, Ni-Cr-Mo, Ni-Fe-Cr) и технологическими режимами аддитивного 

процесса прямого лазерного выращивания. 

Апробация обоснованных в работе технических решений проведена в Инсти-

туте теоретической и прикладной механики им. С. А. Христиановича СО РАН на 

наплавочно-сварочном комплексе, в состав которого входит многокоординатная 

«рука» и волоконный лазер АЛТК «Сибирь». Роботизированный комплекс функ-

ционирует по схеме локальной подачи лазерной энергии и порошкового материала 

в рабочую зону (рисунок 6.1). Многокоординатная «рука» оснащена волоконным 

CO2 лазером максимальной мощностью 3000 Вт, работающим как в непрерывном, 

так и в импульсно-периодическом режиме, а также соплом, обеспечивающим ло-

кальную подачу исходного порошкового материала и защитного газа в зону рас-

плава. Перемещение рабочего инструмента составляет 2,5 метра, что позволяет вы-

полнять послойную наплавку и сварку крупногабаритных деталей сложной формы. 
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Рисунок 6.1 – Наплавочно-сварочный комплекс, оснащенный многокоординатной «рукой» и 

волоконным лазером АЛТК «Сибирь» 

 

Обоснованные экспериментально технологические параметры, в том числе 

значения мощности лазерного излучения и геометрические характеристики 

наплавляемых слоев, позволили минимизировать количество дефектов строения 

материалов (пор) и предотвратить образование трещин при выращивании загото-

вок из никелевого сплава. Акт внедрения результатов приведен в Приложении А. 

6.3 Внедрение результатов научной работы в учебный процесс 

Результаты диссертационной работы используются в учебном процессе на 

кафедре материаловедения в машиностроении НГТУ при реализации образователь-

ной программы бакалавриата по направлению 22.03.01 «Материаловедение и тех-

нологии материалов». Теоретические данные, полученные в ходе анализа работ, 

выполненных отечественными и зарубежными авторами по теме аддитивного про-

изводства, а также экспериментальные данные о структуре и свойствах наплавлен-

ных материалов используются в лекционных курсах и на практических занятиях 

при выполнении лабораторных работ по дисциплине «Технология конструкцион-

ных материалов». Рентгенограммы, полученные с использованием различных ис-

точников рентгеновского излучения, применяются при проведении практических 
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занятий по курсу «Физические методы исследования материалов». Акт использо-

вания результатов диссертации в учебном процессе представлен в Приложении Б. 

Выводы по главе 6 

1. «Многослойная» структура никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, 

Ni-Co-Cr и Ni-Fe-Cr, сформированных аддитивным процессом прямого лазерного 

выращивания, характеризуются отсутствием трещин и малой пористостью, не пре-

вышающей 1,1 % при сплавлении исходных порошков с мощностью лазерного из-

лучения ≥ 1300 Вт и шагом слоя 0,6 мм и ≥ 750 Вт при шаге слоя 0,04 мм. Отмечен-

ные технологические режимы рекомендуется использовать при изготовлении дета-

лей и элементов конструкций из порошкового материала со средним размером гра-

нул исходного порошка 60–80 мкм. 

2. Полученные в работе экспериментальные данные переданы в Институт 

теоретической и прикладной механики им. С. А. Христиановича СО РАН для раз-

работки аддитивных технологических процессов с использованием сварочно-

наплавочного технологического комплекса повышенной мощности АЛТК «Си-

бирь». На стадии апробации результатов, проведенных в работе исследований, под-

тверждены технические решения, способствующие минимизации дефектов в мате-

риалах, наплавленных по схеме локальной подачи лазерной энергии и порошкового 

никелевого сплава в рабочую зону. 

3. Результаты теоретических и экспериментальных исследований приме-

няются в учебном процессе при подготовке лекционных материалов и выполнении 

практических и лабораторных работ в курсах «Технология конструкционных мате-

риалов», «Физические методы исследования материалов» на кафедре материалове-

дения в машиностроении НГТУ при реализации образовательной программы бака-

лавриата по направлению 22.03.01 «Материаловедение и технологии материалов».  
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

1. Структура никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Co-Cr, Ni-Fe-Cr, по-

лученных по схеме прямой подачи энергии и порошкового материала с размером 

частиц 60–90 мкм в диапазоне эффективной энергии лазерного излучения 6,7–

32 Дж/мм2 характеризуется отсутствием дефектов в виде трещин. Уровень эффек-

тивной энергии до 13,3 Дж/мм2 при шаге единичного слоя 0,04 мм недостаточен 

для полного плавления исходного порошкового материала. Структура материалов, 

соответствующая данному интервалу, характеризуется наличием множества несли-

тин. При наплавке заготовок из сплавов систем Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr с шагом слоя 

0,04 мм повышение эффективной энергии от 6,7 до 32 Дж/мм2 сопровождается че-

тырехкратным снижением пористости материалов (с 3 % до 0,7 %). Пористость ни-

келевого сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированного с высотой единичного слоя 

0,6 мм (при энергии 21,2–23,6 Дж/мм2), не превышает 1,1 %. Все полученные в про-

цессе лазерной наплавки «многослойные» материалы характеризуются высоким 

уровнем когезионной прочности. 

2. Экспериментально показано, что тип дендритных построений, форми-

рующихся в ходе аддитивного процесса, тесно коррелирует с уровнем эффектив-

ной энергии лазерного излучения и высотой формируемого слоя. «Многослойная» 

структура никелевого сплава системы Ni-Fe-Cr, сформированная в процессе 

наплавки с шагом слоя 0,6 мм (21,2–23,6 Дж/мм2), характеризуется наличием пре-

рывистых столбчатых кристаллов. Микроструктура каждого слоя содержит три 

зоны – зону столбчатых дендритов, зону сплавления и зону термического влияния.  

3. Уменьшение шага слоя до 0,04 мм при наплавке сплавов систем 

Ni-Cr-Mo и Ni-Co-Cr (24–32 Дж/мм2) приводит к образованию ориентированных в 

направлении теплового потока протяженных столбчатых дендритов, проходящих 

через множество слоев. Угол разориентации дендритов при наплавке порошка в 

интервале 24–26,7 Дж/мм2 составляет ~ 10 градусов. С ростом эффективной энер-

гии лазерного луча до 32 Дж/мм2 его величина уменьшается до ~ 7 градусов. При 

наплавке с энергией лазерного излучения в диапазоне 13,3–16 Дж/мм2 в структуре 
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сплавов формируются разориентированные дендритные построения. Уровень эф-

фективной энергии лазерного излучения менее 13,3 Дж/мм2 не достаточен для пол-

ного расплавления гранул исходного материала, что способствует разнонаправлен-

ному росту дендритов от исходных частиц наплавляемого порошка. 

4. Стандартная термическая обработка заготовок из никелевого сплава 

системы Ni-Fe-Cr, включающая отжиг при 980 °C и охлаждение на воздухе в соче-

тании с последующим двухступенчатым старением при 720 °С и 620 °С сопровож-

дается образованием частиц '-фазы Ni3Al. При этом рекристаллизации матричной 

фазы не происходит. Выделение упрочняющих ′-частиц в объеме материала при 

сохранении его дендритной структуры приводит к двукратному увеличению проч-

ностных характеристик и повышению ударной вязкости в 1,5 раза. 

5. Экспериментально выявлены особенности формирования наноразмер-

ных частиц упрочняющей γʹ-фазы Ni3Al при наплавке никелевого сплава системы 

Ni-Co-Cr с шагом слоя 0,04 мм в диапазоне эффективной энергии лазерного излу-

чения 12–32 Дж/мм2. Показано, что максимально приближенная к кубу форма ча-

стиц γʹ-фазы со средним размером 45 нм соответствует эффективной энергии на 

уровне 24 Дж/мм2. Округлые частицы размером 20–40 нм выделяются при 

наплавке сплавов с уровнем энергии лазерного излучения 12–16 Дж/мм2. Форми-

рование частиц сферической формы при увеличении эффективной энергии до 

32 Дж/мм2 обусловлено выделением в междендритных пространствах бо́льшего ко-

личества первичных карбидов и перераспределением γʹ-образующих элементов. 

6. Методами просвечивающей электронной микроскопии и дифракции 

электронов на границах зерен сплава системы Ni-Cr-Mo зафиксировано формиро-

вание частиц δ-фазы пластинчатой морфологии. Длина отдельных частиц, выде-

лившихся в процессе прямого лазерного выращивания при эффективной энергии 

лазерного излучения 6,7 Дж/мм2, не превышает 200 нм. При наплавке с энергией 

20–26,7 Дж/мм2 длина пластин возрастает до ~ 500 нм. Формирования выделений 

δ-фазы игольчатой морфологии, снижающих комплекс механических свойств ма-

териалов, не выявлено. 
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7. Показано, что одним из основных факторов, определяющих характер 

перераспределения элементов и конечную структуру сплава системы Ni-Fe-Cr, яв-

ляется процесс выделения устойчивых к высокотемпературному нагреву карбонит-

ридов (Nb,Ti)NC, которые удерживают значительную долю ниобия, необходимого 

для формирования основной для данного сплава упрочняющей ''-фазы (Ni3Nb). 

8. Многочисленные границы дендритных построений, ориентированные 

перпендикулярно направлению распространения трещины, представляют собой 

эффективные структурные барьеры, приводящие к дополнительным затратам энер-

гии, необходимой для разрушения материалов. На примере сплава системы 

Ni-Fe-Cr показано, что, в отличие от границ раздела смежных дендритов, границы 

раздела между последовательно наплавленными слоями не являются факторами, 

способствующими торможению трещин, развивающихся в условиях циклического 

и динамического нагружения. 

9. Присутствие частиц '-фазы в термически обработанном сплаве си-

стемы Ni-Fe-Cr, полученном методом прямого лазерного выращивания, не приво-

дит к формированию высоких локальных напряжений вблизи частиц фазы Лавеса 

и смежных с ними выделений δ-фазы. При встрече с указанными построениями ма-

гистральная трещина либо тормозится, либо продвигается в материале по меха-

низму огибания препятствий. 

10. Полученные в ходе выполнения диссертационной работы данные ис-

пользуются в лекционных курсах, практических и лабораторных работах при реа-

лизации образовательных программ бакалавриата по направлению 22.03.01 «Мате-

риаловедение и технологии материалов» по дисциплинам «Технология конструк-

ционных материалов» и «Физические методы исследования материалов». Экспери-

ментальные данные, полученные при оценке структуры послойно наплавленных 

никелевых сплавов, переданы в Институт теоретической и прикладной механики 

им. С.А. Христиановича СО РАН для практического использования при оптимиза-

ции технологических режимов аддитивного производства по схеме прямой подачи 

энергии (лазера) и порошкового материала. 
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Перспективы дальнейшей разработки темы 

Представленные в диссертационной работе исследования послойно наплав-

ленных никелевых сплавов систем Ni-Cr-Mo, Ni-Fe-Cr и Ni-Co-Cr свидетельствуют 

о существенном влиянии уровня эффективной энергии лазерного излучения и вы-

соты (шага) наплавляемого слоя на структуру, формируемую в ходе аддитивного 

процесса методом прямого лазерного выращивания. Структура «многослойных» 

материалов, возникшая при величине шага слоя 0,04 мм в диапазоне эффективной 

энергии 13,3–16 Дж/мм2, характеризуется присутствием разориентированных 

дендритных построений. Рост энергии до 24–32 Дж/мм2 способствует формирова-

нию столбчатых кристаллов, непрерывно распространяющихся в пределах множе-

ства последовательных слоев. При дальнейшем развитии темы исследования пла-

нируется изучить влияние скорости сканирования (перемещения рабочего инстру-

мента) на структуру и комплекс механических свойств никелевых сплавов, полу-

ченных с использованием аддитивного технологического процесса. Результаты 

экспериментальных исследований, полученные в диссертационной работе, могут 

быть полезны при изучении структурно-фазовых преобразований аналогичных 

«многослойных» материалов при формировании заготовок с применением адди-

тивных процессов по схеме синтеза объекта на подложке. 
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Приложение А 

Акт внедрения результатов научно-исследовательской работы в Институте 

теоретической и прикладной механики им. С. А. Христиановича СО РАН 
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Приложение Б 

Акт использования результатов диссертационной работы в учебном процессе 

 

 


