
60

с. 60—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 3 • 2 0 2 4

Одна из фундаментальных задач совре-
менного материаловедения — создание жа-
ропрочных конструкционных материалов
нового поколения, способных обеспечить по-
вышение ресурса работы действующих и со-
здание новых высокоэффективных газотур-
бинных двигателей (ГТД), стационарных
энергетических установок (ЭУ), теплотехни-
ческого оборудования, реактивных и гипер-
звуковых прямоточных воздушно-реактив-
ных (ГПВРД) и жидкостных ракетных
(ЖРД) двигателей. Эффективность двигате-
лей и установок возрастает с повышением
температуры рабочего газа, а следовательно,
и рабочих температур (tраб) наиболее тепло-
нагруженных деталей.

Тема разработки новых жаропрочных
материалов является весьма актуальной и
достаточно широко представлена в зарубеж-
ной научно-технической литературе. В Рос-
сии наиболее важные моменты современных

разработок представлены в статьях и обзо-
рах российских специалистов, в основном из
ВИАМ и ИФТТ РАН [1—7].

Ведущую роль в создании новых высоко-
температурных ГТД и ЭУ играют наиболее
передовые двигателестроительные компании
в мире — Gеnerаl Е1ectriс и Рratt&Whitney
(США), Rolls-Rоуce (Великобритания), Snecma
(Франция), а также двигателестроительные
компании России. Следует отметить дальней-
шее повышение достигнутой температуры
газа на входе в турбину 1770 K.

Современные жаропрочные сплавы на
основе никеля [8] обладают высокими проч-
ностными характеристиками, стойкостью к
ползучести и к окислению при максималь-
ных температурах 1000—1100 C. При изго-
товлении лопаток и других компонентов го-
рячего тракта ГТД широко применяется тех-
нология точного литья и направленной кри-
сталлизации с получением монокристалли-
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Эффективность газотурбинных двигателей (ГТД) напрямую связана с повышением темпе-
ратуры рабочего газа и, следовательно, рабочих температур во всех контурах установки. Интен-
сивное развитие инженерии ГТД требует разработки жаропрочных конструкционных материа-
лов нового поколения, способных превзойти по жаропрочности современные никелевые супер-
сплавы. В качестве потенциальных кандидатов рассмотрены современные тугоплавкие интер-
металлиды, такие как Nb3Al, Mo3Si, Mo3Al, Nb5Si3, Cr2Ta и др. Несмотря на высокую жаростой-
кость и жаропрочность, данные фазы обладают низкой трещиностойкостью даже при высоких
температурах, в свете чего возникает необходимость в создании композитных структур, таких
как интерметаллид + твердый раствор. Проведен сравнительный анализ механических свойств
и жаростойкости композиционных структур интерметаллид + металлическая матрица. Более
подробно рассмотрена система Cr-Cr2Ta, которая обладает высокой жаростойкостью, что дает пред-
посылки для создания жаропрочных сплавов нового поколения для замены существующих ни-
келевых суперсплавов. Отмечено, что порошковая металлургия представляет собой конкуренто-
способную технологию по сравнению с методами литья. В частности, представлены данные о со-
временном состоянии в области металлотермического синтеза тугоплавких интерметаллидов.
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ческой структуры. В России, США, Японии
активно ведутся работы по повышению уров-
ня свойств монокристаллических сплавов
при дополнительном легировании тугоплав-
кими металлами (W, Мо, Та, Rе, Ru, Ir), одна-
ко при этом растут плотность сплавов и их
стоимость. Исходя из особенностей твердо-
растворного и дисперсионного упрочнения -
фазой (на основе интерметаллида Ni3Аl), ни-
келевые жаропрочные сплавы становятся
неэффективными при более высоких темпе-
ратурах, в частности из-за относительно низ-
кой температуры плавления ~1300 C и, сле-
довательно, низкой температуры сольвуса для
интерметаллида Ni3Al. Необходимы новые
жаропрочные сплавы, способные работать при
температурах выше 1200 C и заменить тра-
диционные никелевые суперсплавы. Анализ
научно-технической информации, в основном
зарубежной, показал, что наиболее перспек-
тивными и востребованными являются ма-
териалы на основе таких тугоплавких интер-
металлидов, как Nb3Al, Mo3Si, Mo3Al, Nb5Si3,
Cr2Ta и др. Считается, что одним из глав-
ных критериев, определяющих жаропрочные
свойства материала, является его температу-
ра плавления. В связи с этим перечислен-
ные соединения, имеющие высокие темпера-
туры плавления (более 2000 C, табл. 1), пред-
ставляют интерес в качестве основы матери-
алов, которые, очевидно, будут обладать вы-
сокой жаропрочностью.

Применение указанных интерметаллидов
в чистом виде в качестве конструкционных
материалов проблематично из-за их высокой
хрупкости, которая сохраняется вплоть до
температур 1100—1200 C. Однако тугоплав-
кие интерметаллиды представляют интерес

в качестве основы композиционных сплавов
(композитов) типа интерметаллид (упрочня-
ющая фаза) + твердый раствор (пластифи-
цирующая фаза), в которых пластифициру-
ющая фаза должна повышать надежность
композиции в целом. Возможности создания
таких композитов определяются согласно
диаграммам состояния соответствующих
систем наличием равновесия между твер-
дым раствором на основе переходного ме-
талла и интерметаллидом. Достоинством
систем Nb-Al, Mo-Al, Mo-Si, Mo-Hf, Cr-Ta яв-
ляется то, что прочные и тугоплавкие интер-
металлиды (Nb3Al, Mo3Al, Mo3Si — структур-
ный тип А15 и Cr2Ta, Mo2Hf — фаза Лавеса)
граничат с твердым раствором на основе
ниобия, молибдена и хрома. Соответственно
имеется реальная возможность создания оп-
тимальной микроструктуры сплава, проч-
ность которого обеспечивается в основном
интерметаллидом, а твердый раствор гаран-
тирует повышение пластичности материала.

Некоторые высокотемпературные свой-
ства тугоплавких интрметаллидов и жаро-
прочных композитов в сравнении со свой-
ствами существующих никелевых суперспла-
вов представлены на фиг. 1 и в табл. 2.

Таблица 1

Температура плавления tпл, C, тугоплавких
интерметаллидов на основе ниобия, молибдена, хрома
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Фиг. 1. Высокотемпературные свойства
тугоплавких интерметаллидов, жаропрочных
композитов и существующих никелевых жаро-
прочных сплавов

Таблица 2

Рабочие температуры современных никелевых жаропрочных сплавов и новых перспективных материалов [4—7, 9]
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Анализ данных показывает, что прочнос-
тные свойства как самих тугоплавких интер-
металлидов (Mo3Si, Nb5Si3, Nb3Al, Cr2Ta, Mo3Al,
Mo2Hf), так и композитов с их участием (Nb-
Nb5Si3, Mo-Mo3Si, Cr-Cr2Ta) существенно пре-
восходят свойства никелевых жаропрочных
сплавов при температурах 1200 C и более.
В настоящее время наибольшая публикаци-
онная активность связана с разработкой спла-
вов на основе силицидов молибдена и ниобия.

Далее будут рассмотрены некоторые пер-
спективные системы жаропрочных интерме-
таллидов и сплавов на их основе и приведе-
ны их физические и механические свойства.

Система Mo-Si. Данная система — перс-
пективный кандидат на замену никелевых
жаропрочных сплавов с дисперсионным уп-
рочнением благодаря тому, что в ней возмож-
но получение композитных структур твер-
дый раствор на основе молибдена + упроч-
няющая фаза Mo3Si (фиг. 2), которая имеет
высокую температуру плавления на уровне
2025 C.

Пластичность самого интерметаллида
Mo3Si очень низкая из-за наличия одной си-
стемы скольжения <100>{001} в низкосим-
метричной структуре A15. По этой причине

трещиностойкость Mo3Si находится на уров-
не 2—4 МПам1/2 [11], однако это также оп-
ределяет его высокое сопротивление ползу-
чести из-за ограничения движения дислока-
ций. Примерно аналогичная ситуация на-
блюдается для остальных промежуточных
соединений в данной системе: Mo5Si3 и MoSi2
(структурный тип D8m и C11b соответствен-
но). Интерметаллид Mo3Si имеет достаточно
выраженную анизотропию температурного
коэффициента линейного расширения
(ТКЛР), что приводит к образованию трещин
при нагревании. Исходя из этого в работе
[11] показано, что предел текучести в гете-
рогенной структуре возрастает при наличии
выделений твердого раствора молибдена по
границам фазы Mo3Si с заведомо меньшим
пределом текучести, т.е. нарушается закон
аддитивности за счет аккомодации напряже-
ний пластичной фазой в виде твердого ра-
створа молибдена. То же касается и осталь-
ных промежуточных соединений в системе
Mo-Si. В связи с этим большую популярность
получили именно композиты, состоящие из
твердого раствора на основе молибдена и уп-
рочняющей фазы, в том числе легированные
бором.

Фиг. 2. Фазовая диаграмма Mo-Si [10]
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Известно, что молибден и сплавы на его
основе нуждаются в наличии защитных по-
крытий, предотвращающих окисление молиб-
дена с образованием летучего MoO3. Наибо-
лее высокой жаростойкостью обладает со-
единение MoSi2, однако оно имеет худшее
сопротивление высокотемпературной ползу-
чести среди других интерметаллидов систе-
мы Mo-Si. Согласно литературным данным
наилучшим сопротивлением ползучести от-
личается интерметаллид Mo5Si3, однако, не-
смотря на высокое соотношение кремния к
молибдену, скорость его окисления довольно
высока, а процесс окисления описывается ли-
нейным законом и константа скорости окис-
ления составляет порядка 100 мгсм–2ч–1 при
1200 C [12]. В патенте США 1997 г. был
предложен метод повышения жаростойкос-
ти композитов Mo-Si путем легирования их
бором (0—39,4 ат.%) [13]. Легирование бо-
ром приводит к образованию на поверхнос-
ти композита пленки борсиликатного стек-
ла (SiO2+B2O3), при этом окисление контро-
лируется диффузией кислорода через плен-
ку, вязкость которой зависит от содержания
в ней оксида бора, что определяет скорость
ее эрозии при воздействии потоков газа, в
том числе летучего MoO3 на начальных эта-
пах окисления, и, следовательно, определяет
жаростойкость всего композита [14,15]. При
этом чем выше вязкость пленки, тем боль-
ше сопротивление высокотемпературному
окислению. Бор также приводит к образо-
ванию фазы Mo5SiB2 (фаза T2), сопротивле-
ние ползучести которой лучше, чем у Mo3Si,
Mo5Si3 и MoSi2 [16—21]. К тому же фаза
Mo5SiB2 имеет менее выраженную анизотро-
пию ТКЛР (c/a)  1,4, что меньше, чем у
Mo5Si3 и Mo3Si (~2,2) [22].

Трещиностойкость соединений Mo5Si3,
MoSi2 и Mo5SiB2, как и Mo3Si, находится на
уровне 2—5 МПам1/2 [11, 23, 24], поэтому
композиты на основе интерметаллидной мат-
рицы с низким содержанием фазы твердо-
го раствора (Мо) практически неприменимы
[25]. В случае композитов Mo-Mo3Si-Mo5SiB2,
в которых количество твердого раствора (Мо)
составляет существенную часть, трещинос-
тойкость при комнатной температуре может
колебаться от 7 МПам1/2 для Mo-12Si-8,5B
до 21 МПам1/2 для Mo-20Si-10B (ат.%), что
приближается к показателям для никелевых
жаропрочных сплавов [26—28]. Наибольшие
значения трещиностойкости достигаются в

композитах с сообщающейся молибденовой
матрицей, в которой работа распространения
трещины возрастает.

Композиты системы Мо-Si получают как
порошковой металлургией [28—30], так и
методом дуговой плавки в вакууме с нерас-
ходуемым электродом [26, 27, 31]. Преиму-
щества порошковой металлургии в основном
состоят в том, что удается регулировать раз-
меры зерен, применяя такие технологии, как
механическая активация порошков и даль-
нейшее горячее одностороннее прессование
или горячее изостатическое прессование.
Кроме того, можно достаточно точно форми-
ровать необходимое соотношение фаз в спла-
ве (твердого раствора молибдена (Мо) и ин-
терметаллидной составляющей) с получени-
ем однородной структуры композита.

Прочностные свойства жаропрочных
сплавов Mo-Si превосходят таковые для спла-
вов Ni-Al с дисперсионным упрочнением.
Предел прочности сплава Mo-12Si-8,5B на
изгиб при 1200 C составляет 553 МПа, тре-
щиностойкость — 18,5 МПам1/2 [27]. B спла-
ве Mo-9,4Si-13,8B с содержанием твердого
раствора молибдена на уровне 40—50 об.%
удается достичь предел текучести ~550 МПа
при растяжении, температуре 1400 C и ско-
рости деформации 10–3 с–1. Однако все ин-
терметаллиды и сплавы системы Mo-Si име-
ют высокий показатель скоростной чувстви-
тельности и, например, для сплава Mo-9,4Si-
13,8B предел текучести при скорости дефор-
мации 10–4 с–1 снижается до 138 МПа. При
этом относительное удлинение возрастает от
15 до 88 %, а энергия активации деформа-
ции была определена, в свою очередь, как 740
кДж/моль [29]. Легирование ниобием в ко-
личестве 19,5 ат.% сплава Mo-12Si-8,5B по-
зволяет повысить энергию активации дефор-
мации с 295 до 489 кДж/моль, а напряже-
ния течения на установившейся стадии де-
формации при высокотемпературных испы-
таниях возрастают с ~220 до 420 МПа [31].
Предположительно, такой эффект вызван
твердорастворным упрочнением, а именно
снижением коэффициентов диффузии и уве-
личением напряжений Пайерлса—Набарро.
По данным [30] сплавы Mo-10Si-14B-3Hf и
Mo-9Si-8B–3Hf (ат.%), полученные методом
порошковой металлургии, демонстрируют на-
пряжения течения соответственно 560 и 280
МПа при температуре 1400 C и скорости де-
формации 210–2 и 510–2 с–1. При скорости
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деформации 10–4 с–1 напряжение течения для
сплава Mo-10Si-14B-3Hf составило 276 МПа
и удлинение 106%, а для сплава Mo-9Si-8B-
3Hf эти показатели 60 МПа и 410% при
1560 C и скорости деформации 310–4 с–1, т.е.
наблюдается эффект сверхпластичности.

В трехфазных сплавах Mo-Si-B+ЛЭ (леги-
рующий элемент) с количеством молибдено-
вой матрицы от ~30 об.% энергия активации
ползучести составляет 300—500 кДж/моль и
показатель степени n варьируется от 2 до 5,
что совпадает с энергией активации самодиф-
фузии молибдена (~405 кДж/моль) и гово-
рит о таких механизмах ползучести, как
скольжение и переползание дислокаций.
Следовательно, процессы ползучести во мно-
гом контролируются диффузией атомов мо-
либдена в молибденовой матрице.

Таким образом, для композитов системы
Mo-Si можно констатировать, что, с одной сто-
роны, для достижения высокого сопротивле-
ния ползучести необходимо иметь в струк-
туре изолированные интерметаллидной фа-
зой зерна фазы твердого раствора (Mo), од-
нако, с другой стороны, это приводит к низ-
ким пластичности и надежности при ком-
натной температуре. Следовательно, необхо-
дима структурная оптимизация для получе-
ния наиболее желаемого сочетания надеж-
ности и высокотемпературной длительной
прочности. В связи с этим наиболее перс-
пективными являются трехфазные компози-
ты ((Mo)+Mo3Si+Mo5SiB2), обеспечивающие со-
четание высокотемпературной прочности и при-
емлемой надежности при низких температурах.

Система Mo-Al. Согласно фазовой диаг-
рамме в системе Mo-Al интерес представля-
ет тугоплавкий интерметаллид Mo3Al, область
существования которого граничит с двухфаз-
ной областью твердый раствор (Mo) + Mo3Al
в широком температурном интервале вплоть
до температуры плавления Mo3Al ~2150 C.
При обзоре научно-технической информации
найдено лишь несколько работ, в которых
приведены некоторые механические свойства
алюминида Mo3Al. Информации о прочност-
ных свойствах чистого интерметаллида Mo3Al
не найдено. В работе [32] с привлечением
метода из первых принципов (first-principles
calculations) рассчитано, что модуль сдвига для
Mo3Al равен 123,5 ГПа, а модуль упругости
— 312,3 ГПа. Для сравнения, модуль нормаль-
ной упругости чистого молибдена равен 329
ГПа. В экспериментальной работе [33] мето-

дом наноиндентирования определен уровень
механических свойств наноструктурированно-
го композита Mo3Al + 15 об.%. Al2O3: твер-
дость по Виккерсу 18,4 ГПа; модуль упруго-
сти 227 ГПа; предел текучести 620 МПа.
Данный композит получали методом меха-
нического легирования с последующим ва-
куумным отжигом при 900 C. Косвенно о
высоких упругих константах, твердости и
прочности Mo3Al можно судить по данным
статьи [34], поскольку выделения фазы Mo3Al
вызывали заметное упрочнение сплавов на
основе FeAl и Fe3Al. Недостаточность инфор-
мации по технологиям синтеза и свойствам
интерметаллида Mo3Al связаны, очевидно, со
сложностями получения этого соединения.

Система Nb-Al. Данная система перспек-
тивна для разработки высокотемпературных
жаропрочных сплавов. Растворение алюми-
ния в ниобии вызывает образование тугоп-
лавких и весьма прочных интерметаллидов:
Nb3Al и Nb2Al, которые при температуре
1200 C обладают пределом прочности 250—
300 МПа [35]. Согласно диаграмме состоя-
ния Nb-Al (фиг. 3) [40] интерметаллид Nb3Al
имеет температуру плавления 2060 C и гра-
ничит через двухфазную область с твердым
раствором Nb(Al). Такое удачное положение
интерметаллида на диаграмме состояния от-
крывает возможность создания двухфазных
сплавов, где твердый раствор Nb(Al) играет
роль пластификатора, а соединение Nb3Al —
упрочняющей составляющей [36]. Если
учесть данные [35] по прочности Nb3Al и его
плотности, которая составляет 7,29 г/см3 [37],
то данный интерметаллид обладает удельной
прочностью ~37 МПасм3г–1, что позволяет
считать его весьма конкурентным материа-
лом при разработке новых жаропрочных
сплавов. По порядку величины такая удель-
ная прочность соответствует современным
высокоэнтропийным сплавам типа
AlMo0,5NbTa0,5TiZr, MoNbTaW, HfMoTaTiZr
[38] или AlNbTiVZr0,5, CrNbTiVZr, AlNbTiV
[39], которые обладают большими значения-
ми кратковременной прочности при высоких
температурах, хотя перспективы применения
их в качестве жаропрочных материалов еще
не определены.

Интерметаллид Nb3Al, как и Mo3Si, имеет
кристаллическую решетку типа А15 и отли-
чается высоким сопротивлением ползучес-
ти (скорость установившейся ползучести на
сжатие при 1200 C и нагрузке 100 МПа рав-
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на ~10–6 c–1) [35, 41, 42]. Существенной про-
блемой применения Nb3Al в качестве само-
стоятельного материала является очень низ-
кий ресурс пластичности соединения. В ра-
ботах [43—45] показано, что дислокационное
скольжение в кристаллах Nb3Al осуществ-
ляется только по одной активной системе
скольжения: <001>{100}. Это приводит к
тому, что данный интерметаллид приобрета-
ет пластичность при температурах >1200 C,
но ее уровень составляет всего ~1,5% (при
температуре <800 C пластичность Nb3Al не
превышает 0,3%) [46].

Другая сложность применения чистого
Nb3Al заключается в его низкой жаростой-
кости. Интерметаллид начинает окисляться
на воздухе с 900 C, с температуры 1400 C
происходит значительное увеличение скоро-
сти окисления. По достижении температу-
ры 1500 C процесс окисления Nb3Al стано-
вится катастрофическим, возможно даже его
плавление [47].

В работах [48, 49] показано, что компози-
ты Nb-Nb3Al, содержащие до 35 об.% твер-
дого раствора, демонстрируют пластичность
(на сжатие) при температурах >1200 C на
уровне 20—30%, а при определенной скорос-
ти деформации (<410–4 c–1) — эффект сверх-

пластичности. Однако с увеличением доли
твердого раствора в двухфазных сплавах
прочностные характеристики снижаются.
Например, для композита Nb-Nb3Al при уве-
личении содержания ниобия с 0 до 35 об.%
при 1200 C отмечается снижение значения
0,2 на сжатие с ~1000 до ~400 МПа.

С уменьшением сопротивления деформа-
ции при увеличении доли твердого раствора
в двухфазных сплавах Nb-Nb3Al обусловле-
на задача балансировки их механических
свойств с целью сохранения высокой проч-
ности при приемлемой пластичности (надеж-
ности). По данным [50—52] молибден и
вольфрам, в меньшей степени тантал и ти-
тан при легировании Nb3Al и композитов Nb-
Nb3Al повышают их высокотемпературную
прочность при сохранении пластичности
твердого раствора Nb(Al+ЛЭ) [53]. Особенно
позитивно на твердорастворное упрочнение
ниобия влияет гафний [53]. В то же время
легирование сплавов Nb-Al рением, молибде-
ном, танталом, железом и ванадием повыша-
ет жаростойкость Nb3Al [47].

Традиционный подход к получению
Nb3Al, который сложился в конце XX в., зак-
лючается в дуговой или индукционной плав-
ке ниобия и алюминия. Однако классичес-

Фиг. 3. Фазовая диаграмма Nb-Al [40]
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кая металлургия (плавление + кристаллиза-
ция) Nb3Al и сплавов на его основе имеет
существенные недостатки [51, 54, 55]. Во-пер-
вых, из-за ликвационных процессов при кри-
сталлизации формируются слитки с неодно-
родным химическим и фазовым составами.
В таких неравновесных условиях в литой
структуре может сохраняться большое коли-
чество примесной -фазы Nb2Al (до 40 об.%)
[56]. Соединение Nb2Al дополнительно ох-
рупчивает и без того хрупкий алюминид
Nb3Al. В результате из-за термических на-
пряжений, возникающих при охлаждении
(после кристаллизации), слитки часто покры-
ваются трещинами и разваливаются. Во-вто-
рых, даже в условиях плавки под давлени-
ем аргона наблюдается испарение алюминия,
что усложняет процесс шихтования исход-
ных компонентов и делает плавку несколь-
ко непредсказуемой без дополнительных от-
работок режимов литья. В-третьих, ниобий
и алюминий отличаются высокой реакцион-
ной способностью по отношения к газообра-
зующим примесям (O, N, C для Nb и O для
Al). В результате не каждый тигель приго-
ден для плавки сплавов Nb-Al (вплоть до
фазы Nb3Al). В работе [54] установлено, что
качественные слитки Nb-Al получаются толь-
ко в тиглях из дорогих оксидов Y2O3, HfO2 и
нетехнологичного CaO.

Для преодоления недостатков литья раз-
рабатываются разные порошковые методы
получения Nb3Al: самораспространяющийся
высокотемпературный синтез (СВС) [57—63],
механическое легирование [64—75], реакци-
онное спекание [76—81] и металлотермия [47,
82—89].

В работах [57—60] показано, что метод
СВС Nb3Al из порошков ниобия и алюминия
не позволяет получить искомую фазу, основ-
ная доля продукта приходится на соедине-
ния Nb2Al и NbAl3.

При механическом легировании в режиме
высоко- и низкоэнергетического размола пря-
мой синтез Nb3Al (в процессе размола) невоз-
можен [64, 65, 68—70]. Среди прочего при ме-
ханическом легировании происходят загряз-
нение синтезируемого порошка материалом
мелющих тел [62, 73, 74], его окисление [66,
75], образование карбидов Nb2C и NbC [67, 72,
74], если используют органический агент для
предотвращения слипания частиц порошка.

При реакционном спекании для получе-
ния Nb3Al могут использоваться либо чис-

тые порошки ниобия и алюминия, либо их
ленты. После прессования порошков и спе-
кания их при 1400 C в течение 1 ч форми-
ровался неоднородный продукт состава
Nb3Al + Nb2Al + Nb(Al) [76]. В условиях ре-
акционного спекания гомогенный Nb3Al по-
лучается при использовании наноразмерных
лент ниобия и алюминия, толщина которых
не превышает соответственно 109 и 34 нм
(общая толщина пакета 1 мкм) [77]. Много-
кратная экструзия [78] или прокатка [79]
фольг ниобия и алюминия с последующим
отжигом при 1400—1800 C также позволя-
ет получать соединение Nb3Al.

При реализации алюмотермических ме-
тодов [82—85] хотя и формируются слитки
Nb3Al, но они содержат достаточно большое
количество включений Al2O3, что требует
последующей сепарации Nb3Al от этого ок-
сида. Натриетермический способ [86—88],
несмотря на то, что позволяет синтезировать
гомогенный Nb3Al, связан с использованием
токсичных и летучих хлоридов NbCl5 и
AlCl3. Это существенно усложняет производ-
ственную цепочку получения этого соедине-
ния. По данным [47] все однофазные алю-
миниды ниобия с кислородом (<0,2 мас.%)
можно получать кальциетермическим вос-
становлением Nb2O5 в присутствии Al .

В Японии в 1996 г. представили техно-
логию изготовления лопаток турбин из по-
рошка нелегированного соединения Nb3Al
[90]. В 1999 г. порошковым методом горя-
чего изостатического прессования (ГИП) сфе-
рического порошка сплава, полученного га-

Фиг. 4. Лопатка турбины, полученная ме-
тодом ГИП сферического порошка Nb3Al, леги-
рованного молибденом [91]
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зовой атомизацией расплава получена лопат-
ка турбины из сплава (Nb,Mo)3Al состава Nb-
20Al-25Mo (ат.%) (фиг. 4) [91].

Система Nb-Si. Микроструктура жаро-
прочных сплавов системы Nb-Si представля-
ет собой композит, состоящий из твердого
раствора ниобия и интерметаллида Nb5Si3.
Как и в остальных похожих системах нио-
бий выполняет роль пластифицирующего
агента, а соединение Nb5Si3 — упрочняющей
составляющей, обеспечивающей сопротивле-
ние ползучести. Информации о свойствах
чистого интерметаллида Nb5Si3 крайне мало,
что связано, очевидно, со сложностью его по-
лучения из-за высокой температуры плавле-
ния (~2520 C). В работе [92] приведены дан-
ные по сопротивлению ползучести интерме-
таллида Nb5Si3 и композитов Nb-Nb5Si3, ко-
торые существенно превосходят аналогичные
значения для других материалов, например,
дисилицида молибдена MoSi2 (фиг. 5).

Несколько больше информации по свой-
ствам двухфазных композитов системы Nb-
Si. Трещиностойкость композитов Nb-Nb5Si3
(Nb-16Si (ат.%)) менее 6 МПам1/2, заметное
увеличение трещиностойкости до 13—16
МПам1/2 может быть достигнуто путем ле-
гирования титаном до 40 ат.% и алюмини-
ем до 5 ат.%, а также другими ЛЭ (Cr, Hf, V,
Zr) [92—97]. Направленная кристаллизация
сплава Nb-22Ti-16Si-6Cr-4Hf-3Al-1,5B-0,06Y
(ат.%) позволяет повысить трещиностой-
кость с 14 до 20—23 МПам1/2 по сравнению

с классической дуговой плавкой в вакууме
[98, 99]. Такой же эффект направленная кри-
сталлизация оказывает на прочностные свой-
ства: предел текучести повышается с 350 до
650 МПа при температуре 1500 C для спла-
ва Nb-10Mo-15W-10Ti-18Si (мол.%), при этом
скорость ползучести находится на уровне
1,410–7 с–1 при 200 МПа и 1400 C [100]. В
работе [3] было показано, что композиты Nb-
Si, легированные гафнием, алюминием, хро-
мом, превосходят никелевые монокристалли-
ческие сплавы по кратковременной и дли-
тельной прочности более чем в 2 раза. Струк-
тура таких сплавов по-прежнему представле-
на твердым раствором Nb(Me) + (Nb,Me)5Si3.
Как и для композитов Mo-Si, легирование бо-
ром композитов Nb-Si приводит к повыше-
нию их жаростойкости [101, 102]. Например,
добавки бора и германия в количестве до 3,7
и 7,0 ат.% уменьшают удельный прирост
массы при высокотемпературных испытани-
ях на окисление при 1250 C в течение 100 ч
с 160 до 30 мг/см2, а предел текучести при
этом возрастает с 200 до 300 МПа при 1200 C
[101]. Дополнительное легирование бором
и хромом сплава Nb-22Ti-16Si-3Al позволя-
ет повысить жаростойкость и уменьшить
прирост массы со 157 до 87 мг/см2 при
1250 C в течение 50 ч [103, 104]. В сплавах
Nb-Si, легированных бором, удельный прирост
массы при температуре 1400 C может состав-
лять 45 мг/см2 при испытаниях до 168 ч
(фиг. 6) [105].

Фиг. 5. Скорость ползучести  в условиях растяжения при температуре 1100 C силицидного компози-
та Nb-Ti-Hf-Si-Al-Cr, полученного методом направленной кристаллизации (НК), в сравнении с ползучес-
тью при сжатии однофазного силицида Nb5Si3 и двухфазного композита Nb-Nb5Si3. Приведены также дан-
ные о ползучести при сжатии других коммерческих сплавов
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Система Cr-Ta. Среди прочих жаропроч-
ных композитов система Cr-Ta, в которой
присутствует фаза Лавеса типа Cr2Ta, счита-
ется перспективной по жаропрочным и жа-
ростойким свойствам. Главным достоин-
ством композитов типа Cr-Cr2Ta является
высокая жаростойкость при температурах
1100—1300 C, что позволяет применять дан-
ные материалы в окислительной среде без
защитных покрытий. Структура композитов
типа Cr-Cr2Ta, как и рассмотренных выше,
двухфазная и представлена твердым раство-
ром (Cr(Me)) + интерметаллидная составля-
ющая Cr2Ta(Me).

Соединение Cr2Ta конгруэнтно плавится
при 2020 C и испытывает полиморфное
структурное превращение C15 (cF24)  C14
(hP12) при 1660—1695 C [106]. Соединение
Cr2Ta, как и все фазы Лавеса, имеет низкую
трещиностойкость (~1,4 МПам1/2) при ком-
натной температуре и хрупко разрушается
[107, 108]. Поэтому в литературе встречают-
ся эвтектические сплавы как с обычной плас-
тинчатой структурой эвтектики, так и со
структурой после направленной кристалли-
зации. Трещиностойкость композиций Cr-
Cr2Ta при комнатной температуре достига-
ет 9—10 МПам1/2 [109]. Легирование крем-
нием, молибденом, алюминием повышает тре-
щиностойкость до 18 МПам1/2 при комнат-
ной температуре [109, 110], что приемлемо
для практического использования (15—20
МПам1/2). Для направленно закристаллизо-
ванного эвтектического сплава Cr(Ta)-Cr2Ta
(9,25 ат.% Ta) после термообработки (1200 C,
1 сут + 1100 C, 1 сут + 900 C, 2 сут) получе-
но в испытаниях на растяжение при темпе-
ратуре 1000 C 0,2  487 МПа, в  573 МПа,
  1,6 % [111]. Условный предел текучести
сплава Cr-8Ta-5Mo-0,5Ti по данным [112]
равен 593 МПа, удлинение 7,6% при темпе-
ратуре испытаний 1000 C, а для сплава Cr-
30Fe-6,3Ta-4Mo-0,5Ti-0,3Si-0,1La эти пока-
затели: 350 МПа и 4,4% при 1000 C, а тре-
щиностойкость 20 МПам1/2 при комнатной
температуре.

В патенте США [113] представлен ряд
сплавов Cr-Cr2Ta, дополнительно легирован-
ных (ЛЭ  Mo, Ti, Si, Mg и Ce). Предел теку-
чести данных сплавов варьируется от 200 до
320 МПа при 1200 C, а относительное удли-
нение — от 9,7 до 22%. Наилучшие показа-
тели демонстрирует состав Cr-8Ta-5Mo-0,5Ti-
3Si-0,05Mg (ат.%). Также данные сплавы
демонстрируют хорошую жаростойкость.
При выдержке 120 ч при температуре испы-
таний 1100 C удельный прирост массы со-
ставляет ~4,5 мг/см2 для сплава Cr-8Ta. Дан-
ный показатель снижается до ~2 мг/см2 для
сплава Cr-8Ta-5Mo-0,2La и до ~1 мг/см2 для
Cr-8Ta-5Mo-3Si-0,25Ge-0,2La.

Согласно работам [110, 114] основными
методами производства Cr2Ta и его сплавов
являются дуговая и индукционная плавки в
водоохлаждаемом тигле, для которых харак-
терен ряд существенных недостатков. Одна
из главных проблем заключается в том, что
кристаллизация слитков происходит по ден-

Фиг. 6. Окисление сплавов Nb-Si, легиро-
ванных бором [105], при температурах 900 (а),
1200 (б) и 1400 C (в); m — удельный прирост
массы;  — длительность испытания
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дритному механизму [110, 114], который ве-
дет к химической и фазовой неоднородности
сплава Cr-Cr2Ta, а также из-за высокой упру-
гости пара хрома возможно его активное
испарение.

Обобщение данных. Анализ научно-тех-
нической информации по свойствам высо-
котемпературных интерметаллидов позволил
выявить два основных момента. Первый зак-
лючается в том, что рассмотренные тугоплав-
кие соединения молибдена, ниобия, хрома
имеют необходимый комплекс свойств, позво-
ляющих применять их при соответствующей
разработке составов в качестве жаропрочных
материалов для эксплуатации при темпера-
турах выше 1200 C. Вторым и, возможно,
определяющим моментом является техно-
логический фактор. Только разработка отно-
сительно доступной и надежной технологии
позволит формировать сплав с заданными
структурой и химическим составом, а так-
же стабильно получать требуемый уровень
свойств как в лабораторных, так и промыш-
ленных масштабах. Сравнение технологий
литья с другими методами показывает, что
литье позволяет получать композиты, но при
этом следует учитывать существенные не-
достатки данного метода: высокие темпера-
туры плавления и реакционная активность
элементов к керамическим материалам тиг-
лей; процессы ликвации при кристаллиза-
ции, которые приводят к неравномерности
состава и сложностям с легированием. Тех-
нологии получения «привязаны» к заданно-
му (эвтектическому) составу сплава, что се-
рьезно ограничивает номенклатуру произво-
димых сплавов.

В связи с этим, на наш взгляд, более пер-
спективными являются методы порошковой
металлургии, при реализации которых полу-
чают тугоплавкие сплавы не «сверху» (че-
рез жидкую фазу), а «снизу» (все процессы
синтеза компактных композитов заданных
структуры и состава происходят в твердой
фазе), что позволяет избежать серьезных не-
достатков литья. Кроме того, порошковые
технологии обеспечивают получение сплавов
с разным соотношением твердой фазы и пла-
стифицирующей связки.

Одними из возможных вариантов явля-
ются технологии, разрабатываемые в ООО
«Метсинтез» и включающие следующие ос-
новные стадии: металлотермический (гид-
ридно-кальциевый) синтез порошков туго-

плавких интерметаллидов из оксидного сы-
рья и последующую их консолидацию до
компактного состояния методами прессова-
ния, спекания, горячей деформации, аддитив-
ного синтеза и др.

Получение порошковых сплавов гидрид-
но-кальциевым методом заключается в при-
готовлении шихты, состоящей из смеси гид-
рида кальция, оксидов и порошков металлов,
нагреве шихты и ее выдержке при темпера-
туре, не превышающей 1200 C. При этом в
шихте протекают процессы, результат дей-
ствия которых формально можно предста-
вить в виде следующей схемы:

МехО+Меу+CаH2  (МехМеу)+CаО+Н2,

где (МехМеу) — интерметаллиды, твердые ра-
створы либо их смеси. Количество оксидов
МехО и металлов Меу, участвующих в дан-
ной реакции, может быть любым: х  1  n,
y  1  m. Например, если исходная шихта со-
держит три разных оксида (МехО  TiO2 +
+ Nb2O5 + HfO2) и два разных металла
(Меу  Fe + Co), то левая часть схемы приво-
дится к виду: TiO2 + Nb2O5 + HfO2 + Fe +
+ Co + CaH2. Продукты реакции обрабаты-
вают водой и кислотой для удаления оксида
кальция, а полученный порошок сплава за-
данного состава подвергают сушке и рассе-
ву. В табл. 3 представлены результаты фа-
зового анализа синтезированных в ООО
«Метсинтез» гидридно-кальциевых порош-
ков тугоплавких интерметаллидов. Фазовый
состав интерметаллидов содержит практичес-
ки 100% основной фазы, дисперсность по-
рошков не превышает 50 мкм.

Далее представлены результаты механи-
ческих испытаний некоторых интерметалли-
дов и сплавов на их основе.

Интерметаллид Nb3Al. Компактные
образцы Nb3Al, полученные прессованием и
вакуумным спеканием при 1700 C гидрид-
но-кальциевого порошка, характеризовались
полиэдрическим зеренным строением и
пористостью не более 2% [115]. Средний раз-
мер зерна составлял 27±1 мкм. Согласно дан-
ным рентгеновского анализа материал содер-
жал 95 мас.% Nb3Al, остальное — твердый
раствор Nb(Al).

Высокотемпературные механические ис-
пытания образцов (фиг. 7) показали, что ин-
терметаллид Nb3Al в спеченном состоянии
(без термодеформационной обработки) отли-
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чается повышенным сопротивлением пол-
зучести и относительно высокими прочност-
ными свойствами в интервале температур
1273—1673 K (1000—1400 C). Определено, что
при температуре 1533 K (1260 C) и внешнем
напряжении 350 МПа скорость установив-
шейся ползучести составляет 6,7710–5 с–1

(фиг. 8). При гомологической температуре
0,67Tпл (~1300 C) и скорости деформирова-
ния 10–3 с–1 определены: предел текучести
на сжатие 430 МПа [116, 117], предел проч-
ности на растяжение 160 МПа [118]. Из дан-
ных на фиг. 8, б, в следует, что порошковый
материал Nb3Al по уровню прочностных
свойств не уступает литературным аналогам,
в том числе легированным. Показатель сте-
пени в уравнении ползучести n  2, а энергия
активации ползучести равна 445 кДж/моль.
Это свидетельство того, что наиболее вероят-
ный механизм ползучести — скольжение
винтовых дислокаций.

Более подробные данные о технологии
гидридно-кальциевого синтеза, консолидации

и свойствах интерметаллида Nb3Al приведе-
ны в работе [115].

Система Cr-Ta-W. Гидридно-кальцие-
вым методом получен порошок Cr-Ta-W,
содержащий 20 мас.% Ta, 3,90 мас.% W,
 (O + N + С) < 0,2 мас.%. Фазовый состав
порошка соответствует структуре следую-
щего композита: пластифицирующая фаза
на основе хрома + интерметаллид Cr2Ta
(табл. 4).

Консолидацию порошка проводили мето-
дом прессования и вакуумного спекания при
температуре 1740 C. Фазовый состав ком-
пактного образца после спекания не изме-
нился. Микроструктура сплава Cr-Ta-W де-
монстрируется на фиг. 9. Пористость состав-
ляла ~6%.

Испытания сплава Cr-Ta-W на сжатие
показали его высокие механические свой-
ства: образцы не удалось довести до разру-
шения (прочность выше 2000 МПа), при этом
пластическая деформация составила 19,5%
(фиг. 10).

Таблица 3

Фазовый состав гидридно-кальциевых порошков тугоплавких
интерметаллидов

лаиретаМ ).рг.рп(азаФ %.бо,еинажредоС мн,доиреП

rC 2 aT rC 2 (aT dF m) 59~ a  )3(2696,0

(rC mI m) 5< a  )2(9782,0

(aT mI m) )%1<( ыделС —

(CaT mF m) )%1<( ыделС —

bN 3 lA bN 3 (lA mP n) 001 —

oM 3 iS oM 3 (iS mP n) 59 a  )3(488,4

(oM mI m) 5 a  )5(141,3

bN 5 iS 3 bN 5 iS 3 (P /36 mcm ) 01 a  )3(635,7 с  )6(752,5

bN 5 iS 3 (I /4 mcm ) 09 a  )2(965,6 с  )3(988,11

Фиг. 7. Образцы для определения высокотемпературной прочности: а — на сжатие (цилиндр диамет-
ром 6, длиной 9 мм); б — на растяжение

а) б)
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Таблица 4

Фазовый состав
гидридно-кальциевого порошка Cr-Ta-W

азаФ .рг.рП
,еинажредоС

%.сам
,доиреП

мн

)2Aпит(rC mI m 57 a  7882,0

rC 2 )51Cпит(aT dF m 52 a  0696,0

aT 2 Lпит(C  )3 Pm1 ыделС —

W –1 x rC x )2Aпит( mI m » a  1313,0

25 мкм

Фиг. 8. Высокотемпературные механичес-
кие свойства гидридно-кальциевого интерме-
таллида Nb3Al: а — скорость установившейся
ползучести при сжатии (); б — предел текуче-
сти при сжатии (0,2); в — предел прочности
при растяжении (в)

Фиг. 10. Образец сплава Cr-Ta-W после
испытания на сжатие (а) и в исходном состоя-
нии до испытания (б)

Фиг. 9. Микроструктура (СЭМ) компактно-
го образца Cr-Ta-W после вакуумного спекания
при 1740 C: светлая фаза — Cr2(Ta,W); тем-
ная фаза — твердый раствор Cr(Ta,W)

Таким образом, можно констатировать, что
порошковый сплав Cr-Ta-W обладает высоки-
ми механическими свойствами (на сжатие).
Технология позволяет получать материал с
относительно низкими уровнями содержания
примесей внедрения и пористости.

Выводы. 1. Тугоплавкие интерметалли-
ды на основе молибдена, ниобия, хрома в пер-
вую очередь состава Mo3Si, Nb5Si3, Nb3Al,
Cr2Ta обладают необходимым комплексом
свойств: высокие температура плавления и
прочность, низкая скорость ползучести. Та-
кие свойства позволяют разрабатывать соста-
вы, имеющие структуру двухфазных компо-
зитов типа пластифицирующая связка на
основе твердого раствора + твердая интер-
металлидная составляющая (например, сис-
темы типа Nb(Si)-Nb5Si3, Mo(Si)-Mo3Si, Nb(Аl)-

а) б)
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Nb3Al и др.), которые пригодны для работы
в качестве жаропрочных материалов при
температурах выше 1200 С.

2. Композиты типа Cr-Cr2Ta обладают
необходимой прочностью и особенно высокой
жаростойкостью, что обеспечивает их рабо-
тоспособность при 1100—1300 C в окисли-
тельной среде.

3. Существующие технологии литья по-
зволяют получать композиты эвтектических
составов, но связано это с большими сложно-
стями из-за высоких температур плавления
тугоплавких интерметаллидов и реакцион-
ной активности элементов к керамическим
материалам тиглей; процессы ликвации при
кристаллизации приводят к неравномернос-
ти состава и сложностям с легированием.
Требуется разработка новых технологий ли-
тья и оборудования.

4. Конкурентным преимуществом обла-
дают технологии порошковой металлургии.
Особенно перспективны технологии на осно-
ве металлотермического (гидридно-кальци-
евого) синтеза, позволяющие получать порош-
ки тугоплавких интерметаллдов и затем
методами консолидации (прессование, спека-
ние, горячая деформация, аддитивный син-
тез и др.) изготавливать компактные заго-
товки и полуфабрикаты.
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