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ВВЕДЕНИЕ 

Актуальность темы исследования 

В настоящее время титан и его сплавы успешно применяются в биомедицине, са-

молето- и ракетостроении, химическом машиностроении, энергетике и других отраслях 

промышленного производства, что обусловлено уникальным сочетанием их химических, 

механических и эксплуатационных свойств. Многообразие фаз и структурных состояний, 

формируемых при легировании титановых сплавов и в процессе их термической обра-

ботки, дает возможность в широком диапазоне управлять их свойствами.  

Материалы системы Ti-Nb на сегодняшний день являются одними из наиболее пер-

спективных двухкомпонентных сплавов на основе титана, представляющих большой ин-

терес как с точки зрения фундаментальной науки, так и с позиции их практического при-

менения. Сплавы этой системы являются хорошими модельными материалами, иллю-

стрирующими влияние -изоморфных элементов на структуру и свойства титана. В ти-

тан-ниобиевых сплавах достаточно легко получать различные метастабильные структуры 

даже при относительно медленном охлаждении из -области, что обусловлено низким 

коэффициентом диффузии ниобия в титане. При использовании современных методов in-

situ исследований, в частности дифракции синхротронного рентгеновского излучения, от-

меченные качества сплавов Ti-Nb позволяет изучать особенности кристаллической струк-

туры, механизмы формирования и термическую стабильность α-, α- и -фаз. Кроме 

того, титан-ниобиевые сплавы обладают эффектами памяти формы и сверхупругости, на 

исследование которых также направлены значительные усилия научного сообщества. 

С практической точки зрения повышенный интерес к сплавам этой системы, в 

первую очередь, связан с началом их применения в медицине в конце 1990-х годов. Одна 

из важнейших задач, стоящих перед разработчиками материалов для эндопротезов (в 

частности протезов тазобедренного и коленного суставов), заключается поиске сплавов, 

обладающих высокими прочностными свойствами в сочетании с низким модулем Юнга. 

В последние десятилетия проблема снижения модуля Юнга биомедицинских сплавов ста-

новится особенно актуальной. Высокий модуль Юнга широко применяемых в медицине 

нержавеющих сталей (~ 210 ГПа) и кобальт-хромовых сплавов (~ 240 ГПа) является при-

чиной так называемого «эффекта экранирования напряжений», приводящего к резорбции 

слабонагруженной костной ткани и ослаблению зоны закрепления имплантата. Модуль 

Юнга ряда метастабильных сплавов Ti-Nb может быть менее 80 ГПа, что гораздо ближе к 
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модулю Юнга кортикальной костной ткани (10…40 ГПа). Применение материалов с та-

ким уровнем упругих свойств существенно снижает эффект экранирования напряжений 

и увеличивает срок эксплуатации эндопротеза. Кроме того, титан-ниобиевые сплавы об-

ладают отличной коррозионной стойкостью, благодаря чему существенно снижается по-

ток ионов металлов, выходящих из имплантатов в организм человека. 

Следует также отметить, что многие из наиболее перспективных титановых спла-

вов биомедицинского назначения, разработанных в течение двух последних десятилетий 

(например, сплав TNZT), основаны на системе Ti-Nb. Таким образом понимание особен-

ностей фазовых превращений, имеющих место в этой системе, имеет принципиальное 

значение для разработки более сложных многокомпонентных составов с комплексом по-

вышенных механических и эксплуатационных свойств.  

Несмотря на значительное количество исследований, посвященных сплавам си-

стемы Ti-Nb, большая их часть описывает структуру и свойства заготовок, подвергнутых 

пластической деформации и последующей закалке из -области, что позволяет получить 

в материале метастабильную α-фазу, отличающуюся низким модулем Юнга. Лишь в от-

носительно малом количестве работ анализируются структура и свойства сплавов Ti-Nb, 

полученных методом литья без последующей термической обработки. В то же время тех-

нологии литья широко распространены в производстве различных типов имплантатов. 

Применяя современные точные виды литья, в частности, литье в водоохлаждаемые ко-

кили, можно добиться высоких скоростей охлаждения материалов и уже на этапе форми-

рования заготовок эндопротезов получить метастабильную структуру, обеспечивающую 

требуемый комплекс механических свойств. Особый интерес к процессам формирования 

структуры сплавов Ti-Nb на стадии первичной кристаллизации обусловлен быстрым раз-

витием технологий 3D-печати методами послойного сплавления порошков.  

Многообразие структур, появление которых возможно в условиях нагрева и охла-

ждения сплавов Ti-Nb, существенно усложняет понимание происходящих в них струк-

турно-фазовых преобразований. В процессе анализа этих материалов методами рентге-

новской дифракции специалисты сталкиваются с определенными сложностями. Так, для 

многофазных сплавов Ti-Nb характерно перекрытие пиков различных фаз, для разделения 

которых целесообразно использовать монохроматические источники рентгеновского из-

лучения. Одна из проблем проявляется при исследовании мелкодисперсных фаз, в том 

числе ω-фазы. Низкая интенсивность и большая ширина дифракционных максимумов ω-

фазы осложняет выделение их на уровне фонового шума. Учитывая отмеченные выше 
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факты, а также принимая во внимание уникальную возможность исследования структур-

ных преобразований в режиме in-situ, большой объем экспериментальных исследований 

в представленной работе был выполнен с использованием метода дифракции рентгенов-

ского синхротронного излучения. 

Работа выполнялась в рамках проекта 2019-0931 «Исследование метастабильных 

структур, формируемых на поверхностях и границах раздела материалов при экстремаль-

ном внешнем воздействии». 

Степень разработанности темы исследования 

Титан-ниобиевые сплавы в течение длительного времени находятся в центре вни-

мания как зарубежных, так и российских специалистов. Особое внимание следует обра-

тить на ранние результаты исследований групп Ю. А. Багаряцкого, С. Г. Федотова и D. de 

Fontaine, а также на современные исследования новых сплавов, выполненные под руко-

водством А. А. Попова, А. Г. Илларионова, Ю. П. Шаркеева, М. И. Петржика, О.М. Ива-

сишина, J. Eckert / М. Bönisch, M. Niinomi и др. 

Исследования влияния β-стабилизаторов на образование фаз в титановых сплавах 

при быстром и медленном охлаждении начались в середине прошлого века. Одно из пер-

вых глубоких исследований, связанных с анализом фаз, возникающих в титановых спла-

вах, выполнено Ю. А. Багаряцким в 1958 году. С. Г. Федотов и ряд других авторов сосре-

доточили внимание на влиянии содержания β-стабилизаторов и формируемых фаз на ком-

плекс механических свойств титановых сплавов. В работах J. Eckert и M. Bönisch рассмот-

рено влияние ниобия на термическую стабильность метастабильных фаз и их термиче-

ское расширение материалов. Ряд работ Ю.П. Шаркеева с соавторами связан с глубоким 

изучением сплавов, содержащих ~ 40 % Nb, получаемых методами 3D-печати и интенсив-

ной пластической деформации. Кинетика фазовых превращений в сплавах Ti-Nb, в част-

ности кривые изотермического распада титан-ниобиевых сплавов подробно рассмотрены 

в работах уральской школы металловедов, в том числе в работах А. А. Попова с соавто-

рами. 

Несмотря на большой объем экспериментальных работ, связанных с исследова-

нием влияния ниобия на фазовый состав и механические свойства титановых сплавов, в 

литературе недостаточно освещены процессы структурных преобразований в процессе 

нагрева и охлаждения сплавов системы Ti-Nb. Кроме того, в представленных в литературе 

публикациях слабо отражены особенности формирования структуры этих сплавов в ли-

том состоянии.  
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Цель диссертационной работы заключается в выявлении закономерностей фор-

мирования структуры в метастабильных литых сплавах Ti-Nb с использованием метода 

дифракции синхротронного рентгеновского излучения, а также в установлении влияния 

структурно-фазового состояния на упругие свойства материалов.  

Для достижения отмеченной цели решались следующие задачи: 

1. Проведение металлографических и электронно-микроскопических исследований 

структуры слитков Ti-Nb, синтезированных в защитной среде из чистых элементов путем 

дугового переплава и последующего литья в медную водоохлаждаемую форму. 

2. Анализ влияния ниобия на фазовый состав сплавов Ti-Nb, а также на параметры 

кристаллических решеток обнаруженных фаз с использованием метода дифракции син-

хротронного рентгеновского излучения в режиме ex-situ.  

3. Исследование особенностей формирования фаз, их термической стабильности, 

расширения и сжатия в процессах нагрева и охлаждения отливок из сплавов системы Ti-

Nb с использованием метода дифракции синхротронного рентгеновского излучения в ре-

жиме in-situ. 

4. Определение влияния структуры и фазового состава на комплекс механических 

свойств литых метастабильных титан-ниобиевых сплавов. 

Научная новизна 

1. Методом дифракции синхротронного рентгеновского излучения определены 

температуры начала образования -фазы (Ω𝑆) при охлаждении сплавов Ti-Nb в диапазоне 

концентраций от 25 до 35 % ниобия.  

2. С использованием дифракции синхротронного рентгеновского излучения в ме-

тастабильных сплавах Ti-37,5Nb и Ti-45Nb, полученных методом литья в водоохлаждае-

мые формы, обнаружено формирование двух разновидностей -фазы, обусловленных эф-

фектом спинодального распада высокотемпературной -фазы. Показано, что наличие 

двух типов -фазы не оказывает существенного влияния на механические свойства спла-

вов. 

3. Установлено, что модуль Юнга в метастабильных сплавах Ti-Nb, доминирующей 

фазой в которых является α′′-мартенсит, тем меньше, чем больше соотношение парамет-

ров решетки c/a и чем ближе показатель орторомбичности α′′-фазы к единице. На при-

мере сплава Ti-17,5Nb показано, что при степени орторомбичности 0,965 в полученных 

методом литья заготовках модуль Юнга составляет 48 ГПа. 
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4. С использованием метода дифракции синхротронного рентгеновского излучения 

на образцах из сплавов Ti-xNb (x = 20, 25, 27,5, 30, 32,5, 35) количественно измерена за-

висимость фракционной координаты Zω, характеризующей расположение атомов в ре-

шетке ω-фазы, от температуры нагрева предварительно закаленных заготовок. Установ-

лено, что при увеличении температуры нагрева в титан-ниобиевых сплавах всех составов 

величина Zω уменьшается вплоть до момента полного растворения ω-фазы. 

5. Экспериментальные результаты, полученные методом дифракции синхротрон-

ного излучения, свидетельствующие о малых объемных изменениях в процессе β → ω 

превращения в титан-ниобиевых сплавах, подтверждают гипотезу о том, что отмеченный 

тип преобразования кристаллической решетки не является фазовым превращением ис-

ключительно сдвигового типа. 

Теоретическая и практическая значимость работы 

Полученные экспериментально результаты, характеризующие последовательность 

структурно-фазовых преобразований при нагреве и охлаждении титан-ниобиевых спла-

вов, а также определяющие интервалы формирования и распада метастабильных фаз, 

представляют интерес с научной и прикладной точек зрения. Использование выявленных 

в работе закономерностей, характеризующих влияние структуры сплавов на их модуль 

Юнга, открывает новые возможности для поиска низкомодульных титановых сплавов 

биомедицинского назначения, а также оптимизации режимов их термической обработки. 

Разработанные при выполнении диссертационной работы экспериментальные ме-

тодики, в том числе алгоритмы, реализованные на языке Python, использованные для ана-

лиза фазового состава, параметров решеток, геометрии элементарных ячеек, деформации 

решеток в процессе фазовых превращений и других параметров структуры сплавов, пред-

ставляют практическую ценность и могут быть использованы при выполнении синхро-

тронного анализа других сплавов титана, легированных -изоморфными элементами. 

Обоснованные в работе методические рекомендации по оценке параметров струк-

туры титановых сплавов в процессе их нагрева и охлаждения в виде методических посо-

бий переданы в АО «Институт прикладной физики», в базовый учебный научно-произ-

водственный центр «Технологии высокоресурсных авиационных конструкций» филиала 

ПАО «Компания «Сухой» «Новосибирский авиационный завод имени В.П. Чкалова», а 

также в отдел испытаний материалов и элементов конструкций ФГУП «Сибирский 

научно-исследовательский институт авиации имени С.А. Чаплыгина». Полученные при 
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выполнении диссертации результаты используются в учебном процессе на кафедре мате-

риаловедения в машиностроении Новосибирского государственного технического уни-

верситета. 

Методология и методы исследования 

Двухкомпонентные сплавы системы Ti-Nb, исследуемые в настоящей работе, были 

синтезированы из чистых элементов в дуговой печи производства фирмы BÜHLER в ат-

мосфере аргона. Перед плавлением образцов камеру печи трижды откачивали до вакуума 

не хуже 5·10-5 мбар, после чего продували аргоном высокой чистоты. Непосредственно 

перед плавкой исследуемого образца проводили плавление слитка титана, используемого 

в качестве газопоглотителя. Для обеспечения гомогенности химического состава каждый 

образец переплавляли 16 раз. После каждой второй плавки слиток переворачивали на 180 

градусов. Из полученной заготовки методом вакуумного всасывания формировали 

стержни диаметром 5 мм и длиной 80…100 мм. Микроструктурный анализ образцов про-

водили с использованием светового микроскопа Carl Zeiss AxioObersver Z1m и растрового 

электронного микроскопа Carl Zeiss EVO 50. Элементный состав сплавов определяли с 

использованием энергодисперсионного детектора Oxford Instruments X-Act, установлен-

ного на растровом электронном микроскопе. Микротвердость по Виккерсу измеряли на 

поперечных шлифах с помощью микротвердомера Wolpert Group 402 MVD. Для получе-

ния статистически достоверных результатов на каждом образце было выполнено 30 из-

мерений при нагрузке 50 г и времени индентирования 10 с. На основании измерений рас-

считывали средние значения микротвердости, стандартные отклонения и доверительные 

интервалы. Измерения модуля упругости образцов проводили с использованием эласто-

мера Physical Engineering SONELASTIC ATCP. Фазовый состав материалов определяли 

методом дифракции синхротронного рентгеновского излучения. Эксперименты прово-

дили в режиме «на просвет» на источнике синхротронного излучения Petra III немецкого 

электронного синхротрона (Deutsches Elektronen-Synchrotron - DESY) на линии высоко-

энергетического материаловедения (P07). Как ex-situ так и in-situ эксперименты прово-

дили на стержнях (диаметр ~ 5 мм, длина ~ 5 мм). Полученные двумерные картины ди-

фракции были азимутально интегрированы. Интегрирование и анализ дифрактограмм 

проводили с использованием языка программирования Python и пакета с открытым ис-

ходным кодом PyFAI. При профильном анализе дифрактограмм для определения положе-

ния пиков использовали функцию Pearson VII. 
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Положения, выносимые на защиту 

1. Большая величина соотношения параметров решетки c/a и близкая к единице 

орторомбичность α-фазы, а также отсутствие -фазы в сплаве Ti-17,5Nb являются фак-

торами, обусловливающими его низкий модуль Юнга (48 ГПа), близкий к упругим свой-

ствам кортикальной кости человека (4…30 ГПа), что позволяет считать сплав Ti-17,5Nb 

перспективным материалом для применения в биомедицине. 

2. Спинодальный распад β-фазы, имеющий место в процессе ускоренного охлажде-

ния в медной форме сплавов, содержащих более 35 % Nb, является причиной формирова-

ния двух типов β-фазы, значительно отличающихся параметрами решетки.  

3. Уменьшение параметра b при одновременном увеличении параметров a и c α-

фазы в процессе нагрева литых титан-ниобиевых сплавов, содержащих от 20 до 27,5 % 

ниобия, свидетельствует о возможности проявления в них инвар-эффекта в диапазоне 

температур от 22 до 385 °C.   

4. Зона ускоренного охлаждения слитка, возникающая в процессе литья в медную 

форму, и слабо поддающаяся химическому травлению увеличивается с ростом содержа-

ния ниобия в сплаве, что обусловлено сопутствующим повышением температуры плав-

ления материала и увеличением разницы между линиями ликвидуса и солидуса.  

Степень достоверности и апробация результатов 

Достоверность результатов экспериментальных исследований обеспечивается при-

менением современного аналитического и технологического оборудования, в том числе 

источника синхротронного излучения с малым эмиттансом, а также использованием вза-

имодополняющих методов исследования. Представленные в диссертации численные зна-

чения результатов обработаны статистически. Полученные при выполнении исследова-

ний результаты хорошо согласуются с имеющимися в российской и зарубежной литера-

туре представлениями о структуре и свойствах титановых сплавов и дополняют их. 

Основные результаты и положения работы представлены на следующих конферен-

циях: на ХХ Международной научно-технической Уральской школе-семинаре металло-

ведов – молодых ученых, г. Екатеринбург, 2020 г.; на Международном форуме по страте-

гическим технологиям (IFOST 2019), г. Томск, 2019 г.; на 5-й Международной научно-

практической конференции «Актуальные проблемы в машиностроении», г. Новосибирск, 

2018 г.; на 6-й Международной научно-технической молодежной конференции «Высокие 

технологии в современной науке и технике», г. Томск, 2017 г.; на Всероссийских научных 

конференциях молодых ученых «Наука. Технологии. Инновации», г. Новосибирск, 2016 
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– 2018 гг.; а также на научных семинарах по материаловедению, проводимых в Новоси-

бирском государственном техническом университете (г. Новосибирск, 2017 - 2020 гг). 

По теме диссертации опубликовано 19 печатных научных работ, в том числе 2 ста-

тьи в изданиях, соответствующих перечню российских рецензируемых научных журна-

лов, в которых должны быть опубликованы основные научные результаты диссертаций 

на соискание ученых степеней доктора и кандидата наук (перечень ВАК РФ), 10 статей в 

научных изданиях, индексируемых в наукометрических базах данных Scopus и Web of 

Science, 7 публикаций в сборниках материалов и трудов научных конференций, форумов 

всероссийского и международного уровня. 

Личный вклад автора состоял в формулировании задач, подготовке и проведении 

экспериментов по синтезу сплавов, проведении структурных исследований, компьютер-

ной обработке результатов дифракции синхротронного рентгеновского излучения, прове-

дении механических испытаний материалов, обобщении экспериментальных данных и 

сопоставлении их с известными литературными данными, формулировании выводов по 

результатам исследований. 

Соответствие паспорту заявленной специальности 

Тема и содержание диссертационной работы соответствуют формуле специально-

сти «Материаловедение (в машиностроении)» и пунктам 1, 3 и 4 паспорта специальности 

05.16.09: 

п. 1. «Теоретические и экспериментальные исследования фундаментальных связей 

состава и структуры материалов с комплексом физико-механических и эксплуатацион-

ных свойств с целью обеспечения надежности и долговечности материалов и изделий»; 

п. 3. «Разработка научных основ выбора материалов с заданными свойствами при-

менительно к конкретным условиям изготовления и эксплуатации изделий и конструк-

ций»; 

п. 4. «Разработка физико-химических и физико-механических процессов формиро-

вания новых материалов, обладающих уникальными функциональными, физико-механи-

ческими, эксплуатационными и технологическими свойствами, оптимальной себестоимо-

стью и экологической чистотой». 

Объем и структура работы 

Диссертация состоит из введения, 7 разделов, заключения, списка сокращений и 

условных обозначений и 3 приложений. Полный объём диссертации составляет 217 стра-

ниц, включая 64 рисунка и 19 таблиц. Список литературы содержит 251 наименование.  
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1 ТИТАН И ДРУГИЕ МАТЕРИАЛЫ, ИСПОЛЬЗУЕМЫЕ В МЕДИЦИНЕ 

(Литературный обзор) 

На протяжении последних десятилетий разработка новых и совершенствование 

имеющихся материалов биомедицинского назначения является одним из наиболее пер-

спективных направлений современного материаловедения. В данном разделе обобщены 

литературные данные о требованиях, предъявляемых к материалам, используемым в био-

медицине. Особое внимание уделено сплавам на основе титана. В частности, приведены 

сведения о фазовых превращениях, развивающихся в титан-ниобиевых сплавах. На осно-

вании анализа представленных данных обоснованы цель и задачи диссертационной ра-

боты.  

1.1 Исторический обзор материалов, используемых в медицине  

Совет Университета Клемсона в области биоматериалов был одной из первых ор-

ганизаций, которая дала определение термину «биоматериал». В соответствии с ним, био-

материал - это «системно и фармакологически инертное вещество, предназначенное для 

имплантации внутрь живых систем или объединения с ними» [1]. Несмотря на то, что 

термин «биоматериал» используется лишь начиная с 1960-х годов, сами биоматериалы 

применяются еще с античных времен. Так, уже в римской, китайской и ацтекской циви-

лизациях для замены зубов применялось золото, а также кусочки дерева. Исторической 

наукой доказано, что в античные времена для создания искусственных глаз использова-

лось стекло. Одно из первых применений металлов внутри тела человека заключалось в 

фиксации фрагментов сломанной плечевой кости. Процедура была выполнена двумя 

французскими специалистами в 1775 году [2].  

Важность материалов для применения в медицине, в особенности тех из них, кото-

рые безвредно взаимодействуют с телом человека, стала резко возрастать с началом раз-

вития метода асептической хирургии в конце 19 века. Среди известных в то время мате-

риалов наименьший эффект на тело человека оказывали такие благородные материалы, 

как золото, платина и серебро. Благодаря высокой коррозионной стойкости и биосовме-

стимости (определение биосовместимости будет представлено в разделе 1.2.3) эти мате-

риалы до сих пор находят применение в медицине. Практическое их использование было 

ограничено низкими механическими свойствами. Другие материалы, такие как медь, 
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бронза или стали, обладают более высокими механическими свойствами, но одновре-

менно низкой биосовместимостью и коррозионной стойкостью. Другая проблема, сдер-

живающая развитие медицины в начале 19 века, заключалась в высоком риске инфекци-

онного заражения при использовании нестерильных инструментов и имплантатов [3; 4]. 

На рисунке 1.1 показано, что массовое применение металлических имплантатов начина-

ется с 1930-х годов. В это время активно развивается асептическая хирургия.  Одним из 

первых материалов, который начал применяться в это время для эндопротезирования, 

была сталь V2A фирмы Krupp, обладающая высоким уровнем прочности. В 1936 был раз-

работан сплав виталлиум (Vitallium®, Howmedia INC.) – сплав на основе кобальта, не со-

держащий железа. После 1943 года сплав виталлиум начинают использовать в США. Его 

применяют преимущественно для изготовления гвоздей и шурупов для фиксации кост-

ных пластин. Наиболее современными металлическими материалами, которые приме-

няют для изготовления эндопротезов, являются титан и сплавы на его основе. В настоя-

щее время они рассматриваются в качестве наиболее перспективных материалов в био-

материловедении [5; 6].  

 

Рисунок 1.1 – Историческая последовательность применения в медицине металлов, пластиков и 

керамик [5] 

1.2 Требования, предъявляемые к биомедицинским материалам 

Выбор биомедицинских материалов из числа имеющихся или проектирование но-

вых биоматериалов зависят от конкретной области их применения. Разработка новых био-

материалов в настоящее время представляет собой междисциплинарную задачу, которая 
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требует тесного сотрудничества ученых-материаловедов и специалистов в области меди-

цины.  

Имплантаты должны выдерживать высокий уровень механических нагрузок. Со-

гласно G. Bergmann с соавторами [7] уровень нагрузок на тазобедренный сустав нахо-

дится в диапазоне между 280 и 480 % веса тела человека при скоростях движения 1 км/ч 

и 5 км/ч соответственно. В процессе бега трусцой нагрузка увеличивается до 550 % от 

веса тела. В том случае, если человек спотыкается, то уровень нагрузки возрастает до 870 

% от веса тела. Крутящий момент, воздействующий на сустав, находится в диапазоне зна-

чений между 24 и 40,3 Нм. Отмеченные особенности обусловливают повышенные тре-

бования к механическим свойствам биоматериалов. Другие требования связаны с тем, что 

имплантат должен служить в течение длительного периода времени (в лучшем случае на 

протяжении всей жизни), не вызывая отторжения или других вредных реакций в челове-

ческом теле.  

Ю.П. Шаркеев с соавторами в работах [8] и [9] отмечали, что металлические мате-

риалы, используемые в биомедицине, должны обладать комбинацией высоких физико-

механических свойств, коррозионной стойкостью, биосовместимостью и биоинертно-

стью. По данным томских специалистов основным недостатком металлических имплан-

татов является существенное отличие их механических свойств от свойств костных тка-

ней человека [10]. Одна из основных задач, решаемых в данной работе, заключается в 

поиске составов металлических сплавов, удовлетворяющих требованиям, описанным в 

разделах 1.2.1 – 1.2.3. 

1.2.1 Механические свойства 

Тип материала, который может быть выбран для решения той или иной задачи, в 

значительной степени определяется уровнем его механических свойств. В свою очередь, 

механические свойства зависят от кристаллического строения материала, которое опре-

деляется совокупностью нескольких факторов. Одним из них является химический состав 

сплава, который можно изменять путем легирования. Вторым важнейшим фактором, 

определяющим структуру, является метод внешнего воздействия на материал. Хорошо 

известно, что имплантаты из нержавеющей стали, полученные методом литья, суще-

ственно отличаются по своим свойствам от кованных изделий. Еще одним из факторов 

является термическая обработка сплава.   



18 

 

 

 

Наиболее важными свойствами материалов, используемых для изготовления им-

плантатов, являются твердость, прочность при растяжении и сжатии, модуль Юнга и уста-

лостная прочность. В идеальном случае твердость имплантата должна быть равна твер-

дости кости. Если твердость имплантата будет существенно выше, то возможно повре-

ждение костных тканей. Как было отмечено выше, при нормальной ходьбе результирую-

щая нагрузка на тазобедренный сустав может достигать 480 % от массы тела. Следует 

отметить, что эта нагрузка действует циклически. Таким образом, срок службы имплан-

тата в значительной степени определяется уровнем его усталостной прочности. Это свой-

ство, в свою очередь, зависит от состава сплава, а также его термической либо термопла-

стической обработки. Значительное влияние на усталостную прочность оказывает меха-

ническая или термическая обработка поверхностных слоев изделий.  

На рисунке 1.2 приведено сравнение механических свойств различных биоматери-

алов, которые в настоящее время используются в биомедицине, или рассматриваются в 

качестве перспективных материалов для применения в этой области. Костный цемент на 

основе полиметилметакрилата (ПММА) или диски, выполненные из свервысокомолеку-

лярного полиэтилена (СВМПЭ), используемые для поддержания зазора между металли-

ческими частями имплантатов коленных суставов, обладают самым низким модулем 

упругости. При этом модуль Юнга металлических и керамических материалов, применя-

емых в медицине в 5…10 раз выше по сравнению с костной тканью. В соответствии с 

используемыми методами измерения модуль Юнга разных видов костей человека нахо-

дится в диапазоне от 4 до 40 ГПа [11; 12].  

Следует отметить, что при разработке новых материалов биомедицинского назна-

чения модуль Юнга необходимо снижать без ущерба для прочностных свойств. Счита-

ется, что оптимальное сочетание модуля Юнга и прочностных характеристик можно по-

лучить при использовании титан-ниобиевых сплавов.  

Известно, что большая разница между модулем Юнга кортикальных костей и кера-

мических или металлических биоматериалов может приводить к так называемому эф-

фекту экранирования напряжений. Заключается он в том, что механические напряжения 

между костью и имплантатом распределяются неравномерно. Основная часть нагрузки 

приходится на материал импланта в связи с тем, что его модуль Юнга существенно выше 

по сравнению с костной тканью. 
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Рисунок 1.2 – Классификация материалов по соотношению между пределом прочности на 

растяжение и модулем Юнга. Символом X обозначены V, Nb, Fe или B, а буквами Y и Z– Fe, Zr, 

Al, Si или Al. Прочность керамики (отмечена звездочкой) зафиксирована по схеме сжатия. 

Построено на основании данных работ [2; 5; 13–16] 

 

В результате такого перераспределения происходит резорбция (то есть растворе-

ние) недогруженной костной ткани, приводящая к ослаблению связи между имплантатом 

и костью [6; 12]. Таким образом, материалы с высоким модулем упругости не рекоменду-

ются для долговременного применения в организме человека (более 10 лет). Как показано 

в таблице 1.1 модуль Юнга нержавеющей стали 316L и сплавов системы Co-Cr суще-

ственно выше, чем у кортикальной кости. По сравнению с ними модуль Юнга сплава Ti-

6Al-4V, являющегося наиболее распространенным титановым сплавом для изготовления 

имплантатов, существенно ниже. Тем не менее, модуль Юнга даже этого сплава все еще 

существенно выше, чем модуль Юнга кортикальной кости. Более подробная информация 

об упругих свойствах титановых сплавов и влиянии на них -стабилизирующих легиру-

ющих элементов будет представлена в разделе 1.3.3 диссертационной работы. 
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Таблица 1.1– Свойства различных биоматериалов [17–19] 

 Нержавеющие стали Сплавы на основе Co Титан и его сплавы 

Обозначения 

типичных спла-

вов 

ASTM F-138 

(316 LDVM) 

ASTM F-75 

ASTM F-799 

ASTM F-1537 

(Литые и кованные) 

ASTM F-67  

ASTM F-136  

ASTM F-1295 

(Литые и кованные) 

Основные леги-

рующие эле-

менты, мас. % 

Cr (17…20) 

Ni (12…14) 

Mo (2…4) 

Fe (остальное) 

Cr (19…30) 

Mo (0…10) 

Ni (0…37) 

Co (остальное) 

Al (6) 

V (4) 

Nb (7) 

Ti (остальное) 

Модуль Юнга, 

ГПа 
200 200…230 100…120 

в, МПа 170 …750 275…1585 921 

т, МПа 465…950 600…1795 1024 

Достоинства - Цена 

- Доступность 

- Обрабатываемость 

- Износостойкость 

- Корозионная стой-

кость 

- Усталостная проч-

ность 

- Биосовместимость 

- Коррозионная стой-

кость 

- Низкий модуль Юнга 

- Усталостная проч-

ность  

Недостатки - Долгосрочное пове-

дение 

- Высокий модуль 

Юнга 

- Высокий модуль 

Юнга 

- Биосовместимость 

- Низкая износостой-

кость 

- Низкая прочность на 

сдвиг 

Основное при-

менение 

Шурупы, гвозди, гайки Отливки для стомато-

логии, ножки протезов 

Имплантаты длитель-

ного срока службы 

1.2.2 Коррозионная стойкость 

Коррозионная стойкость является одним из основных свойств, определяющих био-

совместимость металлических материалов [20–23].  Известно, что с точки зрения корро-

зионной активности человеческое тело является весьма агрессивной средой. Поверхность 

имплантата контактирует с различными жидкостями, такими как кровь, слюна или желу-

дочный сок. Эти жидкости состоят из воды, растворенных солей, протеинов, плазмы, ами-

нокислот [24]. Кроме того, при каждом шаге человека происходит износ имплантата и 

частицы износа также попадают в коррозионную среду. 

Все отмеченные выше вещества могут способствовать коррозии металлических ма-

териалов. Например, протеины прикрепляют к себе ионы металлов и распространяют их 

по организму. Кроме того, адсорбированные на металлической поверхности протеины 
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снижают диффузию кислорода к отдельным участкам имплантата и приводят к их корро-

зии. 

Нормальный уровень pH человеческого тела в большинстве случаев составляет 7. 

Однако, после хирургической операции значение pH может изменяться от 5,3 до 5,6. Та-

кие изменения приводят к существенному воздействию на поверхностные оксидные 

пленки, которые защищают имплантат [25; 26], что также может ускорять коррозионные 

процессы. 

При коррозии имплантатов в организме человека поток электронов из металла вы-

зывает поток ионов в окружающих тканях [27]. Известно, что возникающая при этом раз-

ность потенциалов между металлом и тканями живого организма является одной из дви-

жущих сил коррозии. Этот процесс может быть замедлен путем формирования защитных 

оксидных пленок на поверхности имплантатов. Благодаря формированию пассивных пле-

нок металлические биоматериалы приобретают свойство биоинертности и их коррозион-

ная стойкость возрастает [6; 28; 29]. Влияние некоторых элементов, попадающих в орга-

низм человека в результате коррозии, представлено в таблице 1.2. 

 

Таблица 1.2 – Негативное влияние некоторых элементов на организм человека [15; 17; 18] 

Элемент Эффект от коррозии 

Никель Поражает кожу, например, вызывает дер-

матит 

Кобальт Вызывает анемию, связанную со сниже-

нием всасывания железа в кровяную си-

стему 

Хром Вызывает язву и нарушения в централь-

ной нервной системе 

Алюминий Приводит к эпилепсии и болезни Альц-

геймера 

Ванадий Токсичен в элементном состоянии 

 

1.2.3 Биосовместимость 

Биосовместимость является одним из основных свойств, которыми должны обла-

дать все биоматериалы. Исследования, проведенные в период   1940 – 1980 гг., подтвер-

дили интуитивно ожидаемый факт, в соответствии с которым для человеческого орга-

низма более безопасными являются химически наименее активные материалы [5; 15; 30–

32]. На тот период времени биосовместимость определялась как набор свойств, которые 

не должны быть присущи биоматериалу. Например, биосовместимый материал должен 
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был быть нетоксичным, неиммуногенным, и нераздражающим. Этот подход был пере-

смотрен в связи с тремя причинами. Во-первых, очевидно, что биосовместимость зависит 

не только от свойств материала, но также от условий его применения. Например, матери-

алы зубных имплантатов находятся в постоянном контакте со слюной, тогда как матери-

алы, используемые при производстве имплантатов тазобедренного сустава, контакти-

руют с совершенно другой средой и испытывают иные нагрузки. Во-вторых, материал 

должен взаимодействовать с тканями тела человека. Другими словами, он не должен быть 

полностью отделен от организма. Понимание этого обстоятельства привело к развитию 

тканевой инженерии. В-третьих, в идеальном случае материал должен постепенно разла-

гаться и не оставаться в организме человека постоянно. Влияние мелких частиц имплан-

татов на организм человека упоминалось в предыдущем разделе.  

В результате понятие биосовместимости было пересмотрено и в настоящее время 

в соответствии со словарем биоматериалов Уильямса определяется следующим образом: 

Биосовместимость – способность материала выполнять свои функции в заданных 

условиях, вызывая допустимую реакцию организма [33].  

Это определение до сих пор является широко распространенным. И, хотя оно не 

приводит к всестороннему и однозначному пониманию данного термина, на сегодняшний 

день оно является одним из наиболее корректных. Тем не менее стоит отметить, что ни 

одно из существующих определений биосовместимости не подходит для всех возможных 

случаев использования этого термина.   

Основным фактором, определяющим биосовместимость, является реакция орга-

низма на имплантированный материал. Реакция организма, в свою очередь, в значитель-

ной степени определяется скоростью выхода в организм ионов имплантированных метал-

лов. Классификация биоматериалов в зависимости от реакции на них тканей организма 

представлена в таблице 1.3. Наиболее предпочтительными являются биоактивные мате-

риалы. Они отличаются высокой скоростью интеграции в окружающие ткани. Биотоле-

рантные материалы, такие как титановые сплавы и кобальт-хромовые сплавы, также яв-

ляются допустимыми.  
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Таблица 1.3 – Классификация биоматериалов в зависимости от их взаимодействия с тканями 

организма человека 

Группа материала Реакция организма Примеры Эффект 

Биотолерантные 

материалы 

Вокруг имплантата обра-

зуется тонкая капсула из 

тканей (0,1-10 мкм), кото-

рая не срастается с поверх-

ностью импланта 

Фторопласт, 

ПММА, сплавы 

титана, сплавы 

Co-Cr и т.д. 

В редких случаях - 

отторжение им-

планта, приводя-

щее к его разруше-

нию 

Биоактивные 

материалы 

Образование костной 

ткани вокруг импланта, 

обеспечивающей хорошее 

срастание с его поверхно-

стью  

Биостекла, синте-

тические фосфаты 

кальция, включая 

гидроксиапатит 

(ГАП) 

Принятие им-

планта, приводя-

щее к его благопо-

лучному приживле-

нию  

 

Рисунок 1.3 характеризует цитотоксичность чистых металлов, а также связь между 

биосовместимостью и поляризационным сопротивлением материалов, используемых для 

производства имплантов. На рисунке 1.3 a представлен коэффициент фибробластиче-

ского разрастания зародыша ткани сердечной мышцы в зависимости от относительной 

скорости роста клеток L929 фибробластической ткани мышей. Можно отметить, что для 

ряда материалов относительная скорость роста клеток составляет менее единицы, то есть 

их исходная популяция в течение эксперимента уменьшается, что свидетельствует о ток-

сичности среды. Для таких элементов характерен низкий коэффициент фибробластиче-

ского разрастания, что также свидетельствует о плохой приживляемости материала. Из 

рисунка 1.3 a следует, что многие материалы, используемые в хирургических импланта-

тах (например, V, Fe, Co, Fe и Ag), являются чрезвычайно токсичными. В соответствии с 

данными, приведенными на рисунке 1.3 б, материалы могут быть разделены на три 

группы. К токсичным элементам относятся Co, Ni и V. Материалы, находящиеся во вто-

рой группе, вызывают образование оболочки, которая является реакцией организма на их 

токсичность. К этой группе относятся Fe, Al, Mo, а также нержавеющие стали и сплавы 

Co-Cr. Наименьшую реакцию организма вызывают только материалы, находящиеся в 

третьей группе (Ti, Nb, Ta, Zr и Pt). 

Основные требования к биосовместимости материалов можно обобщить следую-

щим образом. Материал, используемый для производства имплантатов, должен обладать 

оптимальной скоростью и качеством присоединения к костной ткани, минимальной ско-

ростью вывода в организм продуктов коррозии, и, в идеальном случае, приводить к ми-

нимально возможной реакции организма на продукты коррозии. Кроме того, материал 

должен обладать высокой износостойкостью (для того, чтобы минимизировать количе-
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ство частиц износа, распространяющихся по организму). Основываясь на этих требова-

ниях можно отметить, что следующие поколения металлических материалов для приме-

нения в биомедицине должны состоять из элементов, входящих в третью группу (рисунок 

1.3 б), таких как Ti, Nb, Ta или Zr. 

 

 

Рисунок 1.3 – Биологическая безопасность некоторых металлов: (а) цитотоксичность чистых 

металлов; (б) связь между поляризационным сопротивлением и биосовместимостью чистых 

металлов, сплавов Co-Cr и нержавеющих сталей [34] 

1.3 Современные биомедицинские материалы 

На сегодняшний день в качестве биоматериалов преимущественно используются 

нержавеющие стали, сплавы на основе системы Co-Cr, а также титановый сплав марки 
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Ti-6Al-4V. Для всех этих материалов характерны как достоинства, так и недостатки. Ни 

один из них не обеспечивает абсолютно приемлемую степенью биосовместимости, гаран-

тирующую возможность их применения в будущем [35–37]. Этот факт является основной 

движущей силой, обусловливающей поиск новых, более эффективных биоматериалов. 

1.3.1 Нержавеющие стали 

В зависимости от микроструктуры нержавеющие стали делятся на три категории: 

ферритные, мартенситные и аустенитные. При этом токсичный никель в качестве легиру-

ющего элемента не применяется лишь в ферритных нержавеющих сталях. С другой сто-

роны, ферритные нержавеющие стали уступают остальным типам нержавеющих сталей 

по показателям прочности, ударной вязкости, обрабатываемости и коррозионной стойко-

сти [38]. 

В настоящее время во многих случаях в биомедицине используется аустенитная 

нержавеющая сталь 316L. Ее химический состав представлен в таблице 1.4. Указанную 

сталь десятилетиями применяют при изготовлении конструкций для заживления перело-

мов и замены суставов, несмотря на ее более высокую по сравнению с другими металли-

ческими биоматериалами склонность к контактной коррозии. Основное преимущество 

нержавеющей стали марки 316L заключается в том, что она в 5-10 раз дешевле, чем ко-

бальт-хромовые сплавы, чистый титан и титановые сплавы [39].  

 

Таблица 1.4 – Состав аустенитной нержавеющей стали 316L (мас. %) 

Элемент Содержание 

C не более 0,03 

Mn не более 2,00 

P не более 0,025 

S не более 0,01 

Si не более 0,75 

Cr 17,00 – 19,00 

Ni 13,00 – 15,00 

Mo 2,25 – 3,00 

N не более 0,1 

Cu не более 0,5 

Fe оставшаяся часть 

Коррозионная стойкость стали 316L и других нержавеющих сталей обусловлена 

формированием на их поверхности тонкого слоя, состоящего из оксидов хрома и молиб-

дена. Нержавеющая сталь марки 316L и близкие к ней по составу сплавы являются одно-

фазными материалами и находятся в аустенитном состоянии (ГЦК-структура). Данная 
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фаза образуется при охлаждении от температуры ковки, как правило составляющей ~ 

1050 °C, до комнатной. Деформационное и твердорастворное упрочнение, а также малый 

размер зерна являются причинами высокой прочности стали 316L. При этом свойства ко-

нечного изделия существенно зависят от режимов деформации материала при низких 

температурах.  

В процессе коррозии имплантатов, изготовленных из стали 316L, в ткани челове-

ческого организма выделяются ионы Fe, Cr и Ni [40]. Высвобождение ионов никеля явля-

ется особо вредным фактором и может способствовать отторжению организмом металли-

ческой конструкции или расшатыванию имплантата.  

1.3.2 Сплавы на основе кобальта 

Сплавы на основе кобальта часто применяются в конструкциях имплантатов, под-

верженных износу. Типичным примером может быть головка эндопротеза тазобедрен-

ного сустава [41; 42]. Как правило, данные сплавы основаны на системах Co-Cr или Co-

Cr-Mo, но при их создании могут быть использованы и другие легирующие элементы. 

Впервые сплавы на основе кобальта как биоматериалы были применены в 1929 году при 

изготовлении зубных имплантатов. В настоящее время их часто применяют в ортопеди-

ческой и сердечно-сосудистой хирургии. Все виды сплавов на основе кобальта можно 

разделить на две категории: литейные и ковочные. В таблице 1.5 приведен краткий их 

обзор и отражено применение в медицине. 

 

Таблица 1.5 – Клиническое применение сплавов на основе Co 

Система сплавов Применение 

Co-Cr-Mo (литейный сплав) Искусственные сердечные клапаны; 

костные пластины и винты; 

искусственные тазобедренные, коленные, 

плечевые, локтевые суставы 

Co-Cr-Mo (ковочный сплав) Эндопротезирование суставов 

Co-Cr-W-Ni (ковочный сплав) Хирургические инструменты, проволока, 

сердечные клапаны; 

эндопротезирование суставов 

Co-Ni-Cr-Mo (ковочный сплав) Головки тазобедренных эндопротезов 

Структура литейных сплавов Co-Cr-Mo представлена ГЦК-матрицей, в которой 

могут выделяться упрочняющие фазы нескольких типов. Вследствие высокого содержа-

ния углерода в литейных сплавах возможно формирование твердых карбидов, которые 

являются причиной высокой их стойкости к абразивному изнашиванию. Ковочные 
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сплавы системы Co-Cr-Mo имеют более высокие свойства по сравнению с литейными, так 

как обладают более мелкозернистой структурой и более дисперсным распределением 

карбидов. По сравнению с литейными сплавами они отличаются вдвое большей усталост-

ной прочностью. Данное свойство определяет их пригодность для изготовления эндопро-

тезов тазобедренного сустава. На территории СНГ сплавы Co-Cr-Mo (66Co-27Cr-7Mo) 

производятся пока лишь в виде небольших цилиндрических заготовок (диаметр и высота 

10 мм) для изготовления зубных коронок и паяных протезов [43]. 

Сплавы системы Co-Cr-W-Ni, известные как виталлиум, характеризуются более 

низким содержанием кобальта по сравнению с литейными сплавами Co-Cr-Mo. Их струк-

тура представлена мелкими зернами однофазного твердого раствора с ГЦК-решеткой. 

Применяются они преимущественно при изготовлении эндопротезов или хирургических 

инструментов.  

В таблице 1.6 представлен химический состав различных кобальт-хромовых спла-

вов. Из сплавов системы Co-Cr вследствие коррозионных процессов также выделяются 

ионы металлов. Эти ионы являются даже более токсичными, чем ионы, выделяемые из 

сплава Ti-6Al-4V [40; 44; 45]. 

 

Таблица 1.6 – Химический состав различных кобальт-хромовых сплавов (мас. %) 

 Содержание 

Элемент Литейный сплав Co-

Cr-Mo 

Ковочный сплав Co-

Cr-W-Ni 

Ковочный сплав Co-

Ni-Cr-Mo 

Cr 27,0 – 0,0 19,0 – 21,0 19,0 – 21,0 

Mo 5,0 – 7,0 - 9,0 – 10,5 

Ni < 1,0 9,0 – 11,0 33,0 – 37,0 

Fe < 0,75 < 3,0 < 1,0 

C < 0,35 < 0,4 < 0,15 

Si < 1,0 < 0,4 < 0,15 

Mn < 1,0 1,0 – 2,0 < 0,15 

P - < 0,04 < 0,015 

S - <0,03 < 0,01 

W - 14,0 – 16,0 - 

Ti - - 1,0 

Co оставшаяся часть оставшаяся часть оставшаяся часть 
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1.3.3 Титан и его сплавы 

В настоящее время титан и сплавы на его основе представляют собой наиболее пер-

спективные металлические материалы для использования в биомедицине. Первые по-

пытки применения титана в качестве материала для изготовления имплантатов были осу-

ществлены в конце 1930-х годов [6]. Важнейшим преимуществом сплавов титана, исполь-

зуемых в качестве биоматериалов, является более низкий модуль Юнга (от 55 до 110 ГПа) 

по сравнению с другими металлическими сплавами. Величина этого параметра намного 

ниже, чем у стали 316L (210 ГПа) и сплавов на основе системы Cr-Co (240 ГПа).  

На рисунке 1.4 показаны различные биомедицинские сплавы, используемые в 

настоящее время, значения их модуля Юнга, а также фазовый состав. Можно увидеть, что 

модуль Юнга титановых сплавов минимум в 1,5 раза выше модуля Юнга кортикальной 

кости, но при этом намного ниже значений, свойственных нержавеющей стали или спла-

вам системы Co-Cr. Кроме того, модуль Юнга технически чистого титана, равный при-

мерно 100 ГПа, может быть снижен путем добавления в сплав β-стабилизаторов. Из-

вестно, что β-титановые сплавы обычно обладают более низким модулем Юнга, чем 

сплавы на основе смеси α- и β-фаз или α-сплавов титана.  

Сплав Ti-6Al-4V был и остается наиболее широко используемым биомедицинским 

материалом на основе титана. Разработан данный материал для применения в авиаци-

онно-космической технике [6]. Тем не менее, такие свойства сплава, как хорошая корро-

зионная стойкость и биосовместимость стали причиной его использования в качестве 

биоматериала. Прочность сплавов на основе титана близка к прочности стали марки 316L, 

однако их плотность по сравнению с нержавеющей сталью почти на 43 % ниже. Таким 

образом удельная прочность (отношение прочности материала к его плотности) титано-

вых сплавов выше удельной прочности любого другого биоматериала.  

Сферы применения титановых сплавов обширны. Они успешно используются в ка-

честве материалов для зубных имплантатов  [31; 46; 47], эндопротезов тазобедренного 

сустава, коленного сустава, плечевого сустава, локтевого сустава и запястья  [18; 48; 49], 

крепежных деталей типа винтов, штифтов, болтов и пластин, а также корпусов кардио-

стимуляторов [50]. Также титановые сплавы используются в производстве различных ви-

дов медицинского оборудования, такого как больничные коляски и протезы конечностей. 
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Рисунок 1.4 – Сравнение значений модуля Юнга биомедицинских титановых сплавов [14] 

 

Исследования показали, что в процессе длительной эксплуатации изделий из 

сплава Ti-6Al-4V в организм человека вводятся ионы алюминия и ванадия. Алюминий мо-

жет служить причиной болезни Альцгеймера, невропатии и остеомаляции [51]. Другой 

недостаток сплава Ti-6Al-4V заключается в том, что частицы ванадия токсичны как в эле-

ментном, так и в оксидном состояниях. Сплав Ti-6Al-4V характеризуется низким преде-

лом прочности на сдвиг, в то время как при изготовлении крепежных деталей костей - 

штифтов, винтов и т.д. требуются высокие значения данного параметра.  

Низкая износостойкость, свойственная титановым сплавам, может являться причи-

ной появления в организме человека продуктов износа. Возможным следствием их обра-

зования являются воспалительные реакции, которые в конечном итоге способствуют про-

явлению болевых ощущений и расшатыванию имплантата [36; 37; 52]. В связи с этим срок 

службы имплантатов, изготовленных из титановых сплавов, ограничивается 10-15 годами 

[6].  
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Ю.П. Шаркеев с соавторами отмечали [8], что одним из основных преимуществ 

сплавов систем Ti-Nb и Zr-Nb является отсутствие каких-либо токсичных легирующих 

элементов, что обеспечивает их высокую биосовместимость. В ряде исследований они 

рассматривают сплав Ti-40Nb как перспективный материал для применения в сфере ме-

дицины. Многие из выполняемых работ ориентированы на изучение фазовых превраще-

ний, микроструктуры и механических свойств сплава Ti-40Nb, полученного селективной 

лазерной плавкой или другими методами аддитивной печати, а также на анализ процессов 

фазообразования в условиях внешнего воздействия, таких как интенсивная пластическая 

деформация [8–10; 53–60]. В большинстве своих работ специалисты Института физики 

прочности и материаловедения СО РАН получали микроструктуру, представленную, в 

основном, β-фазой с небольшим количеством α-фазы. По результатам некоторых иссле-

дованиях отмечали образование дендритной структуры после электродуговой плавки или 

других методов получения сплава. Полученные авторами данные дают основания пола-

гать, что сплав Ti-40Nb является перспективным материалом для применения в биомеди-

цинеФизические основы металлургии титановых сплавов, легированных -изоморфными 

элементами 

1.4 Физические основы металлургии титановых сплавов, легированных -

изоморфными элементами 

В данном разделе представлено подробное описание известных на сегодняшний 

день особенностей металлургии титановых сплавов, легированных β-изоморфными ста-

билизаторами. Описываются как характер фазовых превращений, имеющих место в этих 

системах, так и фазовый состав сплавов в зависимости от содержания в них легирующих 

элементов или их термической обработки. Особое внимание уделено сплавам системы Ti-

Nb. 

1.4.1 Структурно-фазовое состояние β-изоморфных сплавов титана на примере 

системы Ti-Nb 

При стандартном давлении титан претерпевает аллотропное превращение при тем-

пературе ∽ 882 °C, при которой низкотемпературная ГПУ α-фаза переходит в высокотем-

пературную ОЦК β-фазу. Бета-фаза остается стабильной в диапазоне от ∽ 882 °C до 1668 
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°C (температура плавления титана). Легирование титана β-изоморфными элементами 

приводит к снижению температуры α  β превращения [61–63].  

Ниобий является достаточно сильным β-изоморфным стабилизатором титана. Он 

полностью растворим в β-титане, но в α-титане характеризуется ограниченной раствори-

мостью [64; 65].  

Сплавы титана, легированные Nb, а также Mo, Ta, V и W, отличаются отсутствием 

интерметаллидов. Таким образом, для них характерно наличие двухфазной области в ши-

роком диапазоне концентраций. Среди отмеченных выше элементов V, Mo и W приводят 

к появлению стабильного разрыва смешиваемости в β-фазе, что выражается в формиро-

вании монотектоидных точек на фазовых диаграммах. В то же время Nb и Ta считаются 

полностью растворимыми в β-титане [66–68]. Кроме аллотропных преобразований ста-

бильных фаз в чистом титане возможно аллотропное превращение между метастабильной 

гексагональной ω-фазой и ОЦК β-фазой при температуре 485 °C. Это значение темпера-

туры получено путем экстраполяции линии сосуществования ω- и β-фаз при давлениях 

более 8 ГПа до давления 0 ГПа [69–72]. Присутствие ω-фазы в чистом титане выражается 

также в появлении ω – β области на метастабильных фазовых диаграммах ряда титановых 

сплавов [66; 69; 73]. 

1.4.2 Стабильная и метастабильная фазовые диаграммы системы Ti-Nb 

На рисунке 1.5 представлена стабильная диаграмма системы Ti-Nb, на которой 

пунктиром показаны линии метастабильной фазовой диаграммы, содержащей ω-фазу. 

Эти диаграммы построены на основании термодинамических расчетов, выполненных Y. 

Zhang с соавторами [66] с использованием модели регулярных растворов, и, по нашим 

представлениям на сегодняшний день являются наиболее актуальными для системы Ti-

Nb. Из стабильной диаграммы состояния следует, что ниобий, который кристаллизуется 

при 2477 °C в фазу с ОЦК-решеткой, полностью растворим в ОЦК β-титане. В то же время 

на метастабильной диаграмме состояния можно найти разрыв смешиваемости, который 

обусловливает формирование монотектоидного превращения. Максимальная раствори-

мость ниобия в ω-титане (∽ 15,5 мас. % при 430 °C) примерно в три раза больше, чем в α-

титане (∽ 4,5 мас. % при 600…650 °C) [66; 67]. Все три твердые фазы, представленные на 

рисунке 1.5 являются разупорядоченными растворами. Температуры фазовых переходов 

и соответствующие им составы сплавов для системы Ti-Nb представлены в таблице 1.7. 
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Рисунок 1.5 – Расчетные стабильная и метастабильная фазовые диаграммы системы Ti-Nb [66] 
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Аллотропные переходы между стабильными и метастабильными фазами обуслов-

ливают наличие различных атермических фаз, формируемых по сдвиговому механизму 

при закалке β-изоморфных сплавов титана. Такого рода фазы образуются в процессе за-

калки, когда температура опускается ниже линии 𝑇0, при которой свободные энергии ис-

ходной β-фазы и формируемой из нее фазы становятся одинаковыми. 

Одна из первых схематических диаграмм состояния, содержащих атермические ме-

тастабильные фазы, формируемые в процессе закалки, была представлена в работах Н.В. 

Агеева и Л.А. Петровой,  опубликованных в 1958 – 1963 гг. [75]. Тем не менее, следует 

отметить, что в связи с использованием недостаточно чистых исходных материалов экс-

периментальная часть их работы не полностью согласуется с имеющимися на сегодняш-

ний день представлениями.  

На рисунке 1.6 представлена схема фазового состава сплава, получаемого при вы-

сокоскоростном охлаждении, в зависимости от содержания в нем β-изоморфных стаби-

лизаторов. С целью упрощения на схеме не представлен стабильный разрыв смешивае-

мости в β-области, существующий в сплавах Ti-V, Ti-Mo и Ti-W. Тем не менее, поскольку 

разделение фаз в пределах разрыва смешиваемости происходит по диффузионному меха-

низму (либо путем обычного зарождения, либо за счет спинодального распада), то фор-

мируемый в процессе закалки фазовый состав не зависит от наличия или отсутствия этого 

разрыва. Таким образом, представленная диаграмма может быть использована для описа-

ния большинства сплавов титана, легированных β-изоморфными стабилизаторами.  

В верхней части диаграммы представлены фазы, которые могут формироваться или 

сохраняться при высокоскоростном охлаждении при условии отсутствия диффузии. Со-

держание ниобия, соответствующее составам, отмеченным на рисунке 1.6 символами C1 

– C6, представлено в таблице 1.8.  

При низком содержании β-стабилизаторов β-фаза преобразуется в одну из двух гек-

сагональных фаз. Максимальная растворимость ниобия в α-титане находится в диапазоне 

2,0…2,5 ат. %, что соответствует 3,81…4,74 мас. %, при температурах между 600 и 650 

°C [76]. При содержании ниобия выше отмеченных значений, но менее C1 формируется 

метастабильная α-фаза. Выше C1 гексагональная решетка искажается и превращается в 

орторомбическую. Другими словами, формируется α-фаза, которая будет характерна для 

всех составов сплавов вплоть до C4. Выше этой концентрации линия 𝑀𝑆
β→α′′

 опускается 

ниже комнатной температуры. 
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При высокоскоростном охлаждении сплавов, имеющих состав между C3 и C6 (кон-

центрации, при которых температура 𝑀𝐹
β→α′′

 и температура β → α превращений соответ-

ственно равны комнатной температуре) β-фаза сохраняется. 

 

Рисунок 1.6 – Схематическое изображение диаграммы состояния титановых сплавов, 

легированных β-изоморфными элементами (такими как Nb, V, Ta, Mo и W). Фазы, которые 

могут возникать в сплавах при высокоскоростном охлаждении, отмечены в верхней части 

диаграммы [69; 77–80]  

 

Таблица 1.8 – Особые точки на диаграмме состояния системы Ti-Nb. Обозначения точек в первом 

столбце совпадают с обозначениями, представленными на рисунке 1.6 

Обозначение 

точки 

Характерная особен-

ность 

Содержание Nb 
Ссылка 

мас. % ат. % 

C1 𝑀𝑆
β→α′

= 𝑀𝑆
β→α′′

 13,1…13,9 7,2…7,7 [81; 82] 

C2 𝑀𝐹
β→α′′

= 𝑇0
β→ω

 ∽ 25,5 ∽ 15 [66] 

C3 𝑀𝐹
β→α′′

= 𝑅𝑇 28,5…35,4 17…22 [83; 84] 

C4 𝑀𝑆
β→𝛼′′

= 𝑅𝑇 39,9 25,5 [85] 

C5 𝑇0
β→ω

 =  100 °C 52 35,8 [66] 

C6 𝑇перехода
α/β

= 100 °C ∽ 100 ∽ 100 [66] 
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Для сплавов с содержанием ниобия больше, чем C6 термодинамически стабильной 

становится β-фаза. Кроме отмеченных превращений при высокоскоростном охлаждении 

возможно также формирование атермической ω-фазы, которая, в соответствии с работами 

Багаряцкого обозначается ωатерм [86]. Образование ее существенно влияет на процесс 

формирования α-фазы из β-фазы в процессе охлаждения сплава [82; 87; 88].  Предпола-

гая, что ωатерм образуется из β-фазы, она может существовать в интервале концентраций 

между C2 и C5, в котором 𝑇0
β→ω

> 𝑀𝐹
β→α′′

 и 𝑇0
β→ω

> комнатной температуры [82].  

1.4.3 Кристаллическая структура фаз в титановых сплавах 

В этом разделе представлен обзор четырех типов кристаллических структур, 

наиболее часто встречающихся в β-изоморфных титановых сплавах и упоминавшихся в 

предыдущем разделе. В таблице 1.9 представлены кристаллографические данные об этих 

фазах. 

 

Таблица 1.9 – Кристаллографические данные о четырех фазах, наиболее часто встречающихся в 

β-изоморфных Ti-сплавах [62; 81; 89–93] 

Фазы Сингония Пространственная 

группа симметрии 

(ПГС) 

№ 

ПГС 

Позиции атомов 

α/α Гексагональная 

(ГПУ-структура) 
𝑃63/𝑚𝑚𝑐 194 (1/3, 2/3, 1/4), 

(2/3, 1/3, 3/4) 

α Орторомбическая 𝐶𝑚𝑐𝑚  63 (0, y*, 1/4),  

(0, 1-y*, 3/4), 

(1/2, 1/2+y*, 1/4), (1/2, 

1/2-y*,3/4)  

β Кубическая (ОЦК-

структура) 
Im3̅m 229 (0, 0, 0),  

(1/2, 1/2, 1/2) 

ω Гексагональная или 

тригональная 

P6/mmm или 

P3̅m1 

191 

или 

164 

(0, 0, 0), 

(1/3, 2/3, 1/3+Zω
**), (2/3, 

1/3, 2/3-Zω
**) 

* Индекс y, используемый для описания позиций атомов в решетке α-фазы, зависит 

от содержания ниобия (характеризует положение атомов в плоскости (002)𝛼′′   [81; 89; 

90]). 

** Индекс 𝑍𝜔, используемый для описания позиций атомов в -фазе, определяет 

будет ли она относиться к тригональной (0 < 𝑍𝜔 < 1 6⁄ ) или гексагональной системе 

(𝑍𝜔 = 1 6⁄ ) [93].   
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Равновесные фазы 

В двухкомпонентных сплавах системы Ti-Nb при нормальном атмосферном давле-

нии существуют только две термодинамически стабильные фазы: ГПУ α-фаза в богатых 

титаном сплавах и ОЦК β-фаза в богатых ниобием сплавах. Обе эти фазы могут быть опи-

саны с использованием псевдоорторомбической элементарной ячейки, представленной 

на рисунке 1.7. Далее в тексте при описании кристаллографических элементов, относя-

щихся к псевдоорторомбической элементарной ячейке, будет использоваться индекс ort. 

Параметры решеток обеих равновесных фаз при увеличении содержания ниобия 

изменяются слабо [83; 84; 94–97]. В процессе спокойного охлаждения α-фаза формиру-

ется из β-фазы по диффузионному механизму в соответствии с определенным ориентаци-

онным соотношением (ОС). Соотношения между α- и β-фазами впервые были описаны 

Бюргесом [98], который исследовал β → α превращение в сплавах циркония: 

 

 
{110}β||{0001}α, 

〈1̅11〉β||〈112̅0〉α . 
(1.1) 

 

Из этих соотношений следует, что между ГПУ α-фазой и ОЦК β-фазой наблюда-

ется соответствие следующего типа. Плотноупакованные плоскости и направления ОЦК-

решетки в процессе превращения становятся базальными плоскостями и наиболее плот-

ноупакованными направлениями ГПУ-решетки. Поскольку каждая из 6 плоскостей 

{110}𝛽 содержит два направления типа 〈1̅11〉𝛽 ОС Бюргерса (выражение (1.1)) обеспечи-

вает формирование 12 эквивалентных вариантов α-фазы [99].  

 

Мартенситные фазы 

В процессе быстрого охлаждения в зависимости от содержания ниобия β-фаза мо-

жет превращаться в один из двух типов мартенсита. В сплавах, содержащих менее ∽ 13 

мас. % Nb (см. таблицу 1.8) β-фаза при закалке превращается в гексагональную фазу. Кри-

сталлографически она чрезвычайно близка к равновесной ГПУ α-фазе [84; 92; 95; 100] и 

обычно обозначается α. Структура α-фазы представлена на рисунке 1.7 б. Ориентацион-

ное соотношение Бюргерса (выражение (1.1))  справедливо также для описания соотно-

шений между α- и β-фазами [62].  

В сплавах, содержащих от ∽ 13 до ∽ 39 мас. % Nb, при закалке формируется α 

мартенситная фаза [82; 89; 90; 101]. Она образуется и в других системах, содержащих β-
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изоморфные элементы типа Ti-X (X = V, Ta, W и Mo) [95; 102–104], а также в сплавах, 

стабилизированных не β-изоморфными элементами (например, X = Tc, Ru, Re, Os и Ir) [84; 

105].   

 

 

Рисунок 1.7 – (a) кристаллическая структура α-мартенсита. Одна из плоскостей (0002)𝛼′ 

окрашена розовым цветом. Пунктирные линии обозначают эквивалентную орторомбическую 

элементарную ячейку. (б) элементарная ячейка орторомбического α-мартенсита. Положение 

атомов на плоскости (002)𝛼′′ (окрашена розовым) вдоль направления [010]𝛼′′ определяется 

величиной y. Начало координат α-ячейки сдвинуто в [0; y; 1/4 ] по отношению к обозначениям, 

принятым в международных кристаллографических таблицах [106], для более простого 

графического представления. (в) две элементарных ячейки ОЦК β-фазы. Одна из плоскостей 

семейства {110}β окрашена розовым цветом. Пунктирные линии показывают ребра 

эквивалентной орторомбической ячейки [81; 107] 

 

Элементарная ячейка α-фазы, представленная на рисунке 1.7 б, относится к орто-

ромбической пространственной группе симметрии Сmcm. Через центр элементарной 

ячейки проходит ось с. Фракционная координата y определяет положения атомов в плос-

кости (002)𝛼′′ вдоль направления [010]𝛼′′. α-фаза является промежуточной между α-

фазой в низколегированных сплавах и β-фазой в высоколегированных сплавах. Элемен-

тарную ячейку α-фазы, относящуюся к ПГС Сmcm с заполненной позицией Вайкоффа 

4c, можно использовать чтобы получить либо ячейку  ГПУ α-фазы, либо ячейку ОЦК β-
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фазы, изменяя фракционную координату y [108]. Из трех отмеченных фаз α-фаза отли-

чается наиболее низкой симметрией [108]. На рисунке 1.7 пунктирными линиями показан 

выбор орторомбической элементарной ячейки для гексагональной α- или кубической β-

фаз.  

Параметры решетки α-фазы 𝑎𝛼′′ и 𝑏𝛼′′ в значительной степени зависят от содер-

жания ниобия. При увеличении содержания ниобия 𝑎𝛼′′ возрастает, 𝑏𝛼′′ уменьшается, а 

𝑐𝛼′′ изменяется незначительно [81; 96; 109–115]. Кроме того, на основании эксперимен-

тальных исследований и численного моделирования было установлено, что положение 

атомов в плоскости (002)𝛼′′ зависит от содержания ниобия [90; 116; 117]. 

Между орторомбической α-фазой и кубической β-фазой наблюдается следующее 

примерное ОС, предложенное в работах B.A. Hatt и V.G. Rivlin [118] и T. Inamura с соав-

торами [91]: 
 

 [001]𝛼′′||〈11̅0〉𝛽, [010]𝛼′′||〈110〉𝛽 и [100]𝛼′′||〈100〉𝛽, (1.2) 

 (001)𝛼′′||{11̅0}𝛽, [110]𝛼′′||〈111〉𝛽 и [100]𝛼′′||〈100〉𝛽. (1.3) 

 

Для полного соответствия решеток необходимо дополнить отмеченные соотноше-

ния небольшим разворотом направлений [100]𝛼′′ и [010]𝛼′′ на 2…3 градуса от 〈110〉𝛽 и 

〈011〉𝛽 соответственно [109; 118; 119]. Близкое соответствие структур α- и α-фаз позво-

ляет предположить, что α формируется из β-фазы таким же образом, как и фаза α. Фак-

тически, если не принимать во внимание небольшую разориентировку на 2…3 градуса, 

то можно обнаружить, что соотношение Бюргерса (выражение (1.1)) приводит к ОС 

между α- и β-фазой в том случае, если рассматривать все фазы в вышеупомянутом псев-

доорторомбическом пространстве. В процессе превращения базисные векторы ортором-

бической элементарной ячейки ([100]𝑀
𝑜𝑟𝑡 , [010]𝑀

𝑜𝑟𝑡  и [001]𝑀
𝑜𝑟𝑡) могут быть получены из со-

ответствующих векторов кубической ячейки ([100]𝐴,  [011]𝐴 и [01̅1]𝐴). Здесь индекс A 

обозначает аустенитную фазу (применительно к титановым сплавам – -фазу), а M – мар-

тенситные α- или α-фазы. 

 

Омега-фаза 

Среди метастабильных фаз ω-фаза оказывает наибольшее влияние на механические 

свойства титановых сплавов и может приводить к существенному охрупчиванию матери-
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алов. Уже в первых работах, связанных с исследованием титановых сплавов, было пока-

зано, что появление ω-фазы сопровождается ростом их микротвердости и прочности, а 

также повышением упругих свойств [6; 120; 121]. 

Омега-фаза является стабильной при высоких давлениях в металлах IV группы, та-

ких как Ti, Zr и Hf [122; 123], металлах V группы – V, Nb и Ta [124–127] и металлов VI 

группы – Cr, Mo и W [86; 128]. В метастабильном состоянии в этих металлах и их сплавах 

-фаза может возникать и при нормальном атмосферном давлении [71; 129]. В данном 

разделе описано формирование ω-фазы в титановых сплавах в общем и в сплавах Ti-Nb, 

в частности. 

В титановых сплавах ω-фаза может быть сформирована при следующих условиях: 

- При приложении достаточного давления к сплаву с α-  [130] или β-структу-

рой [131]. Этого можно добиться квазистатическим или ударным нагруже-

нием заготовок.  

- В процессе закалки некоторых сплавов из β-области [101; 115; 132; 133]. 

- Путем старения метастабильной β-фазы  [134–137]. 

В данной диссертационной работе эксперименты с повышенным давлением не про-

водились.  В большинстве выполненных экспериментов образование ω-фазы было обу-

словлено термической обработкой. По этой причине далее будут рассматриваться лишь 

два последних механизма формирования ω-фазы.  

Формирование ω-фазы в процессе закалки подразумевает бездиффузионный (сдви-

говой) механизм превращения. Ю.А. Багаряцкий называл его «мартенситным превраще-

нием особого типа» [92]. Такое определение часто использовалось в ранних советских 

работах [138–141]. Вместе с тем B.S. Hickman пришел к выводу, что механизм формиро-

вания ω-фазы не обладает многими особенностями, присущими типичным фазовым пре-

вращениям сдвигового типа [142], в частности: 

- Зарождение ω-фазы является гомогенным, а не гетерогенным. 

- Претерпевшие превращение области ограничены по размеру и не взаимодей-

ствуют друг с другом. 

- На поверхности образца не формируется специфического рельефа, что обу-

словлено малым изменением объема в процессе превращения. 

В соответствии с общепринятыми обозначениями ω-фаза, образующаяся в про-

цессе закалки, называется ωатерм.  
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Омега фазу, образующуюся при старении, принято называть ωизо. Принято счи-

тать, что фаза ωизо формируется путем классического зарождения и роста, что подтвер-

ждается следующими причинами: 

- В процессе формирования фазы происходит перераспределение химических 

элементов [143; 144]. 

- Кинетика процесса старения зависит от температуры процесса, предвари-

тельной выдержки и скорости закалки [145]. Этот факт подразумевает, что 

концентрация вакансий, образующихся при закалке, влияет на зарождение и 

рост фазы, определяя коэффициент диффузии. 

Кристаллические структуры атермической и изотермической разновидностей ω-

фаз в целом являются одинаковыми, однако их химический состав может отличаться. 

Схематическое изображение расположения атомов в гексагональной решетке ω-фазы и ее 

ориентация по отношению к β-фазе представлены на рисунке 1.8. 

 

 

Рисунок 1.8 – (a) элементарная ячейка ОЦК β-фазы (сплошные линии), в которой две соседние 

плоскости (222)β окрашены розовым цветом; пунктирные линии показывают ориентацию ω-

фазы по отношению к β-фазе; (б) кристаллическая структура гексагональной ω-фазы; атомы в 

плоскостях (222)β, выделенных на рисунке (a), формируют плоскость (0002)ω  
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Первые предположения о кристаллической структуре -фазы были сделаны в ра-

боте P.D. Frost с соавторами [146], предположившими, что ω-фаза обладает кубической 

решеткой с параметром 8,00 Å. Результаты работ Ю.А. Багаряцкого с соавторами и J.M. 

Silcock с соавторами были опубликованы позднее. J.M. Silcock с соавторами исследовали 

ω-фазу в состаренном сплаве Ti-16V (мас. %) и обнаружили, что она обладает гексаго-

нальной структурой (ПГС P6/mmm) с параметрами 𝑎ω = 4,60 Å и 𝑐ω= 2,82 Å и позициями 

атомов (0, 0, 0), (-2/3, 1/3, 1/2), (2/3, 1/3, 1/2) [147]. Ю.А. Багаряцкий с соавторами иссле-

довали ω-фазу в медленно охлажденном сплаве Ti-5Cr (мас. %) [86] и в целом согласились 

с выводами J.M. Silcock  [147]. При этом Ю.А. Багаряцкий предположил, что позиции 

атомов должны быть следующими: (0, 0, 0), (-2/3, 1/3, µ), (2/3, 1/3, µ), где µ = 0,48. Таким 

образом, ω-фаза должна обладать ПГС 𝑃3̅𝑚1 и относиться к тригональной системе. В 

работе [148], выполненной A.E. Austin и J.R. Doig, был изучен состаренный сплав Ti-8Cr 

(мас. %). Предполагалось, что ω-фаза обладает ОЦК-структурой с параметрами решетки, 

втрое превышающими параметр решетки ОЦК-фазы (𝑎ω = 3𝑎β), а ее элементарная 

ячейка состоит из 54 атомов и принадлежит ПГС 𝐼4̅3𝑚. В дальнейшем в работе [149] Ю.А. 

Багаряцкий показал, что выбор между кубической или гексагональной элементарными 

ячейками в работе A.E. Austin и J.R. Doig зависит от наличия очень слабого рефлекса (10, 

3 ,1). 

Механизмы, отвечающие за формирование ω-фазы в двух описанных ранее ситуа-

циях, в целом различны. Тем не менее, они характеризуются одинаковым этапом «схло-

пывания» (или коллапса) плоскостей, за счет которого ОЦК β-структура превращается в 

ω-фазу. По этой причине этот механизм будет в подробностях рассмотрен далее. 

Структуры, относящиеся как к гексагональной, так и тригональной системам, мо-

гут быть получены из ОЦК β-фазы путем смещения атомов, приводящего к попарному 

коллапсу соседних параллельных плоскостей семейств {222}𝛽.  

Следуя данной системе обозначений, 𝑍ω = 0 соответствует исходной структуре 

ОЦК β-фазы. В том случае, если «схлопывание» плоскостей {222}β является полным, 𝑍ω 

составляет 1 6⁄ . При этом формируется ось симметрии шестого порядка, а ω-фаза харак-

теризуется гексагональной симметрией. При неполном «схлопывании» плоскостей фор-

мируется ось симметрии третьего (а не шестого) порядка и образующаяся фаза относится 

к тригональной системе. При этом значения 𝑍ω находятся в диапазоне от 0 до 1 6⁄  [150; 

151]. 
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В общем случае «схлопывание» плоскостей {222}β может быть описано как «пере-

тасовка» атомов продольного или поперечного типа, как это показано на рисунке 1.9, на 

котором отражено расположение атомов в ОЦК-структуре при направлении взгляда 

вдоль 〈111〉β. При движении продольной волны с длиной (𝑎β√3) 2⁄  параллельно направ-

лению 〈111〉β позиции каждой третьей плоскости {222}β не меняются, тогда как позиции 

двух других плоскостей сближаются.   

Такая же перестройка атомов может быть получена путем поперечных модуляций 

с длиной волны 𝑎𝛽√3 2⁄ , идущей в направлении 〈211〉β, как это показано на верхней части 

рисунка 1.9 a. В процессе поперечной модуляции каждая третья плоскость 〈211〉β, нор-

мальная к направлению распространения волны, остается на своем месте, тогда как две 

другие смещаются в направлении 〈111〉β, ориентированном параллельно плоскостям 

〈211〉β. 

Как отмечалось ранее, в случае полного «схлопывания» происходит формирование 

структуры, относящейся к гексагональной системе, представленной на рисунке 1.9 б. Ве-

личина смещения при этом равна ± 1 12⁄  〈111〉β, что эквивалентно ± 𝑎β (4√3)⁄ . 

Насколько далеко зайдет «коллапс» зависит от химического состава сплавов. Как 

уже отмечалось, тригональная 𝜔атерм появляется в результате неполного коллапса плос-

костей [151–153]. S. Hanada и O. Izumi пришли к выводу [152], что в сплавах Ti-Nb, со-

держащих менее 51 мас. % Nb  происходит полное «схлопывание» плоскостей и форми-

руется ω-фаза с гексагональной структурой (рисунки 1.8 б и  1.9 б). В процессе старения 

тригональная ω-фаза постепенно превращается гексагональную ωизо. Процесс происхо-

дит путем перераспределения атомов легирующего элемента, сопровождающегося «схло-

пыванием» плоскостей в низколегированных участках. Таким образом диффузия позво-

ляет начать процесс перетасовки атомов. По этой причине формирование ωизо называют 

смешанным диффузионно-сдвиговым процессом [154; 155]. 

Между β- и ω-фазами (независимо от механизма формирования) наблюдается сле-

дующее ориентационное соотношение: 

 

 {111}β||{0001}ω, (1.4) 

 〈11̅0〉β||〈112̅0〉ω. (1.5) 
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Рисунок 1.9 – (a) схема, показывающая формирование структуры ω-фазы (как тригональной, 

так и гексагональной) из β-фазы путем продольных модуляций, которые смещают соседние 

плоскости {222}β  по направлению друг к другу (показано слева) или путем поперечных 

модуляций, которые сдвигают атомы на соседних плоскостях {222}β вдоль направления 〈111〉β 

(показано сверху). (б) Структура гексагональной ω-фазы, при наблюдении вдоль направления 

〈112̅0〉ω [151; 156] 

 

Можно предположить, что базисные плоскости ω-фазы получаются из плоскостей 

{111} β-фазы, что следует из двух описанных ранее механизмов формирования ω-фазы, а 

диагонали трех граней β-фазы становятся базисными векторами ячейки ω-фазы [142; 150]. 

Принимая во внимание тот факт, что существует четыре эквивалентные плоскости семей-

ства {111}β, возможно формирование четырех кристаллографически эквивалентных ва-

риантов ω-фазы, каждый из которых по-разному ориентирован относительно исходной 

матричной решетки β-фазы.  

С учетом ориентационных соотношений, представленных на рисунке 1.9, пара-

метры решетки ωатерм можно выразить через параметры решетки β-фазы: 

 𝑎ω ≅ 𝑎β√2, (1.6) 

 𝑐ω ≅ 𝑎β
√3

2
. (1.7) 



45 

 

 

 

Тем не менее следует отметить, что в силу различных внешних и внутренних сил, 

сопровождающих процесс формирования ω-фазы, представленные зависимости носят 

лишь приближенный характер. Реальные параметры решетки ω-фазы могут отличаться 

от этих идеальных значений, в связи с чем в процессе  →  превращения будут прояв-

ляться деформации решетки. 

1.5 Диффузионные преобразования и выделение дисперсных фаз в сплавах 

системы Ti-Nb 

Для -изоморфных сплавов титана типично формирование метастабильных струк-

тур и наличие конкурирующих реакций выделения различных фаз в процессе термиче-

ской обработки. В зависимости от содержания β-изоморфного элемента структура, полу-

ченная в процессе высокоскоростного охлаждения, может претерпевать различные де-

композиционные реакции, а равновесные α- и β-фазы могут формироваться по различным 

маршрутам [61; 62; 157]. 

Среди сплавов титана, стабилизированных β-изоморфными элементами, система 

Ti-Nb выделяется благодаря низкой кинетике фазовых превращений, в результате чего 

при низких температурах сложно достичь равновесного состояния. D.L. Moffat и U.R. 

Kattner на основании различных экспериментальных данных рассчитали коэффициенты 

диффузии ниобия в титан-ниобиевых сплавах с β-структурой. Их результаты представ-

лены на рисунке 1.10 совместно с метастабильной диаграммой состояния Ti-Nb . При по-

стоянной температуре коэффициент диффузии ниобия в сплаве экспоненциально умень-

шается.  

Состояния, близкого к равновесному, в рамках лабораторного эксперимента до-

стичь трудно. Этот факт был хорошо проиллюстрировали D.L. Moffat и U.R. Kattner [69]. 

Они отмечали, что «если состояние равновесия в сплаве с 20 ат. % Nb при температуре 

500 °C можно было достичь в течение 3-х секунд, то сплав, содержащий 70 ат. % Nb, будет 

достигать состояние равновесия в течение 10 лет». В связи с этим обстоятельством надеж-

ные экспериментальные данные о температуре  → α перехода при температурах ниже 

600 °C в литературе отсутствуют. Таким образом, стабильная и метастабильная фазовые 

диаграммы, показанные на рисунке 1.5, ниже этой температуры и при содержании ниобия 
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более 55 мас. %, включая метастабильный разрыв в смешиваемости, основаны на термо-

динамических экстраполяциях измерений, полученных при высоких температурах и низ-

ких содержаниях ниобия [66]. 

 

Рисунок 1.10 – Коэффициенты диффузии ниобия в сплавах Ti-Nb с β-структурой, 

представленные на метастабильной диаграмме состояния Ti-Nb [66; 69] 

 

Последовательность реакций выделения фаз при разложении метастабильных 

структур зависит от соотношения кривых свободой энергии фаз, участвующих в реакции. 

Режим распада – непрерывный или прерывистый – зависит от локальной кривизны линий 

свободной энергии G для данного состава c или от параметра порядка [62; 157–159]. Если 

 
𝜕2𝐺

𝜕𝑐2
< 0, (1.8) 

система может снизить свободную энергию за счет флуктуаций состава без необходимо-

сти преодоления барьера для зарождения. В этом процессе, который называется спино-

дальным распадом, исходная фаза непрерывно превращается в продукты распада. Для ин-

тервала концентраций, в котором  
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𝜕2𝐺

𝜕𝑐2
> 0, (1.9) 

 

распад сдерживается барьером, необходимым для зарождения. Этот барьер нужно пре-

одолеть, инициируя внешние факторы, такие как давление или термическая активация. 

Это сопровождается дискретным (прерывистым) изменением состава и дискретным ха-

рактером процесса распада. 

В β-изоморфных системах в зависимости от содержания β-стабилизатора наблюда-

ются различные реакции распада и выделения фаз, протекающие как по прерывистому, 

так и по непрерывному режимам. На рисунке 1.11 представлена схема возможных путей 

распада различных метастабильных фаз в титановых сплавах, построенная на основании 

работ R. Davis с соавторами [77; 160], M.K. Koul и J.F. Breedis [161] и M. Bönisch с соав-

торами [162]. Учитывая, что в процессе закалки образуется фаза с наименьшей свободной 

энергией, в соответствии с рисунком 1.11 а можно полагать, что в сплавах с концентра-

цией ниобия менее C1 возникает α-фаза. В сплавах с составами, находящимися меду точ-

ками C1 и C2, ожидается образование α-фазы, а при концентрации более C2 формируется 

-фаза. R. Davis с соавторами пришли к выводу, что орторомбическая α-фаза в сплавах 

Ti-X (где X обозначает V, Mo и Nb) распадается по спинодальному механизму. Таким об-

разом, они заключили, что в определенном интервале концентраций функция свободной 

энергии 𝐺𝛼′′
обладает отрицательной кривизной. В процессе старения сплава с составом 

C3 (структура α), для которого выполняются условия (1.8), происходит распад с образо-

ванием равновесных α- и β-фаз, как это показано на рисунке 1.11. Превращение обеднен-

ной ниобием фазы α в α или богатой ниобием фазы α в β может происходить как дис-

кретно, так и непрерывно в зависимости от параметров наклона свободных энергий 

(𝜕𝐺𝑖) (𝜕𝑐)⁄  в точке их пересечения (где i обозначает различные фазы). Если кривые сво-

бодной энергии исходной фазы и продукта превращения имеют одинаковые наклоны, то 

превращение будет происходить непрерывно. R. Davis с соавторами предположили, что 

эта ситуация реализуется при пересечении линий 𝐺𝛼′′
 и 𝐺𝛽 при содержании ниобия C1 

(показано на рисунке 1.11 a) [160]. В сплавах с составом, соответствующим условию (1.9) 

(таких как C4 на рисунке 1.11 а), при высокоскоростном охлаждении будет формироваться 

α-мартенсит, который при старении может распадаться на равновесные  α- и β-фазы с 

составами 𝐶α и 𝐶β по механизму зарождения и роста зародышей. 
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Рисунок 1.11 – Схематическое изображение возможных путей диффузионного распада 

метастабильных фаз на стабильные α- и β-фазы в титановых сплавах, легированных β-

изоморфными элементами. (а) распад мартенситных α- и α-фаз [77; 160]; (б) распад 

метастабильной β-фазы путем каскадного выделения ω- и α-фаз [161; 162]. Касательные линии 

показывают положение равновесия в двухфазной области 

 

При содержании β-стабилизатора выше некоторого порогового уровня β-фаза мо-

жет быть сохранена в метастабильном состоянии при путем высокоскоростного охлажде-

ния (см. рисунок 1.6). Кроме того, метастабильная β-фаза формируется при обратном пре-

вращении метастабильной фазы выше температуры 𝐴𝑆. Равновесное состояние обеспечи-

вается выделением из метастабильной β двух фаз, а именно ωизо- и α-фаз. В схематиче-

ском виде эта ситуация представлена на рисунке 1.11 б. Функция свободной энергии β-

фазы (обозначенная 𝐺𝛽) в титановых сплавах, стабилизированных β-изоморфными эле-

ментами, обладает двумя минимумами, что приводит к формированию метастабильного 

разрыва смешиваемости [159]. В сплавах Ti-Nb разрыв смешиваемости является метаста-

бильным при всех температурах, таким образом состояние метастабильного равновесия 

может быть достигнуто только за счет формирования ω-фазы вместо α-фазы в качестве 

обедненной ниобием фазы. Ниже максимальной температуры стабильного существова-

ния ω-фазы (485 °C, см. рисунок 1.5) выделение α-фазы из метастабильной β-фазы может 
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протекать через формирование промежуточной фазы ωизо, как это показано для β-фазы с 

начальным составом  C0 (рисунок 1.11 б).  

Выделение ω- и α-фаз из метастабильной β-фазы в сплавах Ti-Nb ранее было изу-

чено во многих работах [69; 82; 85; 119; 136; 137; 163; 164]. Важность этого процесса 

обусловлена тем, что он сопровождается ростом прочностных свойств и твердости мате-

риалов [83]. Выделения α-фазы преимущественно возникают на границах β-зерен и де-

фектах кристаллического строения. В ряде работ было показано, что однородно распре-

деленные в  β-зернах частицы ωизо могут выступать в роли мест предпочтительного за-

рождения α-фазы, Это приводит к равномерному распределению частиц α-фазы по объ-

ему материала благодаря каскаду реакций β → β + ωизо → β + α  [165–168]. 

В некоторых титановых сплавах, содержащих от 3 до 6 легирующих элементов, 

полностью или частично сохраняющих β-фазу в процессе закалки, было обнаружено тер-

мически активируемое образование фазы, структурно близкой к орторомбической α-

фазе [169–171]. Тем не менее, экспериментальные данные свидетельствуют о том, что эта 

фаза является промежуточной при выделении α-фазы из метастабильной β-фазы. Образо-

вание указанной фазы, напоминающей α-фазу, вероятно, происходит за счет диффузи-

онного перераспределения атомов ниобия и, таким образом, не обусловлено исключи-

тельно сдвиговым механизмом. 

1.6 Выводы 

1. Металлические сплавы, используемые в настоящее время для применения в 

биомедицине, обладают рядом недостатков и в ближайшем будущем должны быть заме-

нены новыми материалами, в большей степени удовлетворяющими постоянно возраста-

ющим требованиям. Основными требованиями к биомедицинским металлическим мате-

риалам являются близость их модуля Юнга к упругим свойствам кортикальной костной 

ткани, высокая коррозионная стойкость и высокая биосовместимость.  

2. Одна из наиболее перспективных групп материалов, удовлетворяющих пе-

речисленным требованиям, представляет собой титановые сплавы. Физические, механи-

ческие и антикоррозионные свойства титановых сплавов можно изменять и путем леги-

рования оптимизировать с учетом конкретных условий эксплуатации изделий. Выбор ле-
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гирующих элементов обусловливается двумя факторами – влиянием элементов на меха-

нические или функциональные свойства, а также биосовместимостью элементов. Лишь 

несколько химических элементов удовлетворяют высоким требованиям по биосовмести-

мости. В эту группу входят такие металлы как Ti, Zr, Nb, Sn, Ta, Au, Ru.   

3. На практике при разработке новых биомедицинских сплавов часто прихо-

дится улучшать механические и функциональные свойства за счет снижения биосовме-

стимости. Тем не менее, в последние годы интенсивно развиваются исследования по раз-

работке биосовместимых титановых сплавов без каких-либо вредных элементов. С уче-

том результатов проведенных исследований система сплавов Ti-Nb находится в центре 

внимания специалистов. 

4. Большинство титановых сплавов, используемых в настоящее время в биоме-

дицине и обладающих перспективными свойствами, получают литьем в сочетании с по-

следующей гомогенизацией в β-области и быстрой закалкой. Таким образом, сплавы 

представляют различные сочетания стабильной или метастабильной β-фаз, мартенситных 

α- или α-фаз, а также метастабильной ω-фазы. Прочностные свойства титановых спла-

вов можно существенно повысить за счет управляемого выделения дисперсных фаз.  

5. В последнее десятилетие сплавы Ti-Nb с содержанием ниобия ∽ 40 мас. % 

являются своеобразными эталонами, используемыми для сравнения с другими биомеди-

цинскими титановыми сплавами, что обусловлено их низким модулем Юнга. Однако вы-

сокое содержание ниобия в таких сплавах приводит к существенному увеличению их сто-

имости и росту плотности.  
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2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В данном разделе описаны методы получения и последующих исследований спла-

вов системы Ti-Nb. Приведена детальная характеристика процесса изготовления экспери-

ментальных образцов. Описаны особенности применяемых методов исследования струк-

туры, термической стабильности фаз и механических свойств сплавов системы Ti-Nb.   

На рисунке 2.1 представлена общая схема получения и последующего эксперимен-

тального исследования титан-ниобиевых сплавов, анализируемых в диссертационной ра-

боте. В общей сложности было получено и исследовано 13 сплавов системы Ti-Nb раз-

личного состава (10; 13; 15; 17,5; 20; 22,5; 25; 27,5; 30; 32,5; 35; 37,5 и 45 мас. % Nb). Для 

получения сплавов использовали технически чистые титан и ниобий. Сплавы исследова-

лись в двух состояниях: 

1. После аргонодугового переплава и последующего литья всасыванием в водоохла-

ждаемую медную форму.  

2. В термически обработанном состоянии, заключающемся в нагреве заготовок до 

900 °С со скоростью 30 °С/мин, выдержке в течение 10 минут и последующем охла-

ждении до комнатной температуры со скоростью 50 °С/мин (термическая обра-

ботка совмещалась с дифракционными исследованиями). 

Выбор материалов и методов исследования был выполнен, исходя из цели и задач 

диссертационной работы. Особое внимание уделялось изучению структуры материалов 

на различных масштабных уровнях, анализу механических свойств и термической ста-

бильности титан-ниобиевых сплавов с различной долей мартенситной фазы. Основной 

объем исследований посвящен сплавам после аргонодуговой плавки, совмещенной с ли-

тьем всасыванием. 

Локальный элементный состав сплавов, полученных методом литья, оценивали на 

растровом электронном микроскопе (РЭМ), оснащенном приставкой для микрорентгено-

спектрального анализа (МРСА). Структуру сплавов как в литом состоянии, так и после 

термической обработки исследовали методами дифракции синхротронного излучения 

(СИ), световой (СМ) и растровой электронной микроскопии (РЭМ). 
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Детальный анализ результатов дифракционных исследований для получения ин-

формации о кристаллографических и структурных особенностях мартенситных фаз был 

выполнен с использованием языка программирования Python. Дополнительная информа-

ция об особенностях микроструктуры получена методом просвечивающей электронной 

микроскопии (ПЭМ). Упругие свойства сплавов в литом состоянии изучали путем опре-

Рисунок 2.1 – Общая схема получения и последующего экспериментального исследования 

материалов, представленных в диссертационной работе 
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деления модуля Юнга. Для оценки прочностных свойств использовали данные дюромет-

рических исследований. Термическую стабильность фаз, их образование и распад в про-

цессе термической обработки исследовали в режиме in-situ методом дифракции синхро-

тронного излучения.  

2.1 Изготовление экспериментальных образцов 

Экспериментальные образцы были изготовлены из технически чистых титана и ни-

обия методом дуговой плавки в защитной атмосфере и последующим литьем вакуумным 

всасыванием (рисунок 2.2). В качестве исходных материалов использовали титан марки 

ВТ1-0 (99,33 % Ti, 0,25 % Fe, 0,2 % O, 0,1% Si, 0,07 % C, 0,04 % N, 0,01 % H) и ниобий 

Нб1 (99,85 % Nb, 0,1 % Ta, 0,01 % C, 0,01 % N, 0,01 % O, 0,005 % Fe, 0,005 % Si, 0,001 % 

H).  

На первом этапе были получены слитки исследуемых сплавов в форме дисков. Для 

их изготовления титан и ниобий взвешивались в необходимых пропорциях и очищались 

от поверхностных загрязнений ультразвуковым методом в ванне с ацетоном. Полученные 

таким образом материалы помещали на поверхность медного водоохлаждаемого стола в 

печи аргонодугового переплава BÜHLER. Плавку проводили с использованием неплавя-

щегося вольфрамового электрода. Схема установки с медным водоохлаждаемым столом 

и оснасткой для литья вакуумным всасыванием представлена на рисунке 2.2.  

 

Рисунок 2.2 – Схема установки с медным водоохлаждаемым столом и оснасткой для литья 

методом вакуумного всасывания  
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Перед началом плавки экспериментальных образцов камеру печи трижды откачи-

вали до остаточного давления 5·10-5 мбар с промежуточным заполнением аргоном. В про-

цессе плавки давление аргона в камере составляло 0,8…1 мбар. Непосредственно перед 

нагревом экспериментальных образцов с целью поглощения находящихся в камере оста-

точных газов плавили слиток титана, используемый в качестве геттера.  

Титан и ниобий характеризуются значительной разницей в плотности (Ti – 4,5 

г/см³, Nb – 8,57 г/см³) и температуре плавления (Ti – 1668 °C, Nb – 2477 °C). Указанная 

особенность объясняет проблемы получения гомогенного сплава за одну плавку. Для ее 

решения каждый слиток переплавляли 16 раз. После каждой второй плавки слиток пере-

ворачивали на 180°. На рисунке 2.3 представлены снимки получаемых слитков.  

 

На втором этапе из подготовленных заранее слитков методом литья вакуумным 

всасыванием получали заготовки в форме прутков. Подготовка установки к плавке осу-

ществлялась аналогично описанному ранее методу, включая многократную откачку, про-

межуточное наполнение камеры аргоном и плавление титанового геттера. Все исследуе-

мые в работе сплавы отливались в медную водоохлаждаемую форму с диаметром отвер-

стия ~ 5 мм. На рисунке 2.4 представлены снимки отливки грибообразной формы. Перед 

дальнейшими исследованиями от слитка отрезалась верхняя часть («шляпка»). Для иссле-

дований использовали оставшуюся часть в форме цилиндрического стержня.  

  

a) 

 

б) 

 

Рисунок 2.3 – Слиток титан-ниобиевого сплава, подготовленный из чистых элементов: (а) вид 

спереди, (б) вид сверху 



55 

 

 

 

а) 

 

б) 

 

Рисунок 2.4 – Получение прутков из сплавов Ti-Nb: (a) отливка внутри литейной формы, (б) 

отливка, извлеченная из формы 

 

В таблице 2.1 представлены обозначения сплавов системы Ti-Nb, исследуемых в 

работе, и приведен их элементный состав, зафиксированный методом микрорентгено-

спектрального анализа. 

 

Таблица 2.1 – Обозначение и фактический элементный состав сплавов системы Ti-Nb, 

исследованных в диссертационной работе 

Маркировка Nb мас. % Ti мас. % 

Ti-10Nb 10,1 

остальное 

Ti-13Nb 13,2 

Ti-15Nb 14,9 

Ti-17,5Nb 18,0 

Ti-20Nb 20,4 

Ti-22,5Nb 23,1 

Ti-25Nb 24,2 

Ti-27,5Nb 27,4 

Ti-30Nb 29,3 

Ti-32,5Nb 32,5 

Ti-35Nb 34,7 

Ti-37,5Nb 36,7 

Ti-45Nb 45,3 

 

Число в маркировке сплава означает номинальное содержание ниобия в получен-

ной отливке (здесь и далее используются мас. %, если не указанно иное). В тексте работы 

для обозначения материалов использована маркировка, представленная в таблице 2.1. На 

части рисунков и диаграмм, представленных в работе, концентрация ниобия указана в 

атомных процентах (для сравнения его влияния с влиянием других химических элемен-

тов). 
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2.2 Ex-situ и in-situ исследования титан-ниобиевых сплавов с использованием 

синхротронного излучения 

Для определения фазового состава литых образцов использовали метод дифракции 

выскоэнергетического синхротронного излучения. Эксперименты проведены в просвечи-

вающем режиме на линии P07 «Материаловедение высоких энергий» накопителя PETRA 

III в немецком центре синхротронного излучения DESY (г. Гамбург, Германия). Пара-

метры съемки представлены в таблице 2.2. 

 

Таблица 2.2 – Параметры съемки дифракционных картин в режимах ex-situ и in-situ 

Энергия 

(кэВ) 

Длина волны 

(Å) 

Размер пучка 

в поперечном 

сечении 

(мм²) 

Детектор Разрешение 

детектора 

(пиксель²) 

Расстояние от 

детектора до 

образца 

(мм)  

Ti-aNb (где a = 25; 27,5; 30; 32,5; 35 % Nb) ex-situ и in-situ 

100 0,124 1  1 

16-inch 

XRD1621 

PerkinElmer 
2048  2048 1836,936 

Ti-bNb (где b = 10; 13; 15 % Nb) ex-situ 

87 0,142 1  1 

16-inch 

XRD1621 

PerkinElmer 
2048  2048 1533,085 

Ti-cNb (где c = 17,5; 20; 22,5; 37,5; 45 % Nb) ex-situ 

87 0,142 1  1 

16-inch 

XRD1621 

PerkinElmer 
2048  2048 1795,0 

Ti-dNb (где d = 20 % Nb) in-situ 

103,32 0,119 1  1 

16-inch 

XRD1621 

PerkinElmer 
2048  2048 1992,385 

 

Оба типа экспериментов (ex-situ и in-situ) были проведены на цилиндрических об-

разцах диаметром 5 мм и высотой 5 мм. Образцы отрезали от литых прутков, шлифовали 

абразивными шкурками (SiC) и промывали в ацетоне для удаления поверхностных загряз-

нений. Инструментальный вклад в дифракционные картины определяли с использова-

нием стандартного образца – порошка LaB6 с известными параметрами решетки и микро-

структуры. С целью минимизации эффектов, связанных с текстурой материалов, полу-

ченные 2D дифракционные картины азимутально интегрировали в диапазоне 0°…360° 
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Интегрирование осуществляли с помощью языка программирования Python с использо-

ванием пакета PyFAI [172; 173]. Для улучшения видимости слабых рефлексов, получен-

ные в работе дифрактограммы приведены в полулогарифмических координатах. 

2.2.1 Исследования титан-ниобиевых сплавов в режиме in-situ 

Основная задача, решаемая с использованием синхротронного излучения в режиме 

in-situ, была связана с детальным анализом процесса распада орторомбической мартен-

ситной фазы α при повышенных температурах. Кроме того, с использованием этого под-

хода были получены данные о структурно-фазовых изменениях, регистрация которых 

стандартным методом рентгеноструктурного анализа затруднительна. 

Эксперимент заключался в нагреве, выдержке и последующем охлаждении сплавов 

в среде аргона. В ходе эксперимента дифракционные картины снимали 6 раз в минуту. 

Нагрев до температуры 900 °С осуществляли со скоростью 30 °C/мин. По достижении 900 

°С образцы выдерживали при постоянной температуре в течение 10 минут, после чего 

охлаждали до комнатной температуры со скоростью 50 °С/мин. Схема in-situ экспери-

мента представлена на рисунке 2.5. 

 

Рисунок 2.5 – Схема проведения дифракционных исследований в режиме in-situ с 

использованием синхротронного излучения 
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2.2.2 Расчет параметров кристаллической решетки 

Возникновение и положение брэгговских отражений в результате дифракции на 

кристаллическом материале зависит от геометрии кристаллической решетки, в частности 

от размеров, углов и типа центрирования элементарной ячейки.  

Для проведения точных расчетов параметров кристаллической решетки было вы-

брано несколько рефлексов, соответствующих каждой фазе. Выбор рефлексов прово-

дился таким образом, чтобы квадраты отдельных индексов были примерно равны (h2 ≈ k2 

≈ l2). Для расчетов параметров кристаллической решетки использовали минимум 3 ре-

флекса.  

Рефлексы были извлечены из дифрактограммы, а фон моделировали серией линей-

ных сегментов, которые были включены в уточнение. После вычитания фона профиль-

ный анализ проводили с использованием функции Pearson-VII. Параметры решетки были 

рассчитаны методом наименьших квадратов. 

2.3 Световая и электронная микроскопия 

2.3.1 Световая и растровая электронная микроскопия 

Анализ микроструктуры сплавов проводили методами световой и растровой элек-

тронной микроскопии.  

Полученные литьем образцы отрезали в поперечном сечении и запрессовывали в 

фенольную смолу. На следующем этапе образцы механически обрабатывали шлифоваль-

ными шкурками (SiC) с постепенным уменьшением размера абразивных частиц (до дис-

персности grade 1000). Предварительное полирование осуществляли суспензией на базе 

абразива Al2O3. Операцию финишного полирования выполняли с использованием колло-

идного раствора SiO2 (с размером частиц 0,05 мкм).  

Микроструктуру образцов выявляли методом химического травления в растворе 

Кролла, состоящем из 5 об. % HF, 10 об. % HNO3 и 85 об. % H2O для образцов с содержа-

нием ниобия менее 22,5 % и 7,5 об. % HF, 12,5 об. % HNO3 и 80 об. %. H2O для образцов 

с большим содержанием ниобия. 

Металлографические исследования проводили на оптическом микроскопе Carl 

Zeiss AxioObersver Z1m (с увеличением до х 1000) и растровом электронном микроскопе 
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Carl Zeiss EVO 50. Элементный состав исследуемых материалов определяли методом 

энергодисперсионного микрорентгеноспектрального анализа с использованием при-

ставки Oxford Instruments X-Act. 

2.3.2 Просвечивающая электронная микроскопия 

Исследования материалов с применением методов просвечивающей электронной 

микроскопии проводили на микроскопе FEI Tecnai G20 TWIN. На первом этапе из заго-

товки на электроискровом станке Sodick AD 325 L вырезали цилиндры диаметром 3 мм. 

Полученный таким образом цилиндр с использованием станка для малодеформационной 

резки Struers Minitom делили на диски толщиной 200…300 мкм. С целью предотвращения 

структурных изменений резку образов осуществляли при постоянной подаче охлаждаю-

щей жидкости. С использованием шлифовальных шкурок полученные заготовки сошли-

фовывали до толщины ~ 100 мкм. Дальнейшую подготовку выполняли по стандартной 

методике с применением установки для вышлифовывания лунок Gattan Dimple Grinder 

656 и установки для ионного утонения Gattan PIPS 659. 

2.4 Механические свойства исследуемых материалов 

2.4.1 Оценка микротвердости 

Микротвердость материалов по Виккерсу измеряли на поперечных микрошлифах 

с использованием микротвердомера WOLPERT Group 402 MVD. Для получения статисти-

чески достоверных результатов на каждом образце было выполнено 30 измерений с 

нагрузкой на индентор 50 г и временем индентирования 10 с. На основании полученных 

результатов рассчитывали средние значения твердости, стандартные отклонения и дове-

рительные интервалы. 

2.4.2 Определение модуля Юнга 

Для определения значений модуля упругости титан-ниобиевых сплавов использо-

вали метод импульсного воздействия. Суть данного метода заключается в измерении па-
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раметров импульса, переданного образцу путем механического удара. Амплитуду и ча-

стоту данного импульса определяли акустическим методом. Последующая математиче-

ская обработка полученного акустического сигнала заключается в его Фурье-преобразо-

вании. Расчет модуля упругости проводится на основании полученного частотного спек-

тра с использованием стандарта ASTM E28, учитывающего как параметры образца (масса, 

геометрия и др.), так и используемого оборудования [174]. В рамках данной работы ис-

пользовали цилиндрические образцы длиной 20 мм и диаметром 5 мм. Измерения значе-

ний модуля упругости образцов проводили на установке SONELASTIC производства ком-

пании ATCP Physical Engineering. Схема установки представлена на рисунке 2.6. 

 

 

Рисунок 2.6 – Установка для определения упругих характеристик стержня с использованием 

метода импульсного возбуждения в режиме изгибных колебаний  
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3 СТРУКТУРНЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ ТИТАН-НИОБИЕВЫХ ЗАГОТОВОК, 

ПОЛУЧЕННЫХ ПО ТЕХНОЛОГИИ ДУГОВОГО ПЕРЕПЛАВА В 

АТМОСФЕРЕ АРГОНА 

3.1 Результаты исследований, проведенных методом световой микроскопии 

Результаты структурных исследований, представленные в данном разделе, разде-

лены на две части. В первой части анализируется морфология дендритных кристаллов, 

возникших в процессе кристаллизации цилиндрических отливок, во второй – микрострук-

тура сплавов, сформированная в процессе твердофазных превращений. 

О характерном строении цилиндрических образцов, полученных методом литья ва-

куумным всасыванием, можно судить по снимкам, приведенным на рисунке 3.1. Резуль-

таты структурных исследований позволили выявить ряд особенностей кристаллизации и 

образования дендритов на стадии охлаждения отливок. На полученных снимках выде-

лены зоны, в которых кристаллизация протекала различным образом (рисунок 3.1, е). Для 

периферийных зон отливок характерно ускоренное охлаждение материала и формирова-

ние множества центров кристаллизации. В ряде сплавов эти зоны визуально не проявля-

ются. На большей площади поперечных сечений наблюдаются дендритные построения, 

главные оси которых ориентированы преимущественно в направлении теплоотвода.  

Все анализируемые в работе сплавы системы Ti-Nb разделены на три группы. Пер-

вая группа включает в себя материалы, содержащие до 25 % Nb (рисунок 3.1 а, б). 

Сплавы, соответствующие диапазону от 25 до 35 % Nb, отнесены ко второй группе (ри-

сунок 3.1 в, г). В третью группу входят сплавы, содержание ниобия в которых превышает 

35 % (рисунок 3.1 д). Структура сплавов, отнесенных к первой группе, практически пол-

ностью представлена столбчатыми построениями, растущими от поверхности отливок в 

направлении их осей. Для построений такого рода характерна различная травимость. 

Наблюдаемые металлографически кристаллы формируются при контакте расплава с мед-

ной водоохлаждаемой формой и растут в направлении температурного градиента.  

Для большинства кубических кристаллов основным направлением роста на этапе 

первичной кристаллизации является направление 〈100〉. Учитывая, что в сплавах системы 

Ti-Nb в первую очередь кристаллизуется β-фаза, обладающая решеткой ОЦК типа, можно 

предположить, что направлением роста кристаллов, формирующих столбчатые построе-

ния (рисунок 3.1 а и б), является 〈100〉 [65].   
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Рисунок 3.1 – Строение отливок из сплавов Ti-10Nb (а), Ti-25Nb (б), Ti-27,5Nb (в), Ti-35Nb (г) 

и Ti-37,5Nb (д) в поперечном сечении и выделение характерных зон в отливке на примере 

сплава Ti-30Nb (е). Снимки получены методом световой микроскопии 
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Кристаллы, ориентированные параллельно теплоотводу, т. е. в направлении стенок мед-

ной формы, имели максимальную скорость роста. Предполагается, что они могли расти 

быстрее соседних зерен с менее благоприятной ориентацией. Методами структурных ис-

следований наблюдали также дендриты с осями второго и третьего порядков. Отмечен-

ный характер роста кристаллов объясняет причины доминирования ориентированной в 

пространстве структуры.  

Структура образцов из сплавов, соответствующих второй группе (от 25 до 35 % 

Nb), заметно отличается от структуры образцов первой группы. На поперечных сечениях 

образцов наблюдаются светлые каемки – периферийные полосы, характеризующиеся по-

ниженной травимостью материала. 

В процессе заливки расплава в охлаждаемую форму могут проявляться различные 

факторы, определяющие тонкое строение титан-ниобиевых слитков. Одним из наиболее 

важных является степень легирования титана ниобием, от которой зависит температура 

плавления и кристаллизации сплавов, фазы, образующиеся при охлаждении, а также со-

отношение их объемных долей. Некоторые особенности поведения анализируемых мате-

риалов на этапе охлаждения отражены ниже. При заливке расплава в медную форму жид-

кость, контактирующая со стенкой формы, кристаллизуется в первую очередь. Поскольку 

ее температура быстро снижается ниже точки ликвидуса, образуется большое количество 

зародышей твердой фазы, растущих от стенки формы в жидкий расплав. По мере того, 

как градиент температуры между застывшим материалом и жидкостью уменьшается, 

часть кристаллов под действием турбулентности, возникающей в расплаве, может отде-

литься от стенки.  

Если температура расплава достаточно высока, то жидкость, находящаяся на неко-

тором расстоянии от стенки формы, может в течение определенного времени оставаться 

нагретой выше температуры ликвидуса. Тепловое излучение приводит к тому, что боль-

шинство отделившихся кристаллов снова переплавляется и переходит в расплав. При 

дальнейшем охлаждении и снижении температуры тепловое излучение от расплава, нахо-

дящегося на некотором расстоянии от стенок формы, оказывается недостаточным для 

плавления кристаллов, что приводит к формированию периферийной зоны охлаждения 

[158; 175].  

Строение образцов дает основание полагать, что с повышением содержания ниобия 

анализируемая зона расширяется. Это можно объяснить влиянием ряда факторов. Один 

из них обусловлен повышением температуры расплава при увеличении содержания нио-

бия. Второй фактор заключается в том, что область, соответствующая составу «β-фаза – 
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жидкость», на диаграмме состояния Ti-Nb имеет линзовидную форму. Таким образом, с 

увеличением содержания ниобия не только повышаются значения ликвидуса и солидуса, 

но также возрастает разница температур между ними. Следовательно, при кристаллиза-

ции сплавов, в большей степени обогащенных ниобием, продолжительность временного 

интервала, в котором происходит отрыв зародышей твердой фазы от стенок формы, воз-

растает. 

На рисунке 3.1 д показано строение сплава третьей группы, содержащего 37,5 % 

ниобия. Даже после травления раствором Кролла, являющегося сильным химическим 

травителем, различий в микроструктуре по сечению образцов этого типа выявлено не 

было. Методом оптической металлографии структурные построения в форме дендритов 

не обнаружены. Далее будет показано, что микроструктура данного сплава является од-

нофазной и полностью состоит из зерен β-фазы, характеризующейся относительно рав-

номерным распределением титана и ниобия. Формирование структуры такого типа при-

вело к повышению коррозионной стойкости материала вследствие отсутствия гальвани-

ческого взаимодействия между различными фазами, присутствующими в сплавах других 

составов. Экспериментальные данные о высокой коррозионной стойкости β-титана при-

ведены во многих литературных источниках [23; 176–182]. 

На рисунке 3.1 е представлена схема строения поперечного сечения образца из 

сплава Ti-30Nb, на которой выделены три характерные для него зоны. Периферийная зона 

(светлая каемка) отличается пониженной травимостью материала. Зоны с дендритным 

строением располагаются ближе к оси цилиндра. Для средней из отмеченных зон харак-

терна повышенная доля дендритов ячеистого типа. 

Процессы формирования дендритов ячеистой и столбчатой формы зависимы друг 

от друга. Они тесно связаны с рядом факторов, основными из которых являются скорость 

охлаждения материала, градиент температур и скорость роста кристаллов. Все эти фак-

торы определяют детали тонкого строения кристаллов по мере продвижения их от стенок 

формы к центру слитка. Элементный состав является еще одним важным фактором, ко-

торый необходимо учитывать при анализе процессов формирования микроструктуры ти-

тан-ниобиевых слитков. Увеличение содержания ниобия от 10 до 45 % приводит к повы-

шению температуры плавления от 1691 °C до 1834 °C. Температура кристаллизации при 

этом возрастает более чем на 100 °C. Как уже упоминалось, линзовидная форма двухфаз-

ной области (β + жидкость) является причиной нелинейного изменения значений ликви-
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дуса и солидуса. Разница между температурами ликвидуса и солидуса с увеличением со-

держания ниобия возрастает до максимума, соответствующего 78 % Nb, а затем начинает 

снижаться.  

Когда в процессе охлаждения расплав достигает температуры ликвидуса, проявля-

ется эффект задержки начала процесса кристаллизации, поскольку необходимым усло-

вием его инициирования является переохлаждение материала. На границе раздела твер-

дой и жидкой фаз при этом формируются выступы, которые могут расти только в усло-

виях концентрационного переохлаждения. Выступы растут в переохлажденном расплаве 

и развиваются в дендриты, если степень концентрационного переохлаждения продолжает 

повышаться. Образование ячеистых дендритов возможно лишь в определенном диапа-

зоне значений температурного градиента. При слишком низком его значении на дендри-

тах образуются оси второго порядка и ячеистые дендриты трансформируются в столбча-

тые построения. Дальнейшее снижение температурных градиентов может сопровож-

даться формированием дендритов с осями третьего порядка.  

В структуре образцов, содержащих 27…35 % ниобия, зона ячеистых дендритов 

четко различима. Эта зона занимает почти половину образца состава Ti-27,5Nb, прости-

раясь от относительно небольшой зоны ускоренного охлаждения до зоны столбчатых 

дендритов, расположенной ближе к центру слитка. Точно измерить площадь зоны, заня-

той дендритами с ячеистым строением, затруднительно, поскольку ее форма зачастую от-

личается от окружности. В некоторых случаях столбчатые дендриты формируются ближе 

к стенке литейной формы. Такой характер преобразований может быть связан с локаль-

ным увеличением концентрационного переохлаждения сплава в связи с присутствием в 

нем примесей.  

На рисунке 3.2 показана дендритная структура образца из сплава с 25 % ниобия при 

более высоких увеличениях. Результаты микрорентгеноспектрального анализа свиде-

тельствуют о том, что среднее содержание ниобия в дендритных ветвях (29,4 % Nb) зна-

чительно выше, чем в окружающих их объемах (19,7 % Nb).  
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Рисунок 3.2 – (а) карта распределения ниобия в образце Ti-25Nb, построенная методом 

микрорентгеноспектрального анализа, (б) расчетные и экспериментальные значения различий 

в концентрации ниобия, содержащегося в дендритах и междендритном пространстве 

Зафиксированные экспериментально различия в составе смежных зон можно объ-

яснить с использованием коэффициента эффективного распределения элементов (𝑘𝑒), ве-

личина которого определяется в соответствии с соотношением:  

 𝑘𝑒 =
𝐶𝑆

𝐶𝐿
, (3.1) 

 

где  𝐶𝑆 – содержание элемента, находящегося в твердой фазе при температуре ликви-

дуса, 𝐶𝐿 – содержание элемента, находящегося в жидкой фазе при температуре ликвидуса. 

Значения 𝐶𝑆 и 𝐶𝐿 были определены по фазовой диаграмме, предложенной J.L. Mur-

ray [74; 183], с учетом того, что в системе присутствует один тип жидкой фазы и един-

ственная кристаллическая фаза с ОЦК-решеткой. В таблице 3.1 представлены расчетные 

значения коэффициентов эффективного распределения для ниобия и титана в различных 

сплавах.  

Таблица 3.1 – Эффективные коэффициенты распределения для ряда сплавов системы Ti-Nb 

Содержание Nb,  

мас. % 

Содержание Nb, 

aт. % 
𝑘𝑒 Nb 𝑘𝑒 Ti 

45 29,66 1,25 0,75 

35 21,72 1,27 0,73 

25 14,66 1,28 0,72 

15 8,34 1,33 0,67 
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Элементы с коэффициентом 𝑘𝑒, меньшим единицы, (например, титан) вытесняются 

из твердого раствора с ОЦК-решеткой в остаточную жидкость. При этом кристаллизую-

щийся твердый раствор с ОЦК-решеткой обогащается элементами, значения 𝑘𝑒 которых 

выше единицы (ниобий). Такой характер перераспределения приводит к формированию 

дендритов, обогащенных ниобием. 

Различия между содержанием ниобия внутри дендритов и в междендритном про-

странстве отражены на рисунке 3.2 б. Теоретические значения, соответствующие содер-

жанию элементов, были взяты из предложенной J.L. Murray фазовой диаграммы Ti-Nb 

[74; 183]. Как расчетные, так и экспериментальные различия, характеризующие содержа-

ние элементов в дендритах и окружающей их матрице, с увеличением содержания ниобия 

возрастают. Линзовидная форма двухфазной области свидетельствует о том, что при уве-

личении содержания ниобия до определенного максимального значения, разница между 

значениями 𝐶𝑆 и 𝐶𝐿 возрастает. В результате коэффициент 𝑘𝑒, характеризующий распре-

деление ниобия, уменьшается, в то время как 𝑘𝑒, соответствующий титану, увеличива-

ется. Чем меньше разница между эффективными коэффициентами распределения, тем 

выше различия между содержанием ниобия в дендритах и междендритном пространстве. 

Аппроксимация прямой линией значений, характеризующих различия между со-

держанием ниобия в дендритах и междендритном пространстве (∆𝐶𝑁𝑏), дает уравнение 

следующего вида:  

 ∆𝐶𝑁𝑏 = 0,224 · 𝐶𝑁𝑏
номинальн. + 0,901, (3.2) 

 

где 𝐶𝑁𝑏
номинальн. – номинальное содержание ниобия в сплаве (aт. %).  

 

Далее рассматриваются особенности формирования микроструктуры при темпера-

туре ниже β → α превращения. Скорость охлаждения образцов, составляющая ~ 102 °C/с 

[184; 185], обеспечивала подавление процесса формирования стабильной ( + ) струк-

туры. В этих условиях возникал ряд метастабильных фаз, образование которых харак-

терно для титановых сплавов, содержащих -изоморфные элементы [62; 74; 89]. Микро-

структура большинства полученных титан-ниобиевых сплавов, подвергшихся закалке из 

-области, состоит из кристаллов «игольчатого» типа. Форма возникших при охлаждении 

структурных составляющих не позволяет однозначно интерпретировать их с точки зрения 
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фазового состава. По этой причине микроструктурные исследования, выполненные мето-

дами световой и растровой электронной микроскопии, были дополнены анализом картин 

электронной дифракции, представленных в разделе 3.2.  

На рисунках 3.3 а и б приведены два варианта структуры мартенситного типа. 

Сплав Ti-13Nb представлен колониями, состоящими из линзовидных мартенситных кри-

сталлов (рисунок 3.3 а).  

  

 

 

Рисунок 3.3 – Микроструктура сплавов Ti13Nb (а), Ti-17,5Nb (б), Ti-27,5Nb (в) и Ti-37,5 Nb (г). 

Снимки получены методом световой микроскопии 

С учетом того, что содержание ниобия в такого рода построениях было относи-

тельно низким, а размеры кристаллов были достаточно велики, можно предположить, что 

в анализируемом образце преимущественно присутствует α-фаза. Структурная составля-

ющая этого типа представляет собой пересыщенную α-фазу, возникшую в процессе без-

диффузионного превращения β-фазы при достижении температуры начала мартенсит-

ного превращения в процессе относительно быстрого охлаждения сплава с низким содер-

жанием β-стабилизаторов. Внутри колоний кристаллы α-фазы отделены друг от друга 
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тонкими прослойками, которые по представлениям R. Davis с соавторами возникают при 

фазовом превращении в результате действия диффузионной компоненты фазового пре-

вращения. Образование прослоек связывают с сегрегацией легирующего элемента в β-

фазе перед фронтом роста α-пластин [77]. 

На рисунке 3.3 б показана микроструктура образца из сплава Ti-17,5Nb. Методом 

световой микроскопии выявлены границы бывших β-зерен, с расположенными внутри 

дисперсными кристаллами игольчатой формы. Размер кристаллов такого типа намного 

меньше по сравнению с линзовидными построениями, представленными на рисунке 3.3 

а. Принимая во внимание указанные выше особенности строения, и учитывая, что анали-

зируемый сплав содержит повышенное количество ниобия, можно полагать, что основная 

фаза в данном случае представлена α мартенситными кристаллами. Из представленных 

результатов исследования следует, что с увеличением содержания ниобия в сплавах кри-

сталлы α-фазы измельчаются, что хорошо согласуется с литературными данными [77; 

90]. Химическая травимость сплавов с повышенным содержанием ниобия достаточно 

мала, тонкое их строение выявляется крайне слабо. Так, например, в образце из сплава Ti-

27,5Nb мартенситные кристаллы были выявлены лишь по границам дендритных постро-

ений (рисунок 3.3 в). 

В том случае, когда содержание ниобия в сплаве становится достаточным для сни-

жения температуры начала формирования α мартенсита ниже комнатной, в его струк-

туре металлографическими методами фиксируется лишь β-фаза. Типичное строение та-

кого сплава, представленное крупными и более мелкими равноосными β-объемами, пока-

зано на рисунке 3.3 г. Внутри равноосных β-зерен каких-либо дефектов в виде пор или 

пустот выявлено не было, в то время как крупные зерна β-фазы могут содержать дефекты 

такого типа. Зафиксированные экспериментально особенности дают основания полагать, 

что крупные построения в действительности состоят из мелких равноосных β-кристалли-

тов, границы которых при химическом травлении не были выявлены из-за высокой кор-

розионной стойкости, обусловленной повышенным содержанием ниобия в сплаве. 

3.2 Результаты исследований, выполненных методом растровой электронной 

микроскопии 

На рисунках 3.4 а и б приведены снимки микроструктуры мартенситного типа в 

образцах из сплавов с 10 и 17,5 % ниобия, полученные методом растровой электронной 
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микроскопии. Среднее значение толщины кристаллов составляет 1-2 мкм, толщина 

наиболее крупных из них достигает 4-5 мкм. Отмеченные различия в размерах кристаллов 

связаны и с тем, что плоскость шлифа рассекает пачки линзовидных кристаллов под раз-

личными углами. На рисунке 3.4 б представлена микроструктура образца из сплава Ti-

17,5Nb. Наличие кристаллов, значительно меньших по длине и толщине (0,3…0,8 мкм) по 

сравнению с α-фазой свидетельствует о преобладании в структуре данного материала α-

фазы.  

  

Рисунок 3.4 – Изображения микроструктуры сплавов Ti-10Nb (а) и Ti-17,5Nb (б), 

зафиксированные методом растровой электронной микроскопии 

3.3 Тонкое строение сплавов системы Ti-Nb, полученных методом литья 

Высокая коррозионная стойкость, а, следовательно, слабая химическая травимость 

сплавов с повышенным содержанием ниобия, является фактором, препятствующим 

надежному выявлению отдельных элементов их структуры. Эффективным решением 

этой проблемы является использование метода просвечивающей электронной микроско-

пии. Структура образца из сплава Ti-27,5Nb в виде крупных зерен β-фазы показана на 

рисунке 3.5 а. 

Расшифровка картины электронной дифракции, полученной при анализе указан-

ного сплава (рисунок 3.5 б), свидетельствует о том, что помимо β-фазы анализируемый 

участок содержит различно ориентированные микрообъемы ω-фазы. Отсутствие диффуз-

ного рассеяния и наличие четких рефлексов от ω-фазы указывает на то, что «схлопыва-

ние» плоскостей  β-фазы в процессе формирования ω-фазы было полностью завершено 

[153].  
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Рисунок 3.5 – Результаты исследований, проведенных методом просвечивающей электронной 

микроскопии: (а) светлопольное изображение микроструктуры сплава Ti-27,5Nb; (б) 

электронная дифракция, соответствующая области, выделенной окружностью на рисунке (а); 

(в) схема расположения рефлексов ω- и β-фаз; (г) и (д) – темнопольные изображения, 

полученные в рефлексе ω-фазы 
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Рефлексы, отмеченные крестиками на схеме, (рисунок 3.5 в) являются результатом 

двойной дифракции, широко обсуждаемой в литературе [153; 186; 187]. По сравнению с 

рефлексами, соответствующими β- и ω-фазам, они имеют меньшую интенсивность, а их 

возникновение обусловлено наложением решеток выделившейся ω-фазы и матричной β-

фазы.  

В зависимости от размерного фактора и ориентации по отношению к матричной β-

фазе морфология частиц выделяющейся ω-фазы может быть кубической или эллипсоид-

ной. B. S. Hickman [143] показал, что если несоответствие между решетками ω- и β-фаз не 

превышает 1 %, выделения ω-фазы будут иметь эллипсоидную форму, при степени несо-

ответствия более 1 % – кубическую. При этом малые степени несоответствия характерны 

для сплавов, содержащих сильные изоморфные β-стабилизаторы, такие, как молибден и 

ниобий. 

Добавление в сплав более слабых изоморфных стабилизаторов β-фазы (например, 

ванадия) или β-эвтектоидных стабилизаторов приводит к повышению степени несоответ-

ствия решеток кристаллических фаз [143]. Учитывая, что частицы ω-фазы, зафиксирован-

ные в анализируемом материале, имеют эллипсоидную форму, можно полагать, что сте-

пень несоответствия между решетками ω- и β-фаз была невелика (рисунок 3.5, г-д). 

3.4 Выводы 

В данном разделе были представлены результаты исследования влияния содержа-

ния ниобия на микроструктуру отливок из сплавов системы Ti-Nb. Исследования микро-

структуры образцов состава Ti-xNb (где х варьируется в пределах от 10 до 45 % Nb) мето-

дами растровой и просвечивающей электронной микроскопии, свидетельствуют о явно 

выраженной зависимости строения сплавов от содержания в них β-изоморфного стабили-

затора. На основании проведенных исследований были сделаны следующие выводы: 

1. Все образцы Ti-Nb сплавов с содержанием до 35 % ниобия, полученные ме-

тодом литья, имеют дендритное строение. Структура сплавов, содержащих менее 25 % 

Nb, состоит из сонаправленных столбчатых дендритов, формирующих ориентированные 

в направлении осей отливок крупные структурные составляющие в форме колоний раз-

личной травимости. Выявленная методом химического травления структура такого типа 

является однородной, без выделяющихся по каким-либо признакам зон. Для слитков с 
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содержанием более 25 % ниобия характерно образование слаботравящихся зон в виде 

светлых периферийных колец. При увеличении концентрации ниобия до 35 % ширина 

слаботравящихся колец возрастает. Размер мартенситных кристаллов с увеличением сте-

пени легирования титана снижается. В сплавах с содержанием ниобия более 35 % форми-

руется химически стойкая структура из крупных равноосных зерен -фазы.  

2. С увеличением содержания ниобия в сплавах системы Ti-Nb разница (∆𝐶𝑁𝑏) 

между обогащенными ниобием дендритами и обедненным междендритным простран-

ством возрастает. Количественно эта связь описывается зависимостью вида: ∆𝐶𝑁𝑏 =

0,224 · 𝐶𝑁𝑏
номинальн. + 0,901. 

3. Методом просвечивающей электронной микроскопии в сплаве Ti-27,5Nb за-

фиксировано несколько кристаллографически эквивалентных вариантов ω-фазы. Эллип-

соидная форма частиц ω-фазы является результатом низкой степени несоответствия ре-

шеток β- и ω-фаз. Отсутствие диффузного рассеяния и появление на электронограммах 

четких рефлексов от ω-фазы свидетельствует о полном «схлопывании» плоскостей 

{222}β в процессе  →  превращения. 
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4 ИССЛЕДОВАНИЕ ЛИТЫХ СПЛАВОВ СИСТЕМЫ Ti-Nb МЕТОДОМ 

ДИФРАКЦИИ СИНХРОТРОННОГО ИЗЛУЧЕНИЯ  

Быстроохлажденные сплавы системы Ti-Nb характеризуются сложным фазовым 

составом. Основными факторами, определяющими строение материалов этого типа, яв-

ляются содержание ниобия и скорость их охлаждения. Как показано на рисунке 3.1 все 

полученные литьем образцы имеют дендритное строение. По содержанию ниобия денд-

риты и окружающая их матрица существенно различаются. При охлаждении из жидкого 

состояния в сплавах системы Ti-Nb в первую очередь возникает β-фаза. Впоследствии она 

может претерпевать разнообразные фазовые превращения, результат которых зависит от 

локального химического состава материала. Так при низком содержании ниобия развива-

ется β → α мартенситное превращение. В объемах с более высоким локальным содержа-

нием ниобия происходит β → α превращение, в результате чего возможно образование 

смесей α-, β- и ω-фаз.  

В сплавах с высоким содержанием ниобия фазовые переходы могут отсутствовать 

(β-фаза полностью сохраняется). Возможно также формирование смеси β- и ω-фаз. В 

дендритной структуре отливок присутствуют все мартенситные фазы, а также остаточная 

β-фаза (в том числе в сочетании с ω-фазой). При этом относительно низкая концентрация 

легирующего элемента, характерная для междендритных зон, может явиться причиной 

образования иных фаз.  

Для выявления особенностей структурообразования в полученных литьем образ-

цах с использованием метода дифракции синхротронного излучения была проведена по-

дробная идентификация фаз. Целью данной главы являлось установление взаимосвязи 

между содержанием β-стабилизирующего ниобия и образованием метастабильных мар-

тенситных фаз α, α и ω в титан-ниобиевых сплавах. 

Дифракционные картины отливок из сплавов системы Ti-Nb представлены на ри-

сунке 4.1. Полученные экспериментально данные свидетельствуют о том, что фазовый 

состав изученных материалов существенно зависит от их химического состава. В сплавах, 

содержащих менее 17,5 % ниобия, основной является α-фаза. 
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Рисунок 4.1 – Дифрактограммы отливок из сплавов системы Ti-Nb с различным содержанием 

ниобия 

 

При содержании в сплаве 17,5 % Nb в его составе преобладает α-фаза. Стоит от-

метить, что граница композиции между α- и α-фазами, найденная авторами других ра-

бот, находится в диапазоне от 13,8 до 17,7 % Nb [92; 95; 96].   Благодаря высокой яркости 

синхротронного излучения во всех исследуемых в данной работе сплавах удалось зафик-

сировать небольшое количество β-фазы титана. Полученные экспериментальные данные, 

соответствующие сплаву Ti-17,5Nb, также не позволяют однозначно утверждать об его 

однофазном составе. Объясняется это тем, что дифракционные максимумы β- и ω-фаз 

расположены близко к рефлексам мартенситной α-фазы, интенсивность которой для 

данного состава относительно высока. По нашим данным в сплаве Ti-17,5Nb содержание 

β- и ω-фаз не превышает 2-5 %. Данное предположение подтверждается также результа-

тами работы А.Г. Илларионова с соавторами [188], в которой было показано, что в сплаве 

с 17 % ниобия доля мартенситной α-фазы составляет ~ 90 %, однако при увеличении 
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концентрации ниобия доля этой фазы снижается до 5 %. При этом объемная доля ω-фазы 

возрастает от 0 % при содержании 17 % Nb до 90 % для сплава типа Ti-23Nb.  

Структура полученных в работе сплавов с 20…30 % ниобия представляла собой 

смесь α-, β- и ω-фаз. При содержании ниобия выше 32,5 % происходило подавление об-

разования α-фазы, таким образом сплав состоял из β-фазы с небольшим количеством ω-

фазы.  

Последовательный переход сплава от α''-фазы к смеси (β+ω)-фаз через состояние 

(α + β + ω) можно объяснить, если рассмотреть изменение начальной и конечной темпе-

ратур β → α мартенситного превращения. Начальная температура мартенситного пре-

вращения обозначается как 𝑀𝑆
β→α′′

, а конечная – 𝑀𝐹
β→α′′

. Схематичное представление за-

висимости фазового состава сплава от содержания в нем β-стабилизатора показано на ри-

сунке 4.2 Известно, что β → ω превращение частично подавляет образование α-фазы [82; 

189]. С увеличением содержания ниобия температура 𝑀𝑆
β→α′′

уменьшается. Одновременно 

снижается и начальная температура β → ω фазового перехода, которая обозначается сим-

волом Ωs. Пересечение прямых 𝑀𝑆
β→α′′

, 𝑀𝐹
β→α′′

 и Ωs позволяет определить первую (𝐶𝐶𝑟
′ ) и 

вторую (𝐶𝐶𝑟
′′ ) критические концентрации легирующего элемента.  

Согласно результатам дифракции синхротронного излучения (рисунок 4.1) в рам-

ках данного исследования точка 𝐶𝐶𝑟
′  составляла 20 %, в то время как точка 𝐶𝐶𝑟

′′  соответ-

ствовала концентрации 30 % Nb. 

При охлаждении сплавов с содержанием ниобия выше 𝐶𝐶𝑟
′′  в первую очередь разви-

вается β → ω превращение. Результатом такого преобразования является формирование 

двухфазной (β + ω) структуры, характеризующейся снижением температур начала и 

конца мартенситного превращения 𝑀𝑆
β+ω→α′′

 и 𝑀𝐹
β+ω→α′′

.  Для сплавов с содержанием ни-

обия меньше 𝐶𝐶𝑟
′  характерна однофазная α-структура, поскольку значения температуры 

𝑀𝑆
β→α′′

и 𝑀𝐹
β→α′′

 выше Ω𝑠. При содержании легирующего элемента больше 𝐶𝐶𝑟
′ , но меньше 

𝐶𝐶𝑟
′′   сперва происходит образование ω-фазы, после чего начинается мартенситное превра-

щение β → α, которое, как правило завершается не полностью, и структура представляет 

смесь фаз (α + β + ω).  
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Рисунок 4.2 – Схематичное представление диапазонов образования различных фаз в системе Ti-

Nb в зависимости от содержания легирующего элемента. 𝐶𝐶𝑟
′  – концентрация, соответствующая 

пересечению линий 𝑀𝐹
β→α′′

 и Ω𝑠. C𝐶𝑟
′′  – концентрация, соответствующая пересечению линий 

𝑀𝑆
β→α′′

 и Ω𝑠 [190] 

 

Из рисунка 4.1 следует, что в структуре сплавов с содержанием 37,5 и 45 % ниобия 

доминирует β-фаза. Следует, однако отметить, что для дифрактограмм данных сплавов 

характерно присутствие рефлексов низкой интенсивности, расположенных левее макси-

мумов β-фазы. Зафиксированная экспериментально особенность указывает на присут-

ствие в структуре сплава малого количества фазы βminor, особенности появления которой 

будут рассмотрены ниже. 

На рисунке 4.3 а-г приведены отдельные участки дифрактограммы сплава Ti-45Nb. 

Видно, что слева от каждого дифракционного максимума β-фазы наблюдается максимум 

меньшей интенсивности. Данная особенность указывает на факт образования дополни-

тельной фазы с ОЦК-решеткой. Очевидно, что эта фаза имеет больший параметр решетки 

по сравнению с β-фазой. Из-за меньшей интенсивности по сравнению с дифракционными 

максимумами основной β-фазы в литературе эта фаза называется βminor. 

Детальный анализ показывает, что наблюдаемые на дифрактограммах слабые от-

ражения не относятся ни к одной из описанных в данном разделе фаз. Другими словами, 
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существование анализируемых дифракционных максимумов не может быть объяснено 

присутствием α-, α- или -фаз даже с учетом того, что из-за дендритной ликвации одна 

и та же фаза может иметь разные параметры решетки. Модуль упругости анализируемых 

сплавов (см. раздел 6) близок по значениям к модулю других β-сплавов, что косвенно 

подтверждает отсутствие -фазы. Присутствие слабых рефлексов не может быть объяс-

нено также наличием в сплавах интерметаллидов и образованием упорядоченной ОЦК-

фазы.  

 

Рисунок 4.3 – Отдельные участки дифрактограммы сплава Ti-45Nb, иллюстрирующие 

образование побочной β-фазы (βminor) 

 

Принимая во внимание приведенные выше аргументы, можно предположить, что 

анализируемые дифракционные максимумы соответствуют второй фазе с ОЦК-решеткой. 

Подобные результаты представлены в работе T. Nagase с соавторами, в которой наличие 

двух ОЦК-фаз было зафиксировано в полученном литьем сплаве Ti-Nb-Ta-Zr-Mo [191]. В 

дальнейшем, в данной работе эти фазы будут называться как главная и побочная и обо-

значаться соответственно βmain и βminor. 

В сплавах Ti-37,5Nb и Ti-45Nb параметры решетки a βminor-фазы равны 3,336 и 3,334 

Å соответственно. В литературных данных зафиксированы близкие к ним значения. Так, 

в работе S.P. Wang с соавторами [192] сообщается, что для βminor-фазы в полученном ли-

тьем сплаве Ti-Zr-Nb-Ta-Mo значение данного параметра составляет 3,338 Å. Согласно 

работе T. Nagase с соавторами [191] значение параметра решетки побочной β-фазы сплава 

Ti-Nb-Ta-Zr-Mo равно 3,33 Å. 
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Для объяснения причин образования βmain- и βminor-фаз может быть предложено два 

механизма. В первом случае их появление обусловлено сегрегацией в процессе кристал-

лизации, результатом которой является формирование дендритной структуры. Присут-

ствие во внедендритных областях сплава ниобия в количестве примерно на 3,7 ат. % 

меньше, чем в самих дендритах (рисунок 3.2 б) является свидетельством перераспределе-

ния элементов сплава при кристаллизации. Однако ввиду того, что при изменении кон-

центрации ниобия параметр решетки β-фазы изменяется незначительно, различие в атом-

ной концентрации в 3,7 ат. % не объясняет разницы в параметрах решеток βmain- и βminor-

фаз и не может являться основной причиной подобного разделения дифракционных мак-

симумов. Более того, принимая во внимание линейную интерполяцию параметра решетки 

β-фазы (таблица 4.2, раздел 4.1 диссертационной работы), можно показать, что для дости-

жения экспериментально определенных параметров решетки βminor  содержание ниобия в 

сплаве должно приближаться к 100 %. 

Второй механизм образования βmain- и βminor-фаз заключается в распаде исходной 

ОЦК-фазы из-за имеющегося в системе Ti-Nb разрыва смешиваемости. Различие атомных 

радиусов Ti и Nb, а также положительная теплота смешения приводят к разделению фаз 

по механизму спинодального распада. Разрыв смешиваемости сплавов системы Ti-Nb по-

дробно изложен в технической литературе. Описание данного явления можно встретить 

в работах D. Banerjee и J.C. Williams [61], P.J. Bania [193], R. Kolli и A. Devaraj [194]. 

Результаты калориметрического анализа, проведенного в рамках работ M. Bönisch с соав-

торами [186], B. Hu с соавторами [195], а также D.L. Moffat и U.R. Kattner [69] подтвердили 

присутствие разрыва смешиваемости в системе Ti-Nb. T. Nagase с соавторами в работе 

[191] показали, что значения энтальпии смешения Ti и Nb оптимальны для ускорения раз-

деления фаз твердых растворов с ОЦК-решеткой. 

4.1 Параметры кристаллических решеток 

Объяснение фазовых превращений, происходящих в сплавах системы Ti-Nb, может 

быть получено при сравнении кристаллических решеток наблюдаемых фаз. Обсуждение 

этого вопроса целесообразно начать с описания изменений параметров кристаллических 

решеток фаз в зависимости от содержания ниобия (рисунок 4.4). 
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Рисунок 4.4 – Параметры решеток α′-,  α′′-, - и -фаз сплавов системы Ti-Nb после литья в 

зависимости от содержания ниобия 

 

Следует отметить, что параметры решеток большинства фаз возрастают с повыше-

нием концентрации ниобия, что связано с большим атомным радиусом этого легирую-

щего элемента по сравнению с радиусом атома титана. Так, например, оба параметра ре-

шетки α′-фазы (𝑎α′  и 𝑐α′) возрастают при повышении концентрации ниобия. Подобная 

картина сохраняется также и для параметров 𝑎α′′ и 𝑐α′′ α′′-фазы. Малые различия между 

параметрами a и с этих фаз (∆𝑎 = 1,16 % и ∆𝑐 = 6,74 %) объясняют часто встречающиеся 

представления об α′′-мартенсите как о разупорядоченной α′-фазе.  

С ростом концентрации ниобия искажения гексагональной кристаллической ре-

шетки α′-фазы постепенно возрастают, однако в определенный момент симметрия кри-

сталлической системы изменяется на орторомбическую. В данной работе такое измене-

ние симметрии происходит при концентрации ниобия 17,5 %. Последующее повышение 

концентрации легирующего элемента приводит к постепенному росту искажений возник-

шей орторомбической решетки, в результате чего различия между параметрами решеток 

начальной α′-фазы и возникшей α′′-фазы становятся более существенными. Характер из-

менения параметров решетки α′′-фазы указывает на тот факт, что интенсивный рост ве-

личины 𝑎α′′ от 2,996 до 3,077 Å напрямую связан с повышением концентрации ниобия от 
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17,5 до 27,5 %. Причина данного явления становится понятной если предположить, что 

форма элементарной ячейки α′′-фазы постепенно приближается к кубической элементар-

ной ячейке β-фазы.  

Согласно работе B.A. Hatt и V.G. Rivlin [118] α′′- и β-фазы титана характеризуются 

следующим ориентационным соотношением: [100]β || [100]α′′. Для того чтобы решетку 

α′′-фазы сделать более близкой к решете -фазы, а также уменьшить разность свободной 

энергии Гиббса между ними при высоком содержании ниобия, параметр 𝑎α′′ необходимо 

увеличить, приблизив его к параметру 𝑎β. 

Известно, что для α′′- и β-фаз также выполняется ориентационное соотношение 

[11̅1]β || [001]α′′, из которого следует, что диагональ грани кубической кристаллической 

решетки β-фазы примерно равна параметру с α′′-фазы (cα′′ ≈ √2aβ). Выполненный по 

этой формуле расчет показывает, что различие между «идеальным» параметром 𝑐α′′ и 

значением, полученным из дифрактограмм, уменьшается с ростом концентрации ниобия. 

Так, при содержании ниобия, равном 17,5 %, различие составляет 1,12 %, тогда как при 

27,5 % Nb оно равно 0,2 %. Таким образом, с ростом концентрации ниобия различие 

между орторомбической и ОЦК-решетками титана уменьшается. В связи с тем, что раз-

личие между 𝑐α′′ и √2𝑎β мало даже при низких концентрациях ниобия, наклон прямой, 

советующей изменению параметра 𝑐α′′ (рисунок 4.1) незначителен.  

С увеличением концентрации ниобия оба параметра решетки ω-фазы повышаются. 

Параметр решетки β-фазы возрастает при увеличении содержания легирующего элемента 

до 35 %. Необходимо отметить, что ω-фаза присутствует в сплавах, содержащих вплоть 

до 35 % ниобия. Поэтому предполагается, что снижение 𝑎β для сплавов с содержанием 

легирующего элемента больше 35 % связано с отсутствием в их структуре ω-фазы.  

Все рассчитанные параметры фаз исследуемых сплавов отражены в таблице 4.1. 

Кроме весового указано атомное содержание ниобия, а также приведено отношение e/a 

(эффективное количество валентных электронов, приходящееся на атом). Титан и ниобий 

обладают 4 и 5 валентными электронами соответственно. Таким образом, отношение e/a 

рассчитывается по следующей формуле: 

 

 𝑒 𝑎⁄ = 4𝑐𝑇𝑖 + 5𝑐𝑁𝑏, (4.1) 

где 𝑐𝑇𝑖 и 𝑐𝑁𝑏 обозначают атомные доли титана и ниобия соответственно.  
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Таблица 4.1 – Параметры решеток сплавов системы Ti-Nb, полученных методом литья 

всасыванием. Все параметры решеток указаны в ангстремах 

Nb,  

мас. % 

Nb, 

ат. % 

e/a 𝑎α′ 𝑐α′ 𝑎𝛼′′ 𝑏α′′ 𝑐α′′ 𝑎β 𝑎ω 𝑐ω 

10 5,42 4,05 2,950 4,691       

13 7,15 4,07 2,952 4,694       

15 8,34 4,08 2,961 4,699       

17,5 9,85 4,10   2,996 5,016 4,676    

20 11,41 4,11   3,014 4,998 4,665 3,267 4,631 2,819 

22,5 13,01 4,13   3,036 4,961 4,666 3,268 4,631 2,817 

25 14,66 4,15   3,059 4,963 4,672 3,271 4,642 2,835 

27,5 16,35 4,16   3,077 5,006 4,639 3,274 4,646 2,835 

30 18,09 4,18      3,277 4,644 2,836 

32,5 19,88 4,20      3,280 4,647 2,837 

35 21,72 4,22      3,281 4,657 2,837 

37,5 23,62 4,24      3,275   

45 29,66 4,30      3,271   

 

В таблице 4.2 представлены данные о линейной регрессии параметров решеток как 

равновесных α- и β-фаз, так и неравновесных α-, α- и ω-фаз в зависимости от содержания 

ниобия. Угловой коэффициент наклона и ордината точки пересечения с осью y, отобра-

жающие теоретическое значение параметра решетки для чистого титана, даны в значе-

ниях, кратных 10-3 Å. 

Таблица 4.2 – Параметры линейной аппроксимации  

 α / α α β 

Среднее изменение 

на мас. % Nb, 10-3 Å 
a c a b c a 

Для литых сплавов 2,0 1,7 8,3 -2,2 -2,6 0,3 

Ордината точки пересечения c осью y, Å 

Для литых сплавов 2,929 4,674 2,845 5,039 4,723 3,265 

 

4.2 Объемные изменения кристаллической решетки в титан-ниобиевых сплавах 

Анализ объемных изменений кристаллической решетки дает важную информацию, 

позволяющую объяснить поведение сплавов при реализации фазовых превращений. Ча-

сто используемые для этой цели дилатометрические исследования характеризуют пове-

дение образца в целом. Понимание поведения отдельных фаз в процессе их преобразова-
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ний может быть дополнено геометрическими представлениями о кристаллических решет-

ках структурных составляющих. Зависимость объема фаз от содержания ниобия может 

быть проанализирована с использованием известных параметров решеток.  

На рисунке 4.5 представлены результаты расчетов атомных объемов и их относи-

тельных изменений, обусловленных фазовыми переходами β → α′, β → α′′ и β → ω, раз-

вивающимися при быстром охлаждении сплавов. Атомный объем был рассчитан как от-

ношение объема элементарной ячейки к числу атомов, соответствующих каждой из фаз 

(ячейкам α- и β-фаз соответствует два атома, ω-фазе – три атома, α-фазе – четыре атома).  

Изменение объема, связанное с превращениями β-фазы, рассчитывалось как:   

 

∆𝑉

𝑉
=

𝑉𝑋 −  𝑉β 

𝑉β

, (4.2) 

 

где индекс «X» связан с атомным объемом α-, α- или ω-фаз.  

Полученные расчетом значения объемов представлены на рисунке 4.5. Атомные 

объемы изменялись в диапазоне от 17,45 Å³ до 17,68 Å³. Для всех сплавов, в которых из-

за малой доли β-фазы определение параметров β-решетки было невозможно, атомные 

объемы были рассчитаны с использованием линейной регрессии, представленной в таб-

лице 4.2. 

Атомный объем образцов с содержанием ниобия в диапазоне от 10 до 15 % увели-

чился от 17,68 Å³ до 17,85 Å³, что соответствует относительному изменению на ~ 1 %. В 

данных сплавах доминирующей является α-фаза. В уравнении объема элементарной 

ячейки гексагональной решетки параметр 𝑎α′  возведен в квадрат. Следовательно, даже 

небольшие изменения 𝑎α′  оказывают существенное влияние на результаты расчетов.  

При изменении содержания ниобия в пределах от 17,5 до 27,5 % атомные объемы 

α-, β- и ω-фаз увеличиваются. Причина этого связана со значительным ростом парамет-

ров 𝑎α′′ и 𝑏α′′, вносящих квадратичный вклад в значение объема. 
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Рисунок 4.5 – Изменения атомного (а) и относительного объемов (б), обусловленные 

превращением -фазы в α-, α- или ω-фазу в литых сплавах системы Ti-Nb  

 

Атомные объемы β- и ω-фаз увеличиваются вплоть до концентрации ниобия 35 %. 

Небольшой рост параметра 𝑎β компенсируется тем, что его величина вносит вклад в 𝑉β в 

кубической степени. В образцах, в которых β-фаза является основной, атомный объем 

уменьшается, что соответствует тенденции, отмеченной рядом специалистов, изучавших 

различные системы титановых сплавов [77; 196; 197]. 

Изменение относительного объема различных фаз (рисунок 4.5 б) соответствует 

тенденции, показанной на рисунке 4.5 а. Следует отметить, что в сплавах с относительно 

низким содержанием ниобия (20 и 22,5 %) образование -фазы приводит к гораздо мень-

шему изменению объема, чем в сплавах с более высокой долей легирующего элемента. 
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Литературные данные об изменении объема решетки при β → ω превращении про-

тиворечивы. Некоторые исследователи полагают, что β → ω превращение происходит по 

бездиффузионному, исключительно сдвиговому механизму [151; 155]. При его реализа-

ции структура формируется путем перегруппировки атомов из β- в ω-фазу без изменения 

объема или плотности. D. de Fontaine отмечает, что волна смещения, ответственная за 

формирование ω-фазы, является граничной волной зоны Бриллюэна, таким образом из-

менения объема довольно малы [198]. B.S. Hickman [143], а также J.C. Williams и M.J. 

Blackburn [199], основываясь на изменениях объемов, рассчитали несоответствие реше-

ток между - и -фазами для нескольких двухкомпонентных титановых сплавов и связали 

их с особенностями формы выделений -фазы в этих системах. G.K. Dey с соавторами 

наблюдали изменение объема (~ 1 %) при β → ω превращении в образце из сплава Zr-

20Nb, подвергшегося ударной деформации. Они пришли к выводу, что для полного пони-

мания механизмов фазового перехода необходимо учитывать не только атомные переста-

новки, но и деформацию решетки, которая объясняется изменением объема [129]. 

Расчеты, проведенные в данной работе, показали, что изменение объема при β → 

ω превращении характерно не только для превращений, индуцированных повышением 

давления, но также может происходить и в процессе β → ω превращения при охлаждении 

двухкомпонентных сплавов. Так, согласно проведенным в данной работе вычислениям, β 

→ ω переход приводит к небольшому, но измеримому изменению объема, что противо-

речит представлениям некоторых исследователей, утверждавших, что преобразование β 

→ ω является исключительно сдвиговым. 

Судя по небольшому изменению объема, можно предположить, что β → ωath фазо-

вый переход осуществляется за счет «перетасовки» атомов как это отмечалось в разделе 

1 диссертационной работы. Интересно отметить, что исследовавшие изотермическую ω-

фазу S. Banerjee и P. Mukhopadhyay обнаружили, что при β → ωизо переходе происходит 

уменьшение объема на величину до 15 % [62]. Причина такого значительного изменения 

объема может заключаться в том, что для получения фазы ωизо требуется длительная тер-

мообработка. Длительная выдержка образцов при повышенной температуре способствует 

диффузии атомов на значительные расстояния. 
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4.3 Соотношения параметров кристаллических решеток в титан-ниобиевых 

сплавах  

На рисунке 4.6 представлены соотношения c/a и (или) b/a в зависимости от содер-

жания ниобия для различных фаз (𝑐α′ 𝑎α′⁄ , 𝑐α′′ 𝑎α′′⁄ , 𝑏α′′ 𝑎α′′⁄  и 𝑐ω aω⁄ ) в образцах, полу-

ченных методом литья. Соотношения параметров решетки образующихся фаз отражают 

их форму и характеризуют изменение симметрии низкотемпературных фаз от гексаго-

нальной сингонии через орторомбическую к кубической, происходящее при увеличении 

содержания ниобия. Пороговые значения соотношений на рисунке 4.6 представлены 

сплошными линиями. 

Рисунок 4.6 показывает, что при увеличении содержания ниобия отношение 

𝑏α′′ 𝑎α′′⁄  уменьшается линейно. Значение 𝑏α′′ 𝑎α′′⁄ = √3 ≈ 1,73 является максимально 

возможным для α′′-фазы. При данном значении происходит переход α′′- в α'-фазу, в связи 

с чем эту линию можно назвать «ГПУ-границей» для 𝑏α′′ 𝑎α′′⁄ . Используя линейную ап-

проксимацию полученных экспериментально значений 𝑏α′′ 𝑎α′′⁄  можно обнаружить, что 

пересечение «ГПУ-границы» происходит при содержании ниобия, равном 5,61 %. Стоит 

отметить, что A.R.G. Brown с соавторами [89] получили аналогичные результаты. Они за-

фиксировали тенденцию к снижению отношения b/a от 1,73 для гексагональной ячейки 

до 1,53 для сплава с 32,66 % ниобия. 

Аналогичная тенденция наблюдается и при анализе отношения 𝑐α′′ 𝑎α′′⁄ . В случае 

применения к этим значениям линейной регрессии интерполированная линия пересекает 

теоретическую границу ГПУ (√8 3⁄ ≈ 1,63) в точке, соответствующей 3,42 % ниобия. 

Несоответствие значений содержания ниобия для двух отмеченных вариантов пересече-

ний связано, вероятно, особенностями выполнения эксперимента. Среднее арифметиче-

ское значение содержания ниобия для двух пересечений составляет 4,52 %. J.L. Murray 

[74] отмечал, что максимальная растворимость ниобия в ГПУ -фазе находится в диапа-

зоне от 3,8 до 4,7 %.  Таким образом, среднее значение предельной растворимости ниобия 

в -фазе, полученное в работе J.L. Murray (4,27 %), близко к данным, полученным в насто-

ящей диссертационной работе.  

Анализируя тенденции изменения 𝑐α′′ 𝑎α′′⁄  и 𝑏α′′ 𝑎α′′⁄  (рисунок 4.6), можно пред-

положить, что сплавы, содержащие менее ~ 4,27 % ниобия, имеют гексагональную ре-

шетку, которая является более плотно упакованной по сравнению с идеальной ГПУ-ре-

шеткой.  
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Рисунок 4.6 – Соотношение параметров решеток различных фаз литых сплавов системы Ti-Nb в 

зависимости от содержания ниобия 

 

Разница между отношениями c/a для идеальной ГПУ-фазы (1,63) и низколегиро-

ванной α-фазы (1,58) обычно хорошо объясняется сильным ковалентным вкладом в хи-

мические связи. В частности, предполагается, что ковалентность химической связи вно-

сит существенный вклад в притяжение между атомами на соседних базисных плоскостях, 

что приводит к уменьшению параметра c. При содержании ниобия, составляющем ~ 

4,27…4,52 %, решетку можно рассматривать как идеальную ГПУ-решетку с отношением 

c/a √8 3⁄ ≈ 1,63. Сплавы с содержанием ниобия более 4,52 % обладают менее плотно 

упакованной решеткой. Продолжая полученную регрессией линию 𝑐α′′ 𝑎α′′⁄  в сторону 

больших концентраций ниобия, можно обнаружить, что она пересечется с линией c/a чи-

стого α-титана (1,58) при 12,46 % ниобия. В этом диапазоне концентраций формируется 

гексагональная решетка, которая соответствует α-фазе. На рисунке 4.1 было показано, 
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что превращение α′ → α′′ начинается, когда содержание ниобия превышает 13 %. Этот 

факт хорошо согласуется с отмеченным в данном параграфе наблюдением.  

При содержании ниобия 46,41 % линия регрессии 𝑐α′′ 𝑎α′′⁄  достигает вели-

чины √2 ≈ 1,41, что соответствует значениям b/a и c/a для β-фазы. Другими словами, при 

такой концентрации ниобия искажение орторомбической решетки α-фазы настолько ве-

лико, что образуется кубическая решетка. Исходя из этого результата можно предполо-

жить, что вплоть до содержания 46,41 % Nb β-фаза, которая формируется при быстром 

охлаждении, является метастабильной. A.R.G. Brown с соавторами предположили, что не-

большая разница в атомных радиусах между титаном и ниобием не может в полной мере 

объяснить возрастание искажений орторомбической решетки при увеличении концентра-

ции последнего. Они полагают, что наблюдаемое в экспериментах искажение может от-

ражать тенденцию ниобия сохранять восьмикратную координацию, характерную для 

ОЦК-структуры [89].  

Отношение параметров c/a и b/a для α- и α-фаз постепенно уменьшается при по-

вышении концентрации ниобия (наклон аппроксимационной линии составляет -0,005). 

Подобную тенденцию наблюдали C.X. Li с соавторами [116].  

В соответствии с полученными в экспериментах данными, отношение параметров 

𝑐ω 𝑎ω⁄  изменяется в относительно узком диапазоне, а их значения близки к отношению 

c/a, соответствующему идеальной решетке ω-фазы. Параметры решетки для идеальной 

ω-фазы могут быть выведены с использованием ориентационного соотношения между - 

и ω-фазами, приведенного в работе [200]. Из этого соотношения следует, что 𝑎ω = √2𝑎β 

и 𝑐ω = √3 2⁄ aβ, что приводит к идеальному отношению 𝑐ω 𝑎ω⁄  ≈ 0,613. Основываясь на 

результатах, полученных другими исследователями, B.S. Hickman отмечал, что отноше-

ние 𝑐𝜔 𝑎ω ⁄  составляет 0,613 для всех концентраций легирующего элемента, хотя абсо-

лютные значения параметров c и a могут изменяться [142]. 

Из представленных на рисунке 4.6 данных, тем не менее, следует, что для образцов 

с содержанием менее 25 % Nb отношение 𝑐ω 𝑎ω⁄  ниже, чем для образцов с более высоким 

содержанием ниобия. На рисунке 4.5 было показано, что в образцах Ti-20Nb и Ti-22,5Nb 

изменение объема, сопутствующее β → ω превращению, близко к нулю. Принимая во 

внимание этот факт, а также то, что значение отношения c/a немного ниже идеального, 

можно сделать вывод о том, что ω-фаза в этих двух образцах имеет более плотную упа-

ковку, чем в образцах, содержащих более 25 % ниобия. 
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4.4 Главные деформации кристаллической решетки при β → α и β → α фазовых 

переходах  

В ходе фазовых превращений между решетками исходной и конечной фаз в боль-

шинстве случаев наблюдается некоторое несоответствие, которое принято описывать с 

использованием так называемых главных деформаций решетки. Величины главных де-

формаций решетки во многом определяют особенности мартенситных превращений, ока-

зывая влияние на форму и кристаллографические особенности образующихся при охла-

ждении фаз. Необходимо отметить, что представления о главных деформациях кристал-

лической решетки могут быть использованы также для заключения о возможности мате-

риала проявлять эффект памяти формы. 

Главные деформации решетки, возникающие при реализации фазовых переходов 

из β- в мартенситные фазы, проще всего анализировать в такой трехмерной системе ко-

ординат, которая способна в полной мере отразить орторомбическую форму α-фазы. По-

этому пространство в такой системе можно рассматривать как псевдоорторомбическое. 

Главные деформации решетки ηi вычислялись по трем основным направлениям в 

псевдоорторомбическом пространстве. Эти основные направления выглядят следующим 

образом: 

 

 [100]𝑜𝑟𝑡 ≙ 𝑎α′′, (4.3) 

 [010]𝑜𝑟𝑡 ≙ 𝑏α′′  , (4.4) 

 [001]𝑜𝑟𝑡 ≙ 𝑐α′′. (4.5) 

 

При реализации фазового перехода из β- в мартенситные α- или α-фазы главные 

деформации решетки могут быть рассчитаны с использованием уравнения, предложен-

ного R. Davis с соавторами [77]: 

 

 η1
𝑖 =

𝑎𝑖
𝑜𝑟𝑡−𝑎β

𝑜𝑟t

𝑎β
𝑜𝑟𝑡 , (4.6) 

 η2
𝑖 =

𝑏𝑖
𝑜𝑟𝑡−𝑏β

𝑜𝑟𝑡

𝑏β
𝑜𝑟𝑡 , (4.7) 

 η3
𝑖 =

𝑐𝑖
𝑜𝑟𝑡−𝑐β

𝑜𝑟𝑡

𝑐β
𝑜𝑟𝑡 , (4.8) 

где i = α или α , 𝑎β
𝑜𝑟𝑡 = 𝑎β

𝑐𝑢𝑏𝑖𝑐 и 𝑏β
𝑜𝑟𝑡 =  𝑐β

𝑜𝑟𝑡 = √2 𝑎β
𝑐𝑢𝑏𝑖𝑐. 
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На рисунке 4.7 представлена зависимость главных деформаций кристаллической 

решетки от содержания ниобия в сплаве. В материалах, в которых β-фаза не была обна-

ружена методом рентгеновской дифракции, для расчета параметра решетки 𝑎β
𝑐𝑢𝑏𝑖𝑐 и по-

следующего расчета главных деформаций использовались уравнения линейной регрес-

сии, полученные по данным, представленным в таблице 4.2. В остальных случаях исполь-

зовались только экспериментально измеренные значения, указанные в таблице 4.1. Глав-

ные деформации решетки, полученные на основе экстраполированных параметров 𝑎β
𝑐𝑢𝑏𝑖𝑐, 

отмечены на рисунке 4.7. 

При фазовом переходе β → α′ все главные деформации решетки с ростом содержа-

ния ниобия изменялись незначительно. Обусловлено это тем, что параметры решеток α′- 

и β-фаз с увеличением содержания ниобия одновременно увеличиваются с практически 

одинаковой скоростью. В случае фазового перехода β → α′′ значения главных деформа-

ций решетки во всех трех направлениях были более значительными. Этот факт согласу-

ется с тем, что, во-первых, α′′-фаза является переходной между α′- и β-фазами, и, во-вто-

рых, форма обогащенной ниобием решетки α′′-фазы приближается к решетке β-фазы. 

 

Рисунок 4.7 – Главные деформации решетки при фазовых переходах β → α′ и β → α′′. 

Обведенные квадратами точки в области низких концентраций ниобия рассчитаны путем 

линейной экстраполяции параметра решетки -фазы 
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При увеличении содержания ниобия главные деформации решетки η1
α′′

 и η2
α′′

 

уменьшаются. В образце из сплава Ti-27,5Nb они составили η1
α′′

= - 6,00 % и η2
α′′

= 0,19 %. 

Для обеих метастабильных мартенситных фаз главные деформации решетки η3
𝑖  были не-

значительны. При содержании ниобия в диапазоне от 17,5 до 27,5 % значение η3
α′′

 плавно 

снижалось. Линейная регрессия показывает, что линия η3
α′′

 пересечется с линией нулевой 

деформации при содержании ниобия равном 33,74 %. Близкие величины были получены 

ранее M. Bönisch с соавторами [196], а также H.Y. Kim и S. Miyazaki [201]. Можно отме-

тить, что главные деформации решетки η1
α′′

 и η2
α′′

 имеют одинаковые абсолютные значе-

ния, но противоположны по знакам. При этом известно, что, если одна из главных дефор-

маций решетки равна нулю, а две другие имеют почти равные значения с противополож-

ными знаками, сплавы могут обладать эффектом памяти формы [189; 190]. 

Из рисунка 4.7 следует, что в сплаве Ti-27,5Nb главная деформация решетки η3
α′′

 

имеет наименьшие значения (близка к нулю). 

4.5 Главные деформации кристаллической решетки при β → ω фазовом переходе                    

Для расчета главных деформаций решетки при β → ω превращении было построено 

псевдоорторомбическое пространство, включающее в себя кристаллические решетки β- 

и ω-фаз. Исходя из кристаллографических соотношений 

[111]𝛽  [0001]𝜔 и [11̅0]𝛽  〈112̅0〉𝜔 [200] и предположения о том, что преобразования 

являются полностью когерентными, следует, что главная диагональ β-ячейки равна двум 

параметрам c ω-ячейки (2𝑐𝜔 = √3𝑎𝛽). Поэтому псевдоорторомбическое пространство 

строилось на двух ячейках ω-фазы, совмещенных друг с другом. Аналогичные построе-

ния для расчета главных деформаций решетки были сделаны G. Aurelio с соавторами 

[154], а также D. Choudhuri с соавторами [202]. Куб, построенный с использованием еди-

ничных векторов такого псевдоорторомбического пространства, на рисунке 4.8 отмечен 

красными линиями. 

Параметры решетки 𝑎𝑘
𝑜𝑟𝑡 , 𝑏𝑘

𝑜𝑟𝑡  и 𝑐𝑘
𝑜𝑟𝑡, описывающие три оси полученного псевдо-

орторомбического пространства, могут быть получены с использованием соотношений, 

приведенных в таблице 4.3. Индекс «k» здесь означает β- или ω-фазу соответственно. 
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Таблица 4.3 – Отношения, описывающие параметры решеток β- или ω-фаз 

Фазы 𝑎𝑘
𝑜𝑟𝑡 ≙ [100]𝑜𝑟𝑡 𝑏𝑘

𝑜𝑟𝑡 ≙ [010]𝑜𝑟𝑡 𝑐𝑘
𝑜𝑟𝑡 ≙ [001]𝑜𝑟𝑡 

β √2𝑎β
𝑏𝑐𝑐 √6𝑎β

𝑏𝑐𝑐 √3𝑎β
𝑏𝑐𝑐 

ω 𝑎ω 
ℎ𝑒𝑥 √3𝑎ω 

ℎ𝑒𝑥 2𝑐ω
ℎ𝑒𝑥 

 

 

Рисунок 4.8 – Псевдоорторомбическое пространство, построенное для расчета главных 

деформаций при β → ω преобразовании. Черные и зеленые линии относятся к решеткам  - и -

фаз соответственно. Красные линии обозначают ромбическую решетку, которая использовалась 

для проведения расчетов 

 

Главные деформации кристаллической решетки, возникающие при β → ω фазовом 

переходе, рассчитанные согласно уравнениям (4.6) – (4.8), показаны на рисунке 4.9. Сле-

дует отметить, что описанное выше кристаллографическое соотношение предполагает ра-

венство главных деформаций решетки η1
ω и η2

ω . Это означает, что основные деформации 

решетки в направлениях  [100]𝑜𝑟𝑡 и [010]𝑜𝑟𝑡 одинаковы, поэтому на рисунке 4.9 они обо-

значены как η1,2
ω . Для возможности сравнения полученных результатов с другими двух-

компонентными сплавами в верхней части рисунка 4.9. представлена дополнительная ось 

x со значениями величины e/a. 

По сравнению с деформациями, соответствующими превращению β → α′′, главные 

деформации решетки, возникающие в результате преобразования β → ω, малы. Из-за вы-

сокого модуля Юнга ω-фазы деформации компенсируются в основном в матрице сплава. 

В зависимости от состава сплава матрица представлена смесью (α′′ + β)-фаз или чистой 

β-фазой. По сравнению с ω-фазой обе упомянутые выше фазы обладают меньшим моду-

лем Юнга [203; 204].  
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Рисунок 4.9 – Главные деформации решетки, обусловленные β → ω превращением в литых 

сплавах системы Ti-Nb, в зависимости от содержания ниобия. Литературные данные, 

приведенные на этом рисунке, соответствуют работам Н.В. Агеева и Л.А. Петровой ([75], 

Age58), S. Cai с соавторами ([205], Cai15), Ю.А. Багаряцкого с соавторами ([92], Bag58) и J. M. 

Silcock ([147], Sil55) 

 

Данные, представленные на рисунке 4.9, можно разделить на две группы. Первая 

из них включает сплавы с содержанием до 22,5 % ниобия, а вторая соответствует сплавам 

с содержанием ниобия более 25 %. В первой группе оба анализируемых в работе сплава 

(20 % и 22,5 % Nb) характеризуются небольшими положительными главными деформа-

циями решетки η1,2
ω , в то время как деформация η3

ω для сплавов этой группы является 

самой низкой среди всех исследуемых сплавов. Согласно полученным результатам, 
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наибольшее сжатие при β → ω превращении в этих двух сплавах происходит в направле-

нии [001]𝑜𝑟𝑡. При этом главная деформация решетки сплава Ti-22,5Nb в этом направлении 

меньше по сравнению со сплавом Ti-20Nb. Можно ожидать, что большое различие между 

деформациями η1,2
ω  и η3

ω, характерное для этих двух сплавов, по сравнению с аналогичной 

разницей для сплавов с содержанием более 22,5 % Nb, должно оказывать более сильное 

влияние на механические свойства исследуемых материалов. Данный факт будет в даль-

нейшем проиллюстрирован в разделе 6 диссертационной работы.  

Для сплава в Ti-25Nb, соответствующего второй группе (рисунок 4.9), все главные 

деформации решетки больше нуля. Это означает, что при переходе от - к -фазе ω-ре-

шетка расширяется в направлениях a, b и c псевдоорторомбического пространства. В ре-

зультате этого имеет место положительное изменение удельного объема. 

При содержании ниобия, равном 27,5 %, главные деформации решетки η1,2
ω  не из-

меняются по сравнению с аналогичными деформациями в сплаве Ti-25Nb. Главная дефор-

мация решетки 𝜂3 близка к нулю. Это означает, что в направлении [001]𝑜𝑟𝑡сжатия или 

расширения решетки при β → ω превращении не происходит. 

Анализ взаимного расположения решеток - и -фаз, представленных на рисунке 

4.8, показывает, что [001]𝑜𝑟𝑡  [0001]ω. Кроме того, из ориентационного соотношения 

между - и -фазами следует, что направление [0001]ω соответствует [111]β. Это озна-

чает, что при 𝜂3
𝜔, близком или равном нулю, переход плоскости (222)β в соответствую-

щую ей плоскость -фазы происходит без расширения или сжатия вдоль направления 

[0001]ω, а расстояние между плоскостями (222)β и (0002)ω будет соответствовать иде-

альному значению 2/3. Отсюда следует, что кристаллографически - и -фазы идеально 

сопоставимы друг с другом. 

На сплавах с содержанием от 30 до 32,5 % ниобия проявляется аналогичная тен-

денция. Все главные деформации решетки уменьшаются во всех направлениях. 

Одно из возможных объяснений увеличения параметра η1,2
ω  сплава Ti-35Nb состоит 

в том, что в структуре этого материала присутствует небольшая объемная доля β𝑚𝑖𝑛𝑜𝑟-

фазы. Разница в параметрах решеток двух β-фаз может привести к повышению главных 

деформаций решетки при реализации β → ω превращения.  

Главные деформации решетки, рассчитанные в этом исследовании, сравнивались с 

данными, полученными J.M. Silcock с соавторами [147], Ю.А. Багаряцким с соавторами 

[92], S. Cai с соавторами [205], а также Н.В. Агеевым и Л.А. Петровой [75]. Согласно 

работам Ю.А. Багаряцкого, J.M. Silcock и Н.В. Агеева главные деформации решетки 
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имеют примерно одинаковые значения η1,2
ω  и η3

ω. Причина этого заключается в эквива-

лентных параметрах решетки сплавов на основе титана.  

Следует подчеркнуть, что все деформации решетки в отмеченных выше исследо-

ваниях демонстрируют сильное сжатие в направлении [001]𝑜𝑟𝑡. Как ранее отмечалось, 

этот факт может оказывать влияние на механические свойства материалов. Например, 

Н.В. Агеев и Л.А. Петрова показали, что для образца с -фазой значение твердости со-

ставило 320 HB по сравнению с 260 HB для образца того же состава, но без -фазы. 

S. Cai с соавторами для получения рентгенограмм использовали синхротронное из-

лучение [205]. Главная деформация решетки 𝜂1,2, полученная в указанном исследовании, 

близка к полученным в нашей работе данным. С другой стороны, величина сжатия в 

направлении [001]𝑜𝑟𝑡 была больше, чем для исследуемых в диссертационной работе об-

разцов. 

4.6  Выводы 

Влияние содержания ниобия на фазовый состав, параметры кристаллической ре-

шетки и связанные с этим изменения в геометрии элементарной ячейки, а также на глав-

ные деформации решетки было изучено с использованием метода дифракции синхро-

тронного излучения в режиме «ex-situ». Все образцы исследованы при комнатной темпе-

ратуре. Основные выводы заключаются в следующем. 

1. Экспериментально показано, что β → ω превращение в сплавах, содержащих от 

20 до 35 % ниобия, сопровождается слабым, но измеримым изменением объема кристал-

лической решетки. Это дает основания полагать, что этот тип преобразования не является 

фазовым превращением исключительно сдвигового типа.  

2. В сплавах с 20 и 22,5 % ниобия значения интенсивности дифракционных макси-

мумов ω-фазы свидетельствуют о ее более высокой объемной доле по сравнению с дру-

гими сплавами.  

3. Сплавы, содержащие более 35 % ниобия, состоят из смеси βmain- и βminor-фаз. Па-

раметры решетки βminor составляют 3,336 Å для Ti-37,5Nb и 3,334 Å для Ti-45Nb. Образо-

вание двух типов β-фазы может быть связано с наличием в системе Ti-Nb метастабиль-

ного разрыва смешиваемости, приводящего к спинодальному распаду.  
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4. Деформации решетки при β → α′ и β → α′′ превращениях существенно больше 

по абсолютной величине, чем при β → ω превращении. При β → α′ превращении дефор-

мации решетки с ростом содержания ниобия изменяются незначительно, тогда как при 

превращении β → α′′ деформации более чувствительны к изменениям состава. Для обоих 

преобразований максимальная деформация решетки соответствует направлению 

𝑏𝑜𝑟𝑡([011]β). При превращении β → α′′ деформация решетки с ростом содержания нио-

бия уменьшается. 

5. В сплавах с 20 и 22,5 % ниобия наиболее высокий уровень деформации сжатием, 

обусловленный развитием β → ω превращения, соответствует направлению [0001]ω. 

Присутствие ω-фазы в структуре Ti-Nb сплавов может являться фактором, способствую-

щим повышению прочностных и упругих свойств материалов.  
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5 ИССЛЕДОВАНИЕ ТИТАН-НИОБИЕВЫХ СПЛАВОВ В ПРОЦЕССЕ 

НАГРЕВА И ОХЛАЖДЕНИЯ С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ ДИФРАКЦИИ 

РЕНТГЕНОВСКОГО СИНХРОТРОННОГО ИЗЛУЧЕНИЯ В РЕЖИМЕ IN-

SITU  

Процессы термической обработки титановых сплавов сопровождаются различ-

ными фазовыми превращениями, в том числе, связанными с образованием и распадом 

различных метастабильных фаз. Определение последовательности этих преобразований, 

а также особенностей эволюции микроструктуры в процессе термической обработки 

представляет большой интерес как с научной, так и прикладной точек зрения. Использо-

вание in-situ подходов, основанных на дифракции синхротронного рентгеновского излу-

чения, позволяет надежно определять температуры начала и завершения фазовых превра-

щений, наблюдать за термическим расширением или сжатием отдельных фаз, а также, 

анализируя форму профилей рентгеновских пиков, делать выводы об эволюции микро-

структуры сплавов. 

При анализе титановых сплавов одной из важных причин, определяющих целесо-

образность использования синхротронного излучения, является возможность детального 

изучения особенностей формирования и распада ω-фазы. С момента открытия ω-фазы од-

ним из основных методов ее исследования является дифракция рентгеновского излучения 

[65; 92; 103; 142; 143; 206]. Однако его практическое применение сопряжено с рядом 

сложностей. Так, например, наиболее сильные дифракционные максимумы ω-фазы на 

рентгенограммах перекрываются с рефлексами β-фазы, которые во многих случаях явля-

ются гораздо более интенсивными. Кроме того, даже анализ рефлексов ω-фазы, которые 

не перекрываются  с максимумами β-фазы, может представлять сложность в связи с их 

большим уширением, обусловленным малым размером частиц [153].  

В связи с ограниченностью по времени и невысоким соотношением сигнал/шум 

большинства лабораторных рентгеновских дифрактометров анализ слабых и широких пи-

ков представляет существенную проблему [170], решить которую можно с использова-

нием рентгеновского синхротронного излучения и современных двумерных детекторов, 

характеризующихся высоким соотношением сигнал/шум. Так, время получения дифрак-

ционной картины с использованием современных источников синхротронного излучения 

на несколько порядков меньше по сравнению с лабораторными дифрактометрами и изме-

ряется секундами или даже долями секунды. Это позволяет использовать синхротронное 
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излучение для анализа структурно-фазовых превращений в режиме in-situ, например, в 

процессе нагрева или охлаждения титановых сплавов. 

Другой важный метод исследования ω-фазы – это просвечивающая электронная 

микроскопия (ПЭМ). Однако, он позволяет анализировать лишь локальные микрообъемы 

материалов и характеризуется высокой трудоемкостью подготовки объектов исследова-

ния. Кроме того, формирование ω-фазы и других метастабильных фаз в титановых спла-

вах может быть подвержено так называемым «эффектам тонких фольг» (thin-foil effects) 

[128], которые необходимо учитывать при подготовке объектов исследования. Исследо-

вание ω-фазы с использованием ПЭМ также осложняется эффектом двойной дифракции, 

широко описанным в литературе [151; 187; 207; 208] и показанным ранее в данной работе 

[см. раздел 3.3].  

Таким образом, с учетом описанных выше обстоятельств можно сделать вывод о 

том, что одним из наиболее рациональных подходов к проблеме изучения структурно-

фазовых преобразований в титановых сплавах является использование дифракции высо-

коинтенсивного рентгеновского синхротронного излучения в режиме in-situ. Такой под-

ход позволяет наблюдать за структурными изменениями, реализующимися в узких тем-

пературных и временных интервалах в непосредственной близости от критических точек. 

В данном разделе представлен подробный анализ эволюции структуры и особен-

ностей развития фазовых превращений при нагреве и охлаждении трех сплавов, содержа-

щих 20, 27,5 и 35 % ниобия. Отмеченный метод анализа применялся также к сплавам, 

содержащим 25, 30 и 32,5 % ниобия. Однако, с целью краткости изложения в рамках дан-

ной диссертационной работы результаты исследования этих сплавов будут представлены 

лишь в разделе 5.5, посвященном сравнительному анализу материалов. 

5.1 Структурно-фазовые преобразования при нагреве и охлаждении сплава Ti-

20Nb 

В первоначальном состоянии сплав Ti-20Nb был представлен смесью α-, β- и ω-

фаз, сформированной в процессе кристаллизации и последующего охлаждения материала 

в медной форме. Последовательность изменения дифракционных картин при нагреве 

сплава до 900 С, выдержке при этой температуре и последующем охлаждении представ-

лена на рисунке 5.1.  
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В начале нагрева вплоть до момента времени 1600 с (∽530 °C) наблюдается отно-

сительно небольшое изменение положения всех рефлексов, в том числе рефлексов α-

фазы. Качественный анализ сопутствующих изменений параметров решетки будет пред-

ставлен в дальнейших разделах. Следует отметить, что рефлекс {200} α-фазы, распола-

гавшийся ранее в позиции 2 = 4,5 °, характеризуется более существенным отклонением 

в область низких углов по сравнению с другими рефлексами этой фазы. Такое поведение 

обусловлено более значительным изменением величины 𝑎𝛼′′  по сравнению с другими 

параметрами решетки α-фазы. При этом в течение всего процесса нагрева параметр 𝑎𝛼′′ 

постепенно возрастает. Далее будет показано, что для двух других параметров решетки 

α-фазы такое поведение не характерно. 

При дальнейшем нагреве в интервале между 1500 с и 1600 с (∽ 490…530 °C) начи-

нают появляться рефлексы, соответствующие α-фазе, и в определенном температурном 

интервале обе фазы сосуществуют. Необходимо отметить, что рефлексы α-фазы появля-

ются на новых позициях 2, не соответствующих положению рефлексов распадающейся 

α-фазы. Из этого можно сделать вывод о том, что превращение α → α не может быть 

объяснено лишь диффузионным процессом, в котором за счет обеднения α-фазы нио-

бием происходит постепенная ее перестройка в решетку α-фазы. В соответствии с имею-

щимися литературными данными формирование α-фазы происходит путем появления но-

вых зародышей и их роста [198; 209]. При этом большая часть имеющихся в литературе 

работ посвящена выделению α-фазы из β-фазы в процессе охлаждения сплава. В таком 

случае α-фаза, как правило, зарождается гетерогенно, а участками ее возникновения яв-

ляются границы бывших β-зерен, границы раздела межу β- и ω-фазами, границы раздела 

между β- и β-фазами, а также различные дефекты кристаллического строения, в том 

числе дислокации. Поскольку в процессе нагрева α-фаза выделяется одновременно с рас-

падом α-фазы, можно предположить, что основными местами ее зарождения являются 

границы α-фазы, однако данный факт требует более тщательного анализа с применением 

методик, основанных на in-situ ПЭМ, и в рамках данной диссертационной работы по-

дробно обсуждаться не будет. Кроме того, в соответствии с работами [166; 210] местами 

зарождения α-фазы могут быть частицы ω-фазы. 

В момент времени 2200 с (∽ 750 °C) уровень интенсивности рефлексов α-фазы до-

стигает минимального значения, поскольку она полностью растворяется в β-фазе. В про-

цессе дальнейшего нагрева структура образца полностью представлена β-фазой. При этом 

дифракционные максимумы β-фазы в процессе нагрева сдвигаются в сторону меньших 
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углов 2, что соответствует постепенному росту параметра решетки 𝑎β, обусловленному 

процессом термического расширения материала. При охлаждении наблюдается обратный 

процесс: в результате термического сжатия материала рефлексы β-фазы сдвигаются в сто-

рону больших углов 2. Появление рефлексов α-фазы начинается в момент времени 3700 

с (∽ 600 °C). По мере охлаждения образца происходит их постепенный сдвиг в сторону 

больших углов 2. При появлении α-фазы интенсивность рефлексов {220}β (2  5,9 °) и 

{200}𝛽 (2  4,18 °) начинает уменьшаться. Это обусловлено, очевидно, повышением объ-

емной доли α-фазы и соответствующим снижением доли β-фазы в процессе охлаждения. 

В результате этого процесса после охлаждения до комнатной температуры образец почти 

полностью состоит из α-фазы с небольшим количеством остаточной β-фазы.  

О возможности формирования ω-фазы в процессе охлаждения можно судить по 

наличию (или отсутствию) рефлексов {001}ω и {002}ω, располагающихся на углах 2  

2,5° и 2  4,9°. В отличие от остальных рефлексов ω-фазы эти два пика не совпадают с 

рефлексами β-фазы, поэтому при проведении анализа по их присутствию можно зафик-

сировать даже минимальное содержание ω-фазы в сплаве. Тем не менее, из анализа пред-

ставленной на рисунке 5.1 карты следует, что указанные рефлексы в процессе охлаждения 

не появляются, а, значит, при данных условиях ω-фаза не формируется, либо ее количе-

ство ниже предела обнаружения использованного метода анализа. В дальнейших разде-

лах будут более подробно рассмотрены особенности отдельных структурных изменений, 

происходящих при нагреве и охлаждении сплава Ti-20Nb. 

5.1.1 Структурно-фазовое преобразование α + β → α + α + β при нагреве сплава 

Ti-20Nb    

На рисунке 5.2 представлены цветовые карты, иллюстрирующие эволюцию не-

скольких типичных дифракционных максимумов в диапазоне температур 229…724 °C. 

Сначала проанализируем рисунки 5.2 а, б, иллюстрирующие эволюцию положений и 

уровня интенсивности пиков {110}α и {020}α и их постепенное «преобразование» в пик 

{100}α.   
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Вплоть до температуры 476,9 °C интенсивность рефлексов {110}α и {020}α изме-

няется незначительно. Небольшие циклические колебания интенсивности объясняются 

особенностями функционирования источника синхротронного излучения. Снижение ин-

тенсивности пучка обусловлено постепенным снижением тока на кольце источника, а по-

вышение – инжекцией новой порции электронов.  

Дальнейшее повышение температуры приводит к снижению значений интенсивно-

сти обоих рефлексов. Таким образом температура 476,9 °C была принята соответствую-

щей точке 𝐴𝑆
𝛼′′

, т.е. точке, при которой α-фаза начинает распадаться. По достижении 

температуры 562,4 °C интенсивность рефлексов α-фазы уменьшается почти до нуля. Та-

ким образом, следуя принятым ранее обозначениям, эта температура описывается симво-

лом 𝐴𝐹
𝛼′′

.  

При температуре 499,6 °C появляются рефлексы α-фазы (например, {100}α на ри-

сунке 5.2 a и {102}α на рисунке 5.2 в). Можно отметить, что углы, соответствующие ре-

флексам α-фазы, ближе к углам, на которых располагались рефлексы α-фазы при низких 

температурах. Например, положение пика {100}α близко к первоначальному положению 

{110}α, а положение {102}α - к первоначальному положению {112}α.  

Следует отметить, что α- и α-фазы сосуществуют в диапазоне температур между 

499,6 и 562,4 °C. Интенсивность рефлексов α-фазы возрастает при нагреве до темпера-

туры 570,2 °C (𝑀𝐹
α), а в диапазоне от 570,2 °C до 638,4 °C она изменяется незначительно. 

При температурах выше 638,4 °C интенсивность рефлексов α-фазы начинает уменьшаться 

и достигает нуля при 738,4 °C. 
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5.1.2 Распад ω-фазы в процессе нагрева титан-ниобиевых сплавов 

На рисунке 5.3 представлены участки дифрактограмм, иллюстрирующие измене-

ние нескольких рефлексов ω-фазы в типичных для них диапазонах углов 2 в темпера-

турном интервале 387…692 °C. Так, на рисунках 5.3 а и б представлены изменения ин-

тенсивности рефлекса {001}ω, который располагается в диапазоне углов 2,36°…2,55°. 

Можно отметить, что при его исчезновении рефлексы -фазы в указанном диапазоне уг-

лов не появляются. На рисунках 5.3 в и д в аналогичном виде представлено изменение 

интенсивности рефлекса {201}ω (диапазон углов 4,10°…4,34 °) и формирование в этом 

же диапазоне углов рефлекса {200}β. 

Из рисунков 5.3 а и б можно сделать вывод о том, что интенсивность рефлекса 

{001}ω сначала возрастает (до температуры 469,0 °C), а затем убывает (т.е., 𝐴𝑆
ω = 469,0 

°C) и достигает минимума при 529,6 °C (𝐴𝐹
ω). При внимательном анализе рисунков 5.3 в 

и г можно отметить, что интенсивность рефлекса {201}ω уменьшается, но не достигает 

нуля, как это наблюдается в случае рефлекса {001}ω. Связано это с тем, что в данном 

диапазоне углов рефлексы {201}ω и {200}β перекрываются (см. рисунок 5.1).  

Анализ ex-situ данных рентгеновской дифракции (см. раздел 4) с учетом чрезвы-

чайно высокого модуля Юнга и микротвердости сплава Ti-20Nb (см. раздел 6) позволяет 

отметить, что объемная доля ω-фазы в этом сплаве чрезвычайно высока. Можно предпо-

ложить, что в определенном диапазоне температур β- и ω-фазы сосуществуют и при тем-

пературе немного выше AF
ω, а именно, выше 545,7 °C, объемная доля β-фазы начинает 

быстро увеличиваться.  
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5.1.3 Преобразование β → α + β в процессе охлаждения сплава 

На рисунке 5.4 представлены цветовые диаграммы, иллюстрирующие эволюцию 

нескольких рефлексов α-фазы при охлаждении сплава Ti-20Nb в диапазоне температур 

602…78 °C. Анализируя рисунки 5.4 а-г, можно отметить, что при охлаждении сплава 

рефлексы α-фазы начинают появляться при температуре ниже 594,8 °C (𝑀𝑆
β→α′

). Быстрый 

рост их интенсивности заканчивается при температуре 𝑀𝐹
β→α′

 = 532,7 °C и в процессе 

дальнейшего охлаждения зафиксированы лишь незначительные изменения интенсивно-

сти.  

Следует подчеркнуть, что в течение короткой выдержки (10 минут при 900 °C) и 

охлаждении со скоростью 50 °C/мин в сплаве Ti-20Nb формируется не α-фаза (которая 

была характерна для образца до нагрева), а только α-фаза. Наиболее очевидной причиной 

этого является недостаточно высокая скорость охлаждения материала. Так, согласно не-

которым оценкам, скорость охлаждения при литье всасыванием составляет ~ 100 °C/c, т.е. 

практически на порядок превышает скорость охлаждения, реализованную в эксперименте 

с использованием синхротронного излучения. Другая причина может заключаться в ча-

стичной гомогенизация сплава в процессе его выдержки при 900 °C. При этом произошло 

обеднение богатых ниобием дендритов, в результате чего содержание ниобия в них стало 

ниже порога формирования α-фазы. 
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5.2 Структурно-фазовые преобразования при нагреве и охлаждении образцов из 

сплава Ti-27,5Nb 

На рисунке 5.5 представлена эволюция картин дифракции образца из сплава Ti-

27,5Nb в процессе нагрева, выдержки и охлаждения. В начальном состоянии материал 

состоял из смеси α-, β- и ω-фаз. С начала эксперимента и вплоть до полного растворения 

ω-фазы в момент времени 1600 секунд (∽ 516 °C) наблюдается изменение интенсивности 

пиков ω-фазы. Особенно хорошо это заметно при анализе рефлекса {111}ω, соответству-

ющего углу 2  3,95 °. Начиная с момента времени 950 секунд (∽ 300 °C) и вплоть до 

1400 секунд (∽ 450 °C), наблюдается рост интенсивности этого пика. При дальнейшем 

нагреве интенсивность рефлекса снижается вплоть до полного его исчезновения (1600 се-

кунд, ∽ 516 °C). 

В процессе нагрева сплава рефлексы α-фазы с различными индексами{hkl} по-

разному изменяют свое положение. При этом можно выделить два временных интервала. 

Первый – от 0 до 1200 с (т. е. от комнатной температуры до  380 °C), второй – от 1200 

до 1600 с (∽ 380…530 °C). Рассмотрим первый интервал.  

В диапазоне температур 20…380 °C рефлексы {hkl}, в значительной степени опре-

деляющиеся индексом «k», сдвигаются в сторону больших углов 2. Это хорошо видно 

на примере рефлекса {020}α, находящегося вблизи угла 2  2,83 °. Из этого можно сде-

лать вывод о том, что при нагреве параметр решетки 𝑏𝛼′′ уменьшается. В то же время для 

рефлексов от плоскостей {ℎ00}α (например, {200}α на угле  4,6 °) характерно противо-

положное поведение. Другими словами, в диапазоне 20…380 °C рефлексы сдвигаются в 

сторону меньших углов 2, что соответствует увеличению параметра 𝑎α′′. 
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Очевидно, что два вышеупомянутых процесса действуют одновременно, оказывая 

при этом противоположный эффект на положение рефлексов {ℎ𝑘0}α. При этом сдвиг ре-

флекса при нагреве определяется одним из двух факторов:  

1) наибольшим индексом (например, если k > h, то рефлекс будет смещаться в сто-

рону больших углов, что наблюдается для {130}α,  находящегося на угле 2  4,8 °);  

2) более быстрым изменением одного из параметров решётки в процессе нагрева. 

Примером действия последнего фактора является сдвиг рефлекса {110}α, находящегося 

на угле 2  2,7 °, для которого h = k = 1.  

Рефлексы от плоскостей {00𝑙}α анализировать достаточно сложно. В связи с осо-

бенностями кристаллографических соотношений между различными фазами в титановых 

сплавах рефлексы такого типа перекрываются с рефлексами нескольких других фаз (см. 

например, рефлексы {002}α вблизи 2  3,03° и {004}α  вблизи 2  6,06°). С другой 

стороны, рассматривая сдвиг рефлексов {022}α (2  4,15°) и сравнивая его со сдвигом 

рефлексов {020}α (2   2,83°), можно отметить, что при повышении температуры оба 

сдвигаются в сторону больших углов. Сравнивая таким же образом рефлексы {200}α (2 

 4,57°) и {202}α (2  5,48°), можно сделать вывод о том, что оба рефлекса при нагреве 

сдвигаются в сторону меньших углов. Это свидетельствует о том, что параметр решетки 

𝑐𝛼′′ при нагреве изменяется незначительно.  

Во втором температурном интервале (∽ 380…530 °C, 1200…1600 с) наблюдается 

иное поведение рефлексов {ℎ𝑘0}α. Рефлексы, для которых значение «h» больше нуля, 

смещаются в сторону больших углов (например, {110}α вблизи 2   2,7° или {112}α 

вблизи 2   4,05°). Одна из причин, обусловливающих этот факт, связана с уменьшением 

параметра 𝑎α′′.  

Рефлексы, которые сильно зависят от индекса «k» (например {020}α вблизи 2   

2,83°, {022}α  вблизи 2   4,15°, или {130}α  вблизи 2   4,8°), в свою очередь, сдвига-

ются в сторону меньших углов 2 в связи с увеличением параметра 𝑏α′′. Причиной изме-

нения положения 2 во втором температурном интервале является постепенное прибли-

жение к превращению α → α, происходящему в диапазоне ∽ 480…520 °C (1500…1600 

с). Кроме того, можно отметить, что, начиная с ~ 380 °C (1200 c), интенсивность всех 

рефлексов α-фазы начинает снижаться.  

В разделе 4 было показано, что метастабильную α-фазу можно рассматривать как 

промежуточное звено между равновесными α- и β-фазами. Кроме того, хорошо известно, 
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что α-фаза формируется вместо α-фазы, когда гексагональная решетка не способна вме-

стить большее количество атомов ниобия, имеющих больший атомный радиус, чем у ти-

тана. Это приводит к тому, что гексагональная решетка сплава искажается и переходит в 

орторомбическую. Таким образом, можно заключить, что решетка, соответствующая α-

фазе получается из решетки α путем ее искажения. Соответственно, при распаде α-фазы 

в процессе нагрева и образовании α-фазы ожидаемым является постепенный процесс пре-

вращения орторомбической решетки в гексагональную. На рентгенограмме это будет со-

провождаться сближением некоторых пиков α и объединением их в один пик α-фазы.  

Изменение положений рефлексов α-фазы на втором температурном интервале 

связано с диффузионным распадом этой метастабильной фазы и формированием стабиль-

ной α-фазы. Превращение α → α происходит вблизи температуры ~ 520 °C (1600 с). В 

интервале 520…715 °C образец состоит из смеси α- и β-фаз. Из рисунка 5.5 следует, что 

сразу после α → α превращения рефлексы α-фазы являются достаточно широкими, од-

нако в процессе дальнейшего нагрева их ширина снижается. Более значительная ширина 

рефлексов обусловлена, вероятно, несколькими факторами. Во-первых, первоначально 

рефлексы α-фазы появляются при слиянии пары рефлексов α-фазы и точный момент, 

когда два пика сливаются и образуют один зафиксировать достаточно сложно. Во-вторых, 

можно предположить, что в начальный момент времени зародыши α-фазы достаточно 

малы, что приводит к дополнительному уширению пиков. В таком случае, в процессе по-

следующего роста зародышей α-фазы происходит сужение соответствующих им пиков.  

В процессе нагрева положения рефлексов α-фазы изменяются незначительно, из 

чего можно сделать вывод, что параметры решетки этой фазы также почти не изменяются. 

Это обусловлено коротким температурным интервалом существования α-фазы. Выше 

температуры ∽ 714 °C (2200 c) она растворяется и сплав состоит преимущественно из β-

фазы. Анализируя рисунок 5.5, можно отметить, что в районе угла 2  3,08° некоторые 

дифракционные максимумы α-, α-, β- и ω-фаз перекрываются и образуют один широкий 

пик. При повышении температуры и, в особенности, при достижении такой ее величины, 

когда единственной фазой является β-фаза, этот широкий рефлекс постепенно сужается. 

Кроме того, в процессе нагрева все рефлексы β-фазы сдвигаются в область меньших уг-

лов, что связано с увеличением параметра решетки 𝑎β, обусловленного термическим рас-

ширением материала. 

В процессе охлаждения рефлексы β-фазы начинают сдвигаться в сторону высоких 

углов, что обусловлено уменьшением параметра 𝑎β в связи с процессом термического 
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сжатия. При охлаждении сплава фазы формируются обратным образом по отношению к 

представленной выше последовательности преобразования фаз при нагреве. Так, сначала 

возникает α-фаза, являющаяся промежуточной фазой в процессе β → α  превращения. 

Альфа-фаза начинает выделяться при ∽ 590 °C (3700 с) и исчезает при ∽ 360 °C (4000 с). 

Следует подчеркнуть, что в процессе охлаждения объемная доля α-фазы существенно 

меньше, чем в процессе нагрева. На рисунке 5.5 рефлексы α-фазы, соответствующие охла-

ждению сплава, почти не видны. Наиболее четко различим рефлекс {100}α, расположен-

ный вблизи 2  2,8°. Одной из причин такого поведения материала является разница 

между скоростями нагрева (30 °C/мин) и охлаждения (50 °C/мин) при постоянной скоро-

сти записи картин дифракции. Таким образом, при нагреве одна дифракционная картина 

записывалась приблизительно в интервале 4 °C, тогда как при охлаждении – в интервале 

~ 9 °C. Это привело к тому, превращение β → α → α, происходящее в узком интервале 

температур, было зафиксировано лишь на нескольких дифракционных картинах.   

Из рисунка 5.5 следует, что выделение как α-, так и ω-фаз начинается при одной и 

той же температуре (∽ 360 °C, 4000 с). Это значит, что для сплава Ti-27,5Nb температуры 

𝑀𝑆
β→α′′

 и 𝛺𝑆 близки друг к другу. При этом следует ожидать, что для сплавов с большим 

содержанием ниобия образование ω-фазы будет происходить до начала формирования 

α-фазы [82]. 

Изменение положений пиков α-фазы при снижении температуры противоположно 

тому, которое наблюдалось при нагреве в первом температурном интервале. Такое пове-

дение характерно для термического сжатия образца в процессе охлаждения 

5.2.1 Распад α-фазы, формирование фазы 𝛂обед
′′  и преобразование α + β → β в 

процессе нагрева  

На рисунке 5.6 более детально представлено преобразование α + β → α + β → β. 

Для его иллюстрации использованы диапазоны углов  2,64°…2,94° (иллюстрация преоб-

разования рефлексов {110}α + {020}α  →  {100}α ) и углов 4,01°…4,25° (иллюстрация 

преобразования рефлексов {112}α + {022}α  →  {102}α). Значения температуры нахо-

дятся в диапазоне 375…707 °C, что соответствует временному интервалу 1180…2240 с.   
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Следует обратить внимание на то, что, начиная с температуры 386,9 °C 𝐴𝑆
α′′

, значе-

ния интенсивности рефлексов α-фазы начинают снижаться. Этот эффект сопровожда-

ется также изменением позиций рефлексов α-фазы. При этом рефлексы {110}α и 

{112}α на рисунках 5.6 а и в изменяются в меньшей степени, чем {020}α и {022}α. При-

чиной более слабого изменения является тот факт, что плоскости {110}α {112}α явля-

ются кристаллографически более близкими к плоскостям {100}α и {102}α, чем плоскости 

{020}αи {022}α. 

При температуре 𝑀𝑆
α = 492,3 °C в позиции 2  2,75 ° можно различить только один 

рефлекс {100}α. Вплоть до 527,9 °C ширина этого рефлекса увеличиваетcя, а затем начи-

нает снижаться. Его интенсивность продолжает расти до 𝑀𝐹
α = 597,7 °C и далее выходит 

на плато. Однако уже при температуре 618,7 °C (𝐴𝑆
α) интенсивность рефлексов α-фазы 

начинает уменьшаться и достигает нуля при 703,5 °C (𝐴𝐹
α).  

В диапазоне температур между 𝑀𝑆
α и 𝐴𝐹

α  2 позиции пиков α-фазы немного сдви-

гаются в сторону меньших углов в результате роста параметров ее решетки, обусловлен-

ного тепловым расширением материала. При этом смещение рефлекса {102}α, показан-

ное на рисунке 5.6 в, является более значительным, чем смещение рефлекса {100}α (ри-

сунок 5.6 а). Такое поведение свидетельствует о том, что параметр 𝑐α увеличивается в 

большей степени, чем 𝑎α. 

5.2.2 Структурное преобразование β + ω → β в процессе нагрева сплава 

На рисунке 5.7 представлен процесс растворения ω-фазы при нагреве сплава на 

примере двух пиков {001}ω и {002}ω в диапазонах углов 2 2,43°…2,55° и 4,94°…5,06° в 

температурном интервале 266…614 °C. Следует отметить, что оба рефлекса ω-фазы, 

представленные на рисунке 5.7, начинают сужаться при температуре около 301 °C, что, 

вероятно, связано ростом частиц ω-фазы.  

Максимальная интенсивность рефлексов соответствует температуре ~ 443,8 °C. 

При более высокой температуре интенсивность пиков ω-фазы начинает снижаться. Еще 

до момента полного растворения ω-фазы (при температуре 𝐴𝐹
ω = 527,9 °C) начинает фор-

мироваться α-фаза (𝑀𝑆
α = 492,3 °C). Таким образом, существует интервал величиной по 

крайней мере 35,6 °C, когда α- и ω-фазы сосуществуют. 
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Очевидно, что при температурах вблизи 𝐴𝐹
ω ω-фаза должна полностью превра-

щаться в β-фазу [211]. Еще один факт, который можно отметить, сравнивая рисунки 5.6 и 

5.7, заключается в том, что существует короткий интервал температур, в котором сплав 

состоит из смеси α-, α-, β- и ω-фаз. В пределах этого интервала α-фаза зарождается гете-

рогенно и после потери когерентности с матричной фазой она растет по традиционному 

диффузионному механизму. Наблюдаемый на рисунке 5.7 сдвиг рефлекса {001}ω в сто-

рону меньших углов свидетельствует об увеличении параметра 𝑐ω. 

5.2.3 Преобразование β → β +α →β +α в процессе охлаждения сплава 

На рисунке 5.8 представлен процесс α → α преобразования в процессе охлаждения 

образца в интервале температур 602…69 °C для углов 2 в диапазонах 2,64°… 2,94° (ил-

люстрация расщепления рефлекса {100}α на {110}α и {020}α) и 4,44°…4,92° (иллюстра-

ция расщепления {110}α на {200}α и {130}α). 

При температуре 593,6 °C (𝑀𝑆
β→α

) появляются рефлексы α-фазы. Их интенсивность 

возрастает вплоть до 514,2 °C (𝑀𝐹
β→α

). В процессе дальнейшего охлаждения наблюдаются 

лишь незначительные изменения интенсивности этих рефлексов. При температуре 𝐴𝑆
β→α

 

= 411,9 °C их интенсивность начинает снижаться и достигает минимума при 𝐴𝐹
β→α

 = 360,4 

°C. В этом температурном интервале рефлексы α-фазы сдвигаются в сторону более высо-

ких углов, что связано с термическим сжатием, приводящим к уменьшению параметров 

решетки. 

При достижении температуры 376,7 °C (𝑀𝑆
β→α′′

) возникают рефлексы α-фазы. В 

интервале между 𝑀𝑆
β→α′′

 и 𝑀𝐹
β→α′′

= 342,7 °C интенсивность рефлексов быстро нарастает.  
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5.2.4 Формирование -фазы в процессе охлаждения сплава 

На рисунке 5.9 отражены особенности формирования ω-фазы в процессе охлажде-

ния сплава в интервале температур 566…76 °C для углов диапазонов 2,43°…2,55° (ре-

флекс {001}ω) и 4,94°…5,06° (рефлекс {002}ω). Анализируя рисунки 5.9 а,б, можно отме-

тить, что рефлекс {001}ω появляется при температуре 𝛺𝑆 = 360,4 °C. Такое же поведение 

характерно для рефлекса  {002}ω (рисунки 5.9 в,г). При охлаждении сплава значения ин-

тенсивности обоих рефлексов возрастают, что свидетельствует о быстром выделении ω-

фазы и увеличении ее объемной доли. Столь быстрое образование ω-фазы является одной 

из причин, в связи с которыми фазовое превращение β → ω в ранних работах называли 

«мартенситным превращением особого типа» [63; 88; 92; 103]. 

Быстрое увеличение интенсивности рефлексов ω-фазы хорошо согласуется с из-

вестным механизмом ее формирования. В соответствии с литературными данными, обра-

зование частиц ω-фазы происходит в обедненных ниобием зонах -фазы в результате ча-

стичного «схлопывания» (или «коллапса») плоскостей {222}β при высокоскоростном 

охлаждении из однофазной β-области. В процессе охлаждения атомы ниобия выводятся 

из локальных объемов β-фазы по диффузионному механизму, формируя зародыши ω-

фазы. В сплаве Ti-27,5Nb этот процесс сопровождается полным «схлопыванием» пар 

плоскостей {222}β, что приводит к образованию плоскостей {002}ω.  

Другим фактом, подтверждающим полное «схлопывание» пар плоскостей {222}β, 

является присутствие отдельных, хорошо различимых дифракционных максимумов на 

электронограммах, которые обсуждались в разделе 3.  
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5.3 Структурно-фазовые преобразования при нагреве и охлаждении сплава Ti-

35Nb   

На рисунке 5.10 представлена последовательность изменения картин дифракции 

синхротронного рентгеновского излучения, иллюстрирующая структурно-фазовые пре-

образования в сплаве Ti-35Nb при его нагреве и охлаждении. До начала эксперимента 

сплав состоял из смеси β- и ω-фаз. При нагреве вплоть до ∽ 490 °C (первые 1500 с экспе-

римента) существенных изменений в фазовом составе не наблюдалось. Однако, можно 

отметить, что для отдельных рефлексов ω-фазы (вблизи углов 2,49°, 4,0°, 4,4° и 5,09°), не 

совпадающих с рефлексами β-фазы, с повышением температуры заметно увеличение ин-

тенсивности. В тот момент, когда ω-фаза исчезает при температуре ∽ 490 °C (1500 с), 

интенсивность рефлекса {200} β-фазы (2   4,3°) слегка уменьшается. Такое поведение 

является вполне ожидаемым, поскольку в этой области углов рефлексы {200}β и {201}ω 

перекрываются. 

В процессе охлаждения ω-фаза начинает выделяться при температуре ∽ 250 °C 

(4100 с). При этом ширина пиков ω-фазы анализируемого сплава существенно больше по 

сравнению с пиками ω-фазы, зафиксированными при охлаждении сплавов с меньшим со-

держанием ниобия.  
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5.3.1 Распад ω-фазы в сплаве Ti-35Nb  

На рисунке 5.11 отражены особенности распада ω-фазы в процессе нагрева сплава 

в интервале температур между 270 и 553 °C для рефлексов {001}ω и {002}ω, которые не 

перекрываются с пиками β-фазы. Повышение температуры приводит к сдвигу этих ре-

флексов в сторону меньших углов, что вызвано ростом параметра 𝑎ω (более подробно 

данный эффект рассматривается в разделе 5.4.6). Одновременно с этим происходит повы-

шение интенсивности рефлексов, что хорошо наблюдается на рисунках 5.11 б и г. Наблю-

даемые изменения интенсивности связаны, вероятно, с увеличением объемной доли ω-

фазы и укрупнением ее частиц, а также со снижением микроискажений кристаллической 

решетки. Кроме того, изменение интенсивности может быть обусловлено изменением по-

ложений атомов внутри решетки ω-фазы. Однако для проверки этого факта необходимо 

анализировать рефлексы, принадлежащие другим семействам плоскостей.  

В температурном диапазоне между 𝐴𝑆
ω =428,0 °C и 𝐴𝐹

ω = 500,6 °C ω-фаза растворя-

ется и происходит структурное преобразование ω + β → β. 

5.3.2 Формирование ω-фазы в процессе охлаждения сплава 

На рисунке 5.12 отражены особенности структурного преобразования β → β + ω в 

процессе охлаждения сплава в температурном диапазоне между 550 и 75 °C. Для иллю-

страции этого процесса были проанализированы рефлексы {001}ω и {002}ω. Из рисунков 

5.12 б и г можно сделать вывод о том, что ω-фаза начинает выделяться при температуре 

260,5 °C (Ω𝑆). При дальнейшем охлаждении вплоть до комнатной температуры интенсив-

ность рефлексов {001}ω и {002}ω постоянно возрастает. Это говорит о том, что процесс 

выделения ω-фазы не был завершен, а температура Ω𝐹  не достигнута. 
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5.4 Изменение параметров решетки при нагреве и охлаждении различных 

сплавов 

Глубокий анализ изменений параметров решетки в процессе нагрева и охлаждения, 

а также изменений в геометрии элементарной ячейки различных фаз является одной из 

ключевых задач теории термической обработки различных сплавов. Применительно к ти-

тановым сплавам понимание отмеченных выше процессов позволит осознанно выбирать 

режимы термической обработки и оценивать диапазоны температурной стабильности ма-

териалов. Данный вопрос является чрезвычайно актуальным также для понимания фазо-

вых преобразований в сплавах системы Ti-Nb. 

Вплоть до настоящего момента в литературе отсутствует четкая информация об 

особенностях структурных преобразований и сопряженных с ними изменений парамет-

ров решетки различных фаз в процессе нагрева сплавов Ti-Nb, состоящих в начальный 

момент времени из смеси α + β + ω (например, сплавов Ti-20Nb и Ti-27,5Nb) или β + ω 

(например, Ti-35Nb). Одна из задач, решаемых в данной работе, связана с оценкой влия-

ния ниобия и термического воздействия на характер изменения параметров решетки раз-

личных сплавов системы Ti-Nb.  

5.4.1 Изменение параметров решетки сплава Ti-20Nb в процессе нагрева 

Рисунок 5.13 дает представления об изменении параметров решетки α-, β- и ω-фаз, 

а также промежуточной α-фазы в условиях нагрева. Также на рисунке отражены особен-

ности изменения геометрии элементарных ячеек, в частности, показано изменение пара-

метров c/a, b/a и орторомбичности α-фазы. Параметры решетки α-фазы в значительной 

степени зависят от температуры. Из рисунка 5.13 следует, что параметры 𝑎α′′ и 𝑐α′′ в диа-

пазоне от комнатной температуры до температуры 𝑀𝑆
α возрастают , в то время, как пара-

метр 𝑏α′′ в этом интервале температур уменьшается.  

Скачкообразное изменение параметров решетки происходит в начале выделения α-

фазы при температуре 𝑀𝑆
α. При этом наибольший скачок характерен для параметра 𝑏α′′, 

который снижается от 5,02 Å при 499,6 °C до 4,96 Å при 507,0 °C, что соответствует умень-

шению его на ∽ 1 %. Данный факт также хорошо наблюдается при анализе положения 

рефлексов, как это было показано ранее на рисунке 5.2. 
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В связи с особенностями природы α-фазы значительная часть ее рефлексов, 

наблюдаемых на рентгенограмме, имеет большое значение параметра k (больше, чем l и 

h). Таким образом даже небольшие изменения в позиции рефлексов α-фазы свидетель-

ствуют о существенных изменениях параметра решетки 𝑏α′′. Это хорошо видно на ри-

сунке 5.2, свидетельствующем о том, что в температурном интервале, в котором α- и α-

фазы сосуществуют, рефлексы {020}α и {022}α сдвигаются в сторону больших углов 

значительно быстрее, чем до начала момента выделения α-фазы. 

Анализируя изменения параметров решетки α-фазы, можно также наблюдать скач-

кообразное изменение параметров решетки в температурном интервале 560…570 °C. В 

его пределах рефлексы α-фазы становятся слишком слабыми чтобы надежно определить 

параметры решетки. При анализе интенсивностей рефлексов α-фазы, представленных на 

рисунках 5.2 а и в (в особенности рефлексов {020}α и {022}α), можно отметить, что в 

отмеченном интервале температур некоторое количество α-фазы все еще остается, при-

водя к небольшому искажению α-фазы. При полном растворении α-фазы при темпера-

туре 𝐴𝐹
α′′

 решетка α-фазы становится менее искаженной и дальнейший рост ее параметров 

связан с тепловым расширением образца. 

Отношения параметров b/a и c/a α-фазы уменьшаются в процессе нагрева образца 

до температуры 𝑀𝑆
𝛼 и постепенно приближаются к значению 1,414, соответствующему β-

фазе. В то же время отношение c/a α-фазы увеличивается. Таким образом, геометрия эле-

ментарной ячейки α-фазы становится ближе к β-фазе, тогда как выделения α-фазы ста-

новятся ближе к низкотемпературной α-фазе. Рассматривая орторомбичность, можно от-

метить, что ее значения уменьшаются во всем интервале температур, в котором суще-

ствует α-фаза. Учитывая, что показатели орторомбичности α- и β-фаз равны единице, 

можно сделать вывод о том, что геометрия элементарной ячейки α-фазы в процессе ее 

растворения не приближается к геометрии элементарных ячеек α- и β-фаз. Другими сло-

вами, если бы переход α-фазы был связан с приближением ее решетки к α- или β-фазам, 

то орторомбичность должна была увеличиваться и стремиться к единице. 

Параметры решетки ω-фазы при увеличении температуры изменяются незначи-

тельно. При этом параметр 𝑎ω возрастает быстрее, чем 𝑐ω. Отношение c/a ω-фазы при 

комнатной температуре составляет 0,596, тогда как при температуре 𝐴𝐹
ω оно равно 0,590. 

Сравнивая эти два значения, можно заключить, что при повышении температуры ω-фаза 

становится более плотно упакованной. Такое поведение можно связать с особенностями 
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термического расширения ω-фазы. Параметры решетки β-фазы возрастают в течении 

всего процесса нагрева. 

5.4.2 Главные деформации растяжения/сжатия решетки в процессе структурных 

преобразований α + β + ω → α + α + β + ω → α + α + β → α + β при нагреве 

сплава Ti-20Nb 

На рисунке 5.14 представлены изменения главных деформаций решетки при 

нагреве образца из сплава Ti-20Nb. Главные деформации, характеризующие α-, α-  и ω-

фазы в процессе их преобразования в -фазу, изменяются в течение всего процесса 

нагрева. Деформации решетки для ω-фазы в направлении 𝑐𝑜𝑟𝑡ℎ (𝜂3
ω) возрастают от 1,67 

при комнатной температуре до 2,39 при 𝐴𝐹
𝜔 =529,6 °C. При этом деформации в направле-

ниях 𝑎𝑜𝑟𝑡ℎ и 𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ (𝜂1,2
ω ) изменяются в том же температурном интервале от -0,89 до 1,34.  

 

Рисунок 5.14 – Главные напряжения растяжения/сжатия решетки различных фаз при нагреве 

образца из сплава Ti-20Nb 

 

Обычно, в системах, имеющих значительные деформации (иными словами, несо-

ответствие решеток) между β- и ω-фазами, α-фаза зарождается на неровностях межфазной 

границы или дислокациях несоответствия между двумя этими фазами [166; 199]. Кроме 
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того, хорошо известно, что морфология частиц ω-фазы связана с отмеченными деформа-

циями, как это было отмечено в разделе 3.3. В системах с большим несоответствием 

между фазами ω-фаза имеет форму, близкую к кубической. При нагреве таких сплавов 

когерентность межфазной границы ω/β нарушается в связи с ростом частиц. Считается, 

что такие частицы ω-фазы являются местами зарождения α-фазы в процессе последую-

щего нагрева. Одним из примеров такой системы являются двухкомпонентные сплавы Ti-

V [93; 210]. 

С другой стороны, для таких сплавов, как Ti-Mo или Ti-Nb, в которых главные де-

формации решетки относительно малы, выделения ω-фазы имеют форму, более близкую 

к сферической [77; 143]. Недавние исследования многокомпонентной системы Ti-10V-

2Fe-3Al, выполненные Y. Ohmori с соавторами, показали, что даже в сплавах с невысо-

кими главными деформациями решетки выделения ω-фазы могут служить местами гете-

рогенного зарождения частиц α-фазы [212]. Тем не менее, в таких системах влияние вы-

делений ω-фазы на зарождение и рост частиц α-фазы остается неясным.  

В литературе представлены две конкурирующие научные идеи относительно влия-

ния ω-фазы на зарождение α-фазы в системах с низкими главными деформациями ре-

шетки: 

1. Детальные исследования сплава Ti-6,8Mo-4,5Fe-1,5Al, выполненные S. Azimzadeh 

и H. J. Rack [168], свидетельствуют о том, что α-фаза зарождается вблизи  границы β/ω, 

но все же на некотором расстоянии от нее. Локальный выход легирующих элементов из 

ω-фазы в процессе изотермического старения способствует выделению частиц α-фазы. 

Этому в особенности способствует выход из ω-фазы алюминия, который дестабилизирует 

ω-фазу, но является α-стабилизатором. Явление локального перераспределения алюми-

ния,  зафиксировано методом атомно-зондовой томографии, было отмечено также в ра-

боте [213].  

2. Используя метод темнопольной просвечивающей электронной микроскопии и 

ПЭМ высокого разрешения F. Prima с соавторами предложили другой механизм зарож-

дения α-фазы [165]. Они обнаружили, что сдвиговое преобразование, имеющее место в 

ядре частиц ω-фазы, приводит к формированию пластинок α-фазы. Кроме того, прямое ω 

→ α превращение наблюдалось B. S. Hickman [144] и F. Langmeyer с соавторами [167]. В 

обеих работах подразумевалось, что в процессе фазовых превращений возможны лишь 

небольшие диффузионные перемещения легирующих элементов. 
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Принимая во внимание тот факт, что в данной работе анализируются двухкомпо-

нентные сплавы Ti-Nb, в которых отсутствуют дестабилизирующие ω-фазу и стабилизи-

рующие α-фазу элементы (такие, как алюминий), первый из описанных выше механизмов 

можно исключить и предположить, что ω → α превращение в сплаве Ti-20Nb происходило 

по второму механизму. Сосуществование фаз α, α, β и ω (см. рисунок 5.1) при нагреве в 

интервале температур 499,6…529,6 °C и последующее фазовое превращение, происходя-

щее в результате комбинации сдвигового и диффузионного переходов, хорошо согласу-

ются с ориентационными соотношениями между α-, β- и ω-фазами, предложенными S. K. 

Sikka [200]: 

 

 (0001)α || (011)β|| (1120)
ω

, (5.1) 

 (1120)
α

||(111)
β

||(0001)ω. (5.2) 

 

Рисунок 5.14 а позволяет сделать вывод, что решетка α-фазы может быть получена 

из решетки β-фазы путем 1) сжатия на ~ 10 % вдоль 𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ, 2) растяжения на ~ 10 % вдоль 

𝑎𝑜𝑟𝑡ℎ. Формирование решетки β-фазы из решетки ω-фазы (см. рисунок 5.14 б) связано 

сжатием всего на 1 % вдоль  𝑎𝑜𝑟𝑡ℎ и 𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ и растяжением на 1,8 % вдоль 𝑐𝑜𝑟𝑡ℎ. Эти значения 

находятся в хорошем соответствии со значениями, полученными J.M. Silcock [150], кото-

рый установил, что для подобного преобразования требуется сжатие на 1,1 % вдоль 𝑎𝑜𝑟𝑡ℎ 

и 𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ, а также растяжение на 2,2 % вдоль 𝑐𝑜𝑟𝑡ℎ. Из представленного выше обсуждения 

можно сделать вывод, что ω-фаза в значительной степени связана с β-фазой и превраще-

ние ω → α происходит в последовательности ω → β → α. 

5.4.3 Изменение параметров решетки в процессе охлаждения сплава Ti-20Nb 

На рисунке 5.15 отражено изменение параметров решетки α- и β-фаз сплава Ti-

20Nb в процессе охлаждения, а также, соответствующие изменения в геометрии элемен-

тарной ячейки (соотношение c/a α-фазы). 

Очевидно, что в процессе охлаждения параметры решетки α- и β-фаз уменьшаются 

при снижении температуры. Анализируя подробно изменения, происходящие с α-фазой, 

можно обратить внимание на то, что в процессе охлаждения параметр 𝑐α′ изменяется 

сильнее по сравнению с 𝑎α′ , что продолжается до температуры 𝑀𝐹
β→α′

 = 532,7 °C. Этот 
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процесс сопровождается также ростом интенсивности пиков α-фазы (см. рисунок 5.4). Из 

кристаллографических ориентационных соотношений между α- и β-фазами, предложен-

ных Бюргерсом (см. выражение (1.1)), следует, что 𝑐α′ ≈ √2𝑎𝛽. Для того, чтобы сделать 

решетку α-фазы более похожей на β-фазу и уменьшить разницу в энергии Гиббса между 

этими фазами параметр 𝑐α′ должен уменьшаться и приближаться к значению √2𝑎β. 

Отношение c/a α-фазы уменьшается от 1,593 при 𝑀𝑆
β→α′

 до 1,587 вблизи комнатной 

температуры. Другими словами, α-фаза является практически идеально упакованной и 

степень ее упаковки практически не изменяется в процессе последующего охлаждения. 

Из этого можно сделать вывод, что геометрия кристаллической решетки α-фазы приоб-

ретает свою окончательную форму практически с момента ее зарождения при высоких 

температурах. 

Как уже отмечалось ранее, формирование при охлаждении смеси α- и β-фаз вместо 

смеси α-, β- и ω-фаз, характерной для образца в состоянии после литья, может быть в 

первую очередь связано с меньшей скоростью охлаждения при проведении эксперимен-

тов, связанных с in-situ синхротронным анализом по сравнению со скоростью охлаждения 

при литье всасыванием. 
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5.4.4 Изменения параметров решетки различных фаз при нагреве сплава Ti-

27,5Nb        

На рисунке 5.16 представлены изменения параметров решетки различных фаз при 

нагреве сплава Ti-27,5Nb до 900 °C, а также соответствующие изменения геометрии эле-

ментарных ячеек. Вплоть до температуры 𝐴𝑆
α′′

 (386,9 °C) параметры решетки α-фазы 

непрерывно изменяются. Параметры 𝑎α′′ и 𝑐α′′ увеличиваются, в то время как параметр 

𝑏α′′ уменьшается. Предполагая, что от комнатной температуры вплоть до 𝐴𝑆
α′′

 термиче-

ское расширение играет ключевую роль в изменении параметров решетки, можно ожи-

дать, что все параметры решетки α-фазы должны увеличиваться. Аномальное поведение 

параметра 𝑏α′′, который в процессе нагрева уменьшается, ранее наблюдалось и другими 

исследователями [163; 169; 214; 215]. Такой характер изменений приводит к тому, что 

орторомбическая решетка α по мере роста температуры до 386,9 °C по форме приближа-

ется все ближе к кубической. Так, соотношения c/a и b/a α-фазы, представленные на ри-

сунке 5.16 б, приближаются к значению √2, при котором орторомбическая решетка ста-

новится кубической. Подобный эффект наблюдали P. Barrioberro-Vila с соавторами в 

процессе исследования структурных изменений при нагреве сплава Ti-10V-2Fe-3Al, обла-

давшего после закалки частично мартенситной структурой [171].  

Такой характер изменения параметров решетки α-фазы в процессе непрерывного 

нагрева (величина 𝑏α′′ уменьшается, в то время как значения 𝑎α′′ и 𝑐α′′ возрастают) ана-

логичен поведению параметров решетки этой фазы при комнатной температуре при уве-

личении содержания ниобия в сплаве, о чем ранее сообщалось в разделе 4. В обоих слу-

чаях приближение к линии 𝑇0
β→α′′

 приводит к уменьшению соотношений c/a и b/a, что 

выражается в приближении формы элементарной ячейки α к форме элементарной 

ячейки β-фазы.  
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В интервале между 386,9 и 527,9 °C параметры решетки α изменяются быстрее и 

характер их изменений не совпадает с тем, которое наблюдалось в диапазоне температур 

от комнатной до 386,9 °C. Другими словами, происходит увеличение значений 𝑏α′′ и 𝑐α′′ 

и уменьшение 𝑎α′′ . Это значит, что соотношения c/a и b/a α-фазы больше не стремятся к 

величине √2, а приближаются к значению √3, характерному для гексагональной элемен-

тарной ячейки. Как отмечалось в разделе 3, параметры решетки α-фазы в значительной 

степени зависят от содержания ниобия. Сравнивая параметры α-фазы, наблюдаемые in-

situ при нагреве сплава Ti-27,5Nb выше температуры 386,9 °C с различными сплавами 

системы Ti-Nb при комнатной температуре (см. рисунок 4.4), можно предположить, что 

α-фаза постоянно теряет ниобий, который переходит β-фазу, формируя αобед
′′

. Таким об-

разом α приближается к равновесной α-фазе, что наблюдалось ранее в сплавах с близким 

значением 𝑀𝑜экв [92; 216]. 

Во время этого процесса параметр 𝑎α′′ приближается к 𝑎α, 𝑏α′′  – к √3𝑎α, а 𝑐α′′ – к 

𝑐α. Такое поведение наглядно демонстрируется на примере параметра орторомбичности, 

представленного на рисунке 5.16 г. Орторомбичность α-фазы равна единице, а α-фаза 

достигает этого значения при температуре 527,9 °C, полностью переходя в α-фазу. По-

добное поведение параметров решетки наблюдалось ранее в работах [72; 217]. При тем-

пературах выше, чем 527,9 °C сплав состоит из смеси α- и β-фаз. Величина c/a (рисунок 

5.16 б) α-фазы лишь незначительно отличается от отношения c/a α-фазы чистого титана 

(1,59). 

Кроме того, анализируя рисунок 5.16 а, можно отметить соответствие между 𝑎ω и 

𝑐α′′, а также между 𝑐α и √2𝑎β. Значения 𝑎ω и сα′′ близки друг к другу вплоть до момента 

появления α-фазы при температуре 𝑀𝑆
α = 492,3 °C. Схожесть значений является индика-

тором того, что формирование 𝛼обед
′′  может быть напрямую связано с распадом ω-фазы. В 

процессе дальнейшего нагрева вплоть до полного растворения α- и ω-фаз при темпера-

туре 𝐴𝐹
ω = 𝐴𝐹

α′′
 = 527,9 °C параметр 𝑎ω постепенно приближается к √2𝑎β, что может быть 

объяснено на основании ориентационного соотношения между β- и ω-фазой. На основа-

нии ориентационных соотношений между α-, β- и ω-фазами, предложенных S.K. Sikka (см. 

выражения (5.1) и (5.2)), можно прийти к следующим примерным соотношениям: 𝑎ω ≈

√2𝑎β ≈  𝑐α. Заметная разница между значениями 𝑐α и √2𝑎β на рисунке 5.16 позволяет 

предположить появление больших деформаций решетки. В то же время разница между 
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𝑎ω и √2𝑎β является достаточно низкой, что будет приводить к меньшим, но все же замет-

ным деформациям решетки. Отношение параметров решетки ω-фазы изменяется незна-

чительно, как это показано на рисунке 5.16 в. Из этого следует, что в процессе непрерыв-

ного нагрева параметры решетки ω-фазы изменяются с одинаковой скоростью, что поз-

воляет сохранить исходную форму элементарной ячейки. 

На основании результатов данного исследования можно предположить, что в 

сплаве Ti-27,5Nb формирование промежуточной α-фазы происходит в последовательно-

сти: α → α''обед → α. При этом формирования фазы α''изо не наблюдается. 

5.4.5 Изменение параметров решетки различных фаз при охлаждении сплава Ti-

27,5Nb 

На рисунке 5.17 отражен характер изменения параметров решетки различных фаз 

при охлаждении образцов из сплава Ti-27,5Nb. 

В процессе охлаждения сплава при достижении температуры 𝑀𝑆
β→α

 = 593,62 °C 

начинается быстрое превращение β-фазы в α- (или α)-фазу. В разделе 4 было показано, 

что для α-фазы соотношение c/a находится в диапазоне между 1,58 и 1,57. Следует отме-

тить, что в данном случае соотношение c/a составляет ∽ 1,60. Таким образом, в данном 

случае гексагональная решетка ближе к α-, чем к α-фазе. Возникает вопрос о механизме 

формирования этой фазы (мартенситный или диффузионный), однако он не может быть 

решен в рамках данной диссертационной работы и требует проведения дополнительных 

исследований. 

Отношение c/a α-фазы в процессе последующего охлаждения уменьшается лишь 

незначительно (на 0,26 %). Превращение ОЦК → ГПУ в ОЦК-металлах описывается хо-

рошо известным механизмом Бюргерса. Ориентационные соотношения Бюргерса между 

ОЦК- и ГПУ-решетками ранее были представлены в выражении (1.1) и схематически по-

казаны на рисунке 5.18. Этот рисунок показывает смещение атомов вдоль направления 

𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ псевдоорторомбического пространства, описанного в разделе 4. При этом гексаго-

нальные α- и α-фазы могут сформироваться из ОЦК β-фазы (рисунок 5.18 a) за два этапа: 

(1) смещение атомов, лежащих в плоскостях (0002)α (рисунок 5.18 б) и (2) сжатие и рас-

тяжение получившейся решетки в определенных направлениях (рисунок 5.18 в). 
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Рисунок 5.18 – Схема, иллюстрирующая механизм мартенситного превращения ОЦК β-

фазы в гексагональную α/α-фазу. (а) первоначальная ОЦК-структура β-фазы (голубые 

кружки) и плоскости {0001}α/α; (б) смещение атомов β → α/α; (в) направления главных 

деформаций решетки в процессе превращения; (г) плоскости гексагональной фазы после 

смещения атомов и деформации решетки 

 

Следует отметить, что ОЦК-структура β-титана склонна к модуляциям {110} <110> 

[218; 219]. Причиной такой механической неустойчивости ОЦК-структур является их 

необычайно низкий модуль сдвига C = (C11 – C12)/2, который характеризует сдвиговое 

движение в плоскостях {110}βвдоль направлений 〈1̅10〉β. 
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При снижении температуры до 𝑀𝑆
β→α

 решетка начинает «подготавливаться» к мар-

тенситному превращению и модуль сдвига C уменьшается [220]. Это явление иногда 

называют «размягчением» решетки. Снижение температуры ниже 𝑀𝑆
β→α

 приводит к 

началу перемещения атомов в плоскостях {110}β в направлениях 〈1̅10〉β, которое можно 

описать в виде поперечной волны, бегущей в направлении 〈1̅10〉 и имеющей длину 𝑎𝛽√2 

и амплитуду: 

 

 𝑢0 = (
1

4
− 𝑦) 𝑎𝛽√2. (5.3) 

 

При ex-situ исследованиях сплавов Ti-xNb показано, что амплитуда перемещения 

атомов при β → α превращении уменьшается с увеличением содержания ниобия и наобо-

рот – максимальна для диапазона концентраций, в котором происходит образование α-

фазы. Развивая аналогичную последовательность рассуждений применительно к in-situ 

исследованиям, описываемым в данной главе, можно отметить, что амплитуда перемеще-

ния атомов снижается с уменьшением температуры. 

Учитывая, что для α-фазы величина y = 1/6, и подставляя это значение в выражение 

(5.4), можно оценить, что в диапазоне температур, в котором существует α-фаза, ампли-

туда задается выражением [81; 221]: 

 

 𝑢0 =
1

12
𝑎𝛽√2. (5.4) 

 

Направления, в которых деформируются исходные плоскости {110}β, представ-

лены на рисунке 5.18 в. Значения главных деформаций, вычисленные на основании дан-

ных дифракции синхротронного излучения, представлены на рисунке 5.19.  

Из представленных данных становится очевидным, что β → α превращение проис-

ходит за счет деформации растяжением η2 = 11 % и деформации сжатием η1 =  10 %. Де-

формации решетки в направлении 𝑐𝑜𝑟𝑡ℎ равны 2,5 % (растяжение). В процессе последую-

щего охлаждения деформации решетки, описывающие β → α превращение, практически 

не изменяются.  
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Рисунок 5.19 – Изменение главных деформаций решетки в процессе охлаждения сплава Ti-

27,5Nb 

Следует отметить, что значения деформаций решетки η1 и η2, имеющих место в 

процессе β → α превращения при температуре 𝑀𝑆
β→α′′

, на ∽ 45 % ниже, чем деформации 

решетки при β → α превращении при температуре 𝐴𝐹
β→α

. Объяснение этого может быть 

основано на том, что β → α превращение является кристаллографически незавершенным 

превращением β → α. Другая причина заключается в том, что решетка β-фазы уже явля-

ется слегка искаженной и перемещения, которые необходимы для β → α превращения (в 

идеальном случае значение y изменяется от 0,25 для β-фазы до 0,16 для α-фазы) больше, 

чем необходимы для β → α превращения (y для α-фазы находится в диапазоне 0,16 < y 

<0,25 [67; 197]). 

Когда температура снижается до значений менее 𝑀𝑆
β→α′′

, формирование α-фазы 

также происходит путем смещения типа {110} 〈110〉β. Это смещение представлено на ри-

сунке 5.20 и его можно представить как поперечную волну смещения, бегущую в направ-

лении 〈110〉β с длиной волны, равной 𝑎𝛽√2. Амплитуда смещения так же задается выра-

жением (5.3). 
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Рисунок 5.20 – Поперечное смещение атомов в процессе мартенситного превращения из ОЦК 

β-фазы в орторомбическую α-фазу (построено на основании работы [62]) 

 

Омега-фаза начинает выделяться из β-фазы практически при той же температуре, 

что и α-фаза. Этот факт свидетельствует о том, что в сплаве Ti-27,5 кривые 𝑀𝑆
β→α′′

 и 𝛺𝑆 

достаточно близки друг к другу. Соотношение c/a ω-фазы близко к идеальному значению 

0,613. Некоторый его рост в процессе охлаждения свидетельствует о том, что схлопыва-

ние плоскостей {222}β в процессе формирования ω-фазы было полным.  Это подтвер-

ждает предположение, выдвинутое ранее с использованием данных просвечивающей 

электронной микроскопии о том, что неполный коллапс плоскостей приведет к формиро-

ванию линий диффузного рассеяния вместо острых рефлексов ω-фазы [152; 222].  

Параметр 𝑏α′′ увеличивается, тогда как значения  𝑎α′′ и 𝑐α′′ уменьшаются. Такое 

поведение может быть объяснено при рассмотрении решеток α-, α- и β-фаз. С этой целью 

удобно обратиться к рисунку 1.7, на котором показаны решетки всех трех фаз в случае 

отсутствия между ними каких-либо размерных несоответствий. Из существующих между 

ними ориентационных соотношений можно сделать следующие выводы. Параметр 𝑎α′′  

уменьшается, поскольку он пытается приблизиться к параметру 𝑎α. Параметр 𝑏α′′ увели-

чивается, пытаясь приблизиться к величине √3𝑎α. Параметр 𝑐α′′ практически не изменя-

ется, поскольку он изначально близок к идеальному значению, равному √2𝑎β.  



142 

 

 

 

5.4.6 Изменения параметров решеток различных фаз в процессе нагрева сплава 

Ti-35Nb 

На рисунке 5.21 представлены изменения параметров решеток β- и ω-фаз при 

нагреве сплава Ti-35Nb, а также соответствующие изменения геометрии элементарной 

ячейки ω-фазы. При нагреве сплава Ti-35Nb не формируется никаких промежуточных 

фаз, таких, например, как α-фаза, которая наблюдалась при нагреве сплавов Ti-20Nb и Ti-

27,5Nb. 

В процессе нагрева от комнатной температуры до 428 °C (что соответствует точке 

𝐴𝑆
𝜔) параметры 𝑎ω и 𝑐ω постоянно увеличиваются. Поскольку рост параметров решетки 

не прекращается, то можно предположить, что в этом интервале он связан с термическим 

расширением материала. Следует отметить, что величина 𝑎ω возрастает быстрее, чем 𝑐ω. 

Это хорошо согласуется с результатами ex-situ исследований, представленных в разделе 

4, в котором было показано, что такого рода изменения могут быть обусловлены также 

увеличением температуры.  

В диапазоне между температурами 𝐴𝑆
ω и 𝐴𝐹

ω = 500,6 °C оба параметра (𝑎ω и 𝑐ω) 

увеличиваются быстрее, чем при более низких температурах. Известно, что в идеальной 

ω-фазе, не имеющей деформаций решетки относительно -фазы, параметр 𝑎ω должен 

быть равен √2𝑎β. Этот параметр представлен на рисунке 5.21. Из разницы между 𝑎ω и 

√2𝑎β можно сделать вывод, что деформации решетки ω-фазы относительно -фазы для 

данного сплава существуют, и они увеличиваются в интервале между 𝐴𝑆
ω и 𝐴𝐹

ω. В течение 

всего нагрева 𝑎β увеличивается с небольшими колебаниями скорости роста. Из соотно-

шения c/a, соответствующего ω-фазе, следует, что вплоть до температуры 𝐴𝑆
ω элементар-

ная ячейка становится менее плотной, что обусловлено термическим расширением мате-

риала. 
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5.4.7 Изменения параметров решетки различных фаз при охлаждении сплава Ti-

35Nb 

На рисунке 5.22 представлены изменения параметров решетки β- и ω-фаз, а также 

изменение соотношения c/a ω-фазы при охлаждении образца. Параметр √2𝑎β, также как 

и параметры  𝑎ω и 𝑐ω, постоянно уменьшается в процессе охлаждения. Следует отметить, 

что в отличие от 𝑎ω в менее легированных сплавах (показанных на рисунке 5.17), в сплаве 

Ti-35Nb параметр 𝑎ω является прямым продолжением величины √2𝑎β. Кроме того, можно 

обратить внимание на то, что отношение c/a ω-фазы при температуре 𝛺𝑆 очень близко к 

идеальной величине 0,611 и уменьшается при охлаждении до 245 °C. Однако при даль-

нейшем охлаждении до комнатной температуры оно изменяется незначительно. Как ра-

нее отмечалось в разделе 1.4.3, в идеальной гексагональной решетке ω-фазы, формирую-

щейся из β-фазы, параметр 𝑎ω должен быть равен приблизительно √2𝑎β. Такая ситуация 

представлена на рисунке 5.22 а. Кроме того, анализируя  соотношение c/a ω-фазы (рису-

нок 5.22 в), можно отметить, что при температуре 𝛺𝑆 оно чрезвычайно близко к идеальной 

величине 0,611.  
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5.5 Сравнительный анализ полученных результатов 

В дальнейшем представлено обсуждение результатов, приведенных в разделах 5.1 

– 5.4. Кроме того, с целью сравнения приведены данные, полученные при анализе спла-

вов, содержащих 25, 30 и 32,5 % Nb.  

5.5.1 Последовательность фазовых преобразований 

Основываясь на полученных данных, можно представить несколько вариантов 

структурно-фазовых преобразований в сплавах Ti-Nb при их нагреве и охлаждении. При 

низком содержании ниобия (Ti-20Nb) α-фаза формируется путем вывода ниобия из ω-

фазы в β-фазу. Этот процесс и обеспечивает частичное превращение ω-фазы в α-фазу. 

Таким образом, в коротком интервале температур сосуществуют α- и α-фазы. При повы-

шении температуры α-фаза превращается β-фазу. При охлаждении из β-фазы выделяется 

α-фаза и после охлаждения сплав состоит из смеси α- и β-фаз. С учетом изложенного 

выше для сплава Ti-20Nb можно предложить следующие схемы процессов структурно-

фазовых преобразований: 

- нагрев: α + β + ω → α + α + β + ω → α + α + β → α + β → β;  

- охлаждение: β → β + α. 

При нагреве сплавов с промежуточной концентраций ниобия (25 и 27,5 %) α-фаза 

плавно распадается и преобразуется в α-фазу. В коротком интервале температур (между 

𝑀𝑆
α = 492,3 °C и 𝐴𝐹

α′′ = 527,9 °C) α- и α-фазы сосуществуют. Омега-фаза растворяется при 

той же температуре, что и α-фаза. В процессе дальнейшего нагрева α-фаза превращается 

в β-фазу. В процессе охлаждения из β-фазы выделяется α-фаза, которая при дальнейшем 

охлаждении исчезает, в результате чего формируется α-фаза. При этом, незадолго до об-

разования α-фазы начинает выделяться ω-фаза. После охлаждения образец состоит из 

смеси α-, β- и ω-фаз. Таким образом, для сплава Ti-27,5Nb могут быть предложены сле-

дующие схемы преобразований: 

- нагрев: α + β + ω → α + α + β + ω → α + β → β;  

- охлаждение: β → α + β → α + β + ω.  

При высоких содержаниях ниобия (более 30 %) формирования дополнительных 

фаз в процессе нагрева сплавов не происходит. В диапазоне температур от 440 °C до 525 
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°C наблюдается распад ω-фазы. В процессе охлаждения при достаточно низкой темпера-

туре (в интервале 321 °C…233 °C) происходит β → ω превращение. Таким образом, для 

богатых ниобием сплавов можно предложить следующие схемы структурно-фазовых из-

менений: 

- нагрев: β + ω → β; 

- охлаждение: β → β + ω. 

5.5.2 Температуры фазовых превращений 

Температуры начала фазовых превращений, зафиксированные в данной работе с 

использованием дифракции синхротронного рентгеновского излучения, а также данные 

других авторов ([85; 89; 96; 164; 223–231]) представлены на рисунке 5.23. Данные пред-

ставлены для титанового угла метастабильной диаграммы состояния системы Ti-Nb, опи-

санной ранее в работах М. Bönisch с соавторами [162] и Y. Zhang с соавторами [232]. 

Значения температуры 𝑀𝑆
β→α′

, полученные в данной работе, на рисунке 5.23 обо-

значены черными кружками. Черная пунктирная линия отражает аппроксимацию данных, 

представленных в литературе. Следует отметить, что линия 𝑀𝑆
β→α′

 убывает быстрее, чем 

линия 𝑀𝑆
β→α′′

. 

Значения 𝑀𝑆
β→α′′

, полученные в данной работе (красные квадраты на рисунке 5.23), 

находятся в зоне до 20 °C от линии 𝑀𝑆
β→α′′

, полученной в работе K.S. Jepson с соавторами 

[96]. Скорости охлаждения, реализованные в отмеченном исследовании, соответствуют 

диапазону от 100 до 10000 °C/мин. Анализ полученных результатов позволяет сделать 

вывод о том, что скорость охлаждения не оказывает существенного влияния на положе-

ние температуры 𝑀𝑆
β→α′′

. К такому же выводы пришел P. Duwez в работе [230]. Значения 

𝑀𝑆
β→α′′

, определенные в данной работе, находятся чуть ниже, чем линия 𝑀𝑆
β→α′′

, построен-

ная на основании литературных данных (красная пунктирная линия на рисунке 5.23). Ли-

нии аппроксимации 𝑀𝑆
β→α′

 и 𝑀𝑆
β→α′′

 пересекаются в точке, соответствующей 10 % Nb, и 

вплоть до концентрации ~ 13 % Nb практически совпадают. Содержание ниобия, равное 

13 %, хорошо совпадает с границей между фазами α и α, представленной в литератур-

ных данных. 
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Рисунок 5.23 – Влияние содержания ниобия на температуры начала фазовых превращений β → 

α, β → α, β → α и β → ω при охлаждении образцов из сплавов Ti-Nb. Литературные данные: H. 

Y Kim с соавторами ([223], KIM04), H. Matsumoto с соавторами ([225], MAT05), M. Tahara с 

соавторами ([227], TAH11), M. Bönisch с соавторами ([233], BOE17), J. Prabha с соавторами 

([85], PRA11), A. R. G. Brown с соавторами ([89], BRO64), P. Duwez ([230], DUW52), K. S. Jepson 

с соавторами ([96], JEP70), H. Kaneko с соавторами ([231], KAN63), T. Sato с соавторами ([229], 

SAT60), Y. W. Chai с соавторами ([224], CHA08), A. Nyayadish с соавторами ([164], NYA09), M. 

Ikeda с соавторами ([226], IKE88) 
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Начальные значения температуры β → ω превращения на рисунке 5.23  представ-

лены зелеными ромбами. Из анализа рисунка можно сделать вывод, что температура Ω𝑆 

для сплава Ti-25Nb находится на ∽ 37,2 °C ниже температуры 𝑀𝑆
β→α′′

, а для сплава Ti-

27,5Nb температура Ω𝑆 на ∽ 16 °C выше по сравнению с 𝑀𝑆
β→α′′

. При увеличении содер-

жания ниобия разница между Ω𝑆 и 𝑀𝑆
β→α′′

 возрастает и в богатых ниобием сплавах α-

фаза при охлаждении не наблюдается. Другими словами, это значит, что линия 

𝑀𝑆
β→α′′

прерывается при пересечении с линей 𝛺𝑆, ниже которой формируется атермиче-

ская ω-фаза, препятствующая развитию мартенситного превращения. Эта конкуренция 

между выделениями двух метастабильных фаз была ранее схематически объяснена на ри-

сунке 4.2. 

Значения температуры начала и конца прямого и обратного превращений β ↔ α/α, 

β ↔ α и β ↔ ω, полученные в данной работе, представлены в таблице 5.1 и таблице 5.2. 

 

Таблица 5.1 – Значения температуры начала и конца различных фазовых превращений в сплавах 

системы Ti-Nb в процессе нагрева 

 Ti-20Nb Ti-25Nb Ti-27,5Nb Ti-30Nb Ti-32,5Nb Ti-35Nb 

𝐴𝑆
α′′

  476,9 399,1 386,9    

𝐴𝐹
α′′

  562,4 528,0 527,9    

𝑀𝑆
α  499,6 490,6 492,3    

𝑀𝐹
α  570,2 551,7 597,7    

𝐴𝑆
α  638,4 551,7 618,4    

𝐴𝐹
α  738,4 683,0 703,5    

𝐴𝑆
ω  469,0 409,8 443,8 447,6 517,8 428,0 

𝐴𝐹
ω  529,6 466,3 527,92 517,8 515,6 500,6 

 

Таблица 5.2 – Значения температуры начала и конца различных фазовых превращений в 

исследованных сплавах системы Ti-Nb в процессе охлаждения 

 Ti-20Nb Ti-25Nb Ti-27,5Nb Ti-30Nb Ti-32,5Nb Ti-35Nb 

𝑀𝑆
β→α/α′

 594,8 585,4 593,6    

𝑀𝐹
β→α/α′

 532,7 515,2 514,2    

𝐴𝑆
α   406,6 411,9    

𝐴𝐹
α   330,7 360,4    

𝑀𝑆
β→α′′

   406,3 346,7    

𝑀𝐹
β→α′′

   359,5 342,7    

𝛺𝑆   369,1 360,4 321,6 317,9 260,5 

𝛺𝐹   190,5 165,3 154,0 129,4  
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При реализации непрерывного охлаждения сплавов Ti-Nb процессы формирования 

α-фазы, мартенситных фаз (α и α) и ω-фазы «конкурируют» между собой. Для понима-

ния того, какое из возможных превращений будет доминировать, необходимо рассматри-

вать кривые 𝑇0, соответствующие превращениям типа β → α, β → α, β → α и β → ω. Эти 

кривые состоит из точек, для которых при данном составе и данной температуре энергии 

Гиббса двух фаз равны между собой. Значения температур 𝑇0 были рассчитаны исходя из 

экспериментально определенных величин 𝑀𝑆, 𝑀𝐹, 𝐴𝑆 и 𝐴𝐹. Температура, при которой 

энергии Гиббса -фазы и выделяющейся из нее фазы равны, рассчитывалась с использо-

вание выражения 𝑇0  =  (𝑀𝑆  +  𝐴𝐹)/2 [234; 235]. Полученные данные представлены на 

рисунке 5.24 совместно со значениями температуры превращений. 

Анализ кривой 𝑇0 позволяет сделать вывод лишь о том, при каких условиях разница 

в химических потенциалах двух фаз равна нулю. Среди других обстоятельств, определя-

ющих начало фазового перехода, в качестве особо важного следует отметить факт появ-

ления в ходе превращения деформаций, обусловленных несоответствием решеток. Для 

преодоления отмеченного фактора требуется дополнительная движущая сила. Это зна-

чит, что в процессе охлаждения реальная температура превращения будет ниже 𝑇0. Такую 

особенность можно наблюдать для всех кривых 𝑇0 и 𝑀𝑆. На рисунке 5.23 было показано, 

что α/α- и α-фазам соответствуют различные кривые 𝑀𝑆. Тем не менее, с целью упроще-

ния дальнейшей дискуссии предположим, что  𝑀𝑆
β→α′′

совпадает с 𝑀𝑆
β→α/α′

. Таким обра-

зом, 𝑇0
β→α′′

 = 𝑇0
β→α/α′

. 

С учетом кривых 𝑇0 титановый угол метастабильной диаграммы системы Ti-Nb, 

представленный на рисунке 5.24, может быть разделен на четыре участка. Первый уча-

сток соответствует диапазону концентраций ниобия от 0 до 17,5 % (точка пересечения 

кривых 𝑀𝑆
β→α′′

 и 𝑇0
β→ω

).  

Вплоть до этой концентрации кривая 𝑀𝑆
β→α′′

 находится выше линии 𝑇0
β→ω

. Это зна-

чит, что при комнатной температуре сплав будет обладать мартенситной структурой. Сле-

дует отметить, что отмеченная концентрация ниобия совпадает с его содержанием в об-

разце Ti-17,5Nb, который был исследован в режиме ex-situ и отличался очень высоким 

содержанием α-фазы (см раздел 4).  
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Рисунок 5.24 – Кривые 𝑇0 для различных сплавов в титановом углу метастабильной диаграммы 

состояния Ti-Nb 

 

Второй участок соответствует диапазону концентраций от ∽ 17,5 % до ∽ 28,5 % 

Nb. Линия 𝑇0
β→α′′

 при этом находится выше 𝑇0
β→ω

. В указанном диапазоне концентраций 

при охлаждении до комнатной температуры происходит формирование смеси α-, β- и ω-

фаз. 

Начало третьего участка соответствует пересечению линий 𝑇0
β→α′′

 и  𝑇0
β→ω

 (при ∽ 

28,5 % Nb). С термодинамической точки зрения в сплавах с большим содержанием ниобия 

более предпочтительным является образование ω-фазы, поскольку по сравнению α-фа-

зой она является более стабильной [82]. Такая ситуация, в частности, соответствовала об-

разцам, описанным в разделе 3. Важно отметить, что точки пересечения кривой 𝑇0 с кри-

выми 𝑀𝑆
β→α′′

 и Ω𝑆 практически совпадают. Тем не менее, формирование α-фазы в этом 

случае все еще остается возможным, однако вероятность такого развития зависит от ско-

рости охлаждения материала. Так, в источниках [82; 118; 119] было показано, что при 
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достаточно высокой скорости охлаждения в сплавах, содержащих до 40 % Nb, возможно 

формирование α- и ω-фаз. В противном случае в них выделяется лишь ω-фаза. 

Окончание третьего участка соответствует концентрации ниобия ∽ 36,5 %, при до-

стижении которой кривая 𝑀𝑆
β→α′′

опускается ниже комнатной температуры. Это значит, 

что для сплавов, содержащих более ∽ 36,5 % Nb, не будет наблюдаться мартенситной 

структуры в виде кристаллов α-фазы. Зафиксированная нами концентрация ниобия 36,5 

% хорошо коррелирует с результатами, полученными авторами работ [96; 223; 224]. 

Четвертому участку соответствует диапазон концентраций 36,5…50 % Nb, на пра-

вой границе которого кривая Ω𝑆 пересекает линию комнатной температуры. На этом 

участке в процессе охлаждения сплава возможно формирование ω-фазы. 

Кроме кривых 𝑇0 на основании значений 𝑀𝑆, 𝑀𝐹, 𝐴𝑆 и 𝐴𝐹 можно вычислить интер-

валы превращений, значения переохлаждений и ширину гистерезиса температуры пре-

вращения. 

Проведенные измерения показывают, что величина переохлаждения, вычисляемая 

для β → α превращения как 𝑇0  −  𝑀𝑆, возрастает с увеличением содержания ниобия в 

сплавах. Г.И. Носова предположила [92], что размер кристаллов мартенсита зависит от 

величины переохлаждения. В разделе 3 было показано, что их длина и толщина уменьша-

ется с увеличением содержания ниобия. Можно предположить, что эта особенность свя-

зана с увеличением степени переохлаждения, необходимого для начала превращения при 

увеличении содержания ниобия. Величина переохлаждения для β → ω превращения уве-

личивается от ∽ 48 °C для образцов из сплава Ti-25Nb до ∽ 120 °C для сплава Ti-35Nb. 

При исследовании сплава Ti-20Nb величина переохлаждения, соответствующего β → ω 

превращению, не была определена, поскольку при охлаждении выделения ω-фазы не про-

исходило. Тем не менее, анализ рисунка 5.24 позволяет предположить, что степень пере-

охлаждения для этого сплава будет меньше, чем для других исследованных сплавов си-

стемы Ti-Nb. 

Следует отметить, что кривые 𝑇0
β→ω

 и 𝑀𝑆
β→α′′

пересекаются при содержании нио-

бия, равном ∽ 20 %. С термодинамической точки зрения это означает, что, начиная с ука-

занной концентрации ниобия, ω-фаза становится более стабильной по сравнению с α-

фазой. Степень переохлаждения относительно Ω𝑆 влияет на объемную долю и кристалли-

ческую структуру ω-фазы. Исходя из представленных фактов, а также принимая во вни-

мание более высокую скорость охлаждения при литье всасыванием (существенно выше, 
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чем 50 °C/мин, характерной для in-situ экспериментов), можно объяснить высокую объ-

емную долю ω-фазы и значительное несоответствие решеток ω- и β-фаз в сплаве Ti-20Nb 

(см. раздел 4). Подобное поведение ранее наблюдалось в работах  J.M. Silcock [204] и D. 

L. Moffat, и D. C. Larbalestier [82].   

Диапазон температур, в котором происходят фазовые изменения при прямом пре-

вращении (в данном случае – в процессе нагрева) задается параметрами 𝑀𝑆 −  𝑀𝐹, а при 

обратном –  𝐴𝑆  −  𝐴𝐹. Интервалы прямых и обратных превращений для различных фаз 

существенно отличаются. Так, для β ↔ ω перехода интервал обратного превращения со-

ставляет 181 ± 8,3 °C, что существенно выше, чем интервал прямого превращения (75 ± 

10 °C). Полученные данные свидетельствуют о том, что выделение фазы происходит су-

щественно медленнее, чем ее растворение при нагреве. Это может быть связано с тем, что 

в богатых ниобием сплавах объемная доля ω-фазы продолжает расти вплоть до окончания 

процесса охлаждения при комнатной температуре. Для β ↔ α перехода наблюдается про-

тивоположная ситуация. Так, интервал превращения при охлаждении составляет 40 ± 11 

°C, тогда как при нагреве α-фаза преобразуется в β в интервале 118 ± 36 °C. 

Ширина термического гистерезиса, которая напрямую связана с рассеиваемой в 

процессе превращения энергией и задается как разница температур прямого и обратного 

превращений (например, 𝐴𝑆  −  𝑀𝐹 или 𝐴𝐹  −  𝑀𝑆), равна 42 ± 4 °C для прямого β → α 

превращения и 176 ± 15 °C для обратного α → β превращения. Больший гистерезис для 

обратного превращения свидетельствует об увеличении рассеиваемой энергии при дви-

жении межфазных границ в Ti-Nb сплавах. 

5.5.3 Термическое расширение титан-ниобиевых сплавов  

Как было показано в предыдущих разделах, параметры решеток различных фаз су-

щественно зависят как от содержания ниобия, так и от температуры. Кроме того, концен-

трация ниобия и температура материала также сильно влияют на геометрию элементар-

ной ячейки. Например, отношения b/a и c/a элементарной ячейки орторомбической α-

фазы существенно изменяются в процессе нагрева, как это представлено на рисунках 5.1 

и 5.5.  

Увеличение содержания ниобия снижает температуру, до которой при нагреве со-

храняется α-фаза. Рисунки 5.2 и 5.6 показывают, что рефлексы α-фазы и, соответ-

ственно, параметры ее решетки при повышении температуры изменяются в результате 
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термического расширения. Наблюдаемый сдвиг тем сильнее, чем больше содержание ни-

обия в сплаве. Из рисунков 5.13 и 5.16 следует, что термическое расширение α-фазы ха-

рактеризуется сильной анизотропией и зависит от содержания ниобия. Для всех исследо-

ванных составов при увеличении температуры параметры 𝑎α′′ и 𝑐α′′ возрастают, тогда как 

𝑏α′′ уменьшается. Параметры решеток β-, а также ω-фазы сплавов всех составов в про-

цессе нагрева увеличиваются 

Коэффициенты термического расширения (𝛼𝐿) любых материалов в диапазоне тем-

ператур от 𝑇𝑙𝑜𝑤 до 𝑇ℎ𝑖𝑔ℎ можно найти в соответствии со следующим выражением: 

 

 𝛼𝐿 =
1

𝑥𝑇𝑙𝑜𝑤

𝑥𝑇ℎ𝑖𝑔ℎ
− 𝑥𝑇𝑙𝑜𝑤

𝑇ℎ𝑖𝑔ℎ − 𝑇𝑙𝑜𝑤

 , (5.5) 

где x обозначает параметр решетки анализируемой фазы.  

 

Результаты вычислений, проведенных для всех фаз и различных сплавов, представ-

лены в таблице 5.3. 

Таблица 5.3 – Коэффициенты термического расширения различных фаз в сплавах Ti-Nb, 

соответствующие различным направлениям кристаллической решетки. Указаны температурные 

интервалы, в которых проводились измерения коэффициентов термического расширения 

  Коэффициент термического расширения, 10−6 1/К 

Содержание 

Nb, % 

Температурный 

интервал, °C 

Вдоль 

𝑎α′′  

Вдоль 

𝑏α′′  

Вдоль 

𝑐α′′  

Вдоль 

𝑎ω  

Вдоль 

𝑐ω  

Вдоль 

𝑎β  

20 22 – 528 40,2 -8,06 4,53 19,3 -2,01 11,3 

25 22 – 450 56,7 -32,8 4,30 11,9 9,08 11,0 

27,5 20 – 386 64,1 -39,2 5,30 5,10 6,50 10,1 

30 21 – 517 
   

14,1 7,26 12,7 

32,5 23 – 392 
   

12,4 4,30 10,9 

35 21 – 428 
   

9,49 4,22 9,53 
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На рисунке 5.25 представлены значения коэффициента α𝐿  α-фазы в сравнении с 

результатами, полученными в работах М. Bönisch с соавторами [215]. Можно отметить, 

что для α-фазы коэффициент 𝛼𝐿 вдоль направления 𝑎α′′ больше, чем вдоль 𝑐α′′ и поло-

жителен для всех исследованных составов. Вместе с тем вдоль 𝑏α′′ коэффициент α𝐿 явля-

ется отрицательным для всех образцов, исследованных в данной работе, а также в работе 

М. Bönisch с соавторами для образцов с содержанием ниобия более 16,1 %. Значение 𝛼𝐿 

вдоль 𝑎α′′ и 𝑏α′′ возрастает при увеличении содержания ниобия, в то же время вдоль 𝑐α′′ 

этот коэффициент практически не изменяются. Такое поведение, которое иногда назы-

вают инвар-эффектом, ранее наблюдалось на ряде высоколегированных титановых спла-

вов, называемых «резиновыми» металлами (от англ. «gum metals») с молибденовым экви-

валентом 𝑀𝑜экв  12 [236; 237]. Оно также часто сопровождается проявлением у сплава 

эффекта памяти формы [238].  

В работе H.Y. Kim с соавторами [239] было выдвинуто предположение, что в про-

цессе холодной деформации «резинового» металла (сплава Ti-23Nb-2Zr-0,7Ta-1,2O) фор-

мируются наноразмерные домены α-фазы. В процессе последующего нагрева в темпера-

турном интервале, соответствующем проявлению эффекта памяти формы, происходит α 

→ β превращение. Это обратное мартенситное превращение сопровождается инвар-эф-

фектом, наиболее явно выраженным в направлении деформации, что может быть связано 

с влиянием текстуры. Так, С.Л. Демаков с соавторами предположили [240], что при нали-

чии преимущественной ориентировки зерен типа 〈010〉α′′ (направление вдоль 𝑏α′′) в про-

цессе нагрева образца будет наблюдаться небольшое или даже отрицательное термиче-

ское расширение. Кроме того, они предположили, что аномальное поведение коэффици-

ента термического расширения связано не с особенностями атомных вибраций при повы-

шении температуры, а с перегруппировкой атомов в орторомбической решетке α-фазы. 

Эта перегруппировка может рассматриваться как изменение параметра y и заключается в 

том, что чем ближе параметр y α-фазы приближается к значению 0,25 (характерному для 

идеальной ОЦК-ячейки), тем больше будет значение α𝐿 [241]. 
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Рисунок 5.25 – Значения ТКЛР α-фазы, полученные в данной работе, в сравнении с данными 

M. Bönisch с соавторами [215] 

 

Аппроксимируя представленные на рисунке 5.25 результаты линейной функцией, 

можно получить следующие зависимости для коэффициентов термического линейного 

расширения, соответствующих различным направлениям кристаллической решетки: 

 

 ТКЛР 𝑎α′′ = 6,49 ∙ 10−6  ∙  𝑥𝑁𝑏 −  9,28 ∙ 10−5, (5.6) 

 ТКЛР 𝑏α′′ = −5,01 ∙ 10−6  ∙  𝑥𝑁𝑏 +  8,86 ∙ 10−5, (5.7) 

 ТКЛР 𝑐α′′ = 6,49 ∙ 10−7  ∙  𝑥𝑁𝑏 −  9,28 ∙ 10−6, (5.8) 

где xNb – содержание ниобия в мас. %, а величина ТКЛР измеряется в 1/K. 

 

На рисунке 5.26 представлены значения α𝐿 для β- и ω-фаз. Из представленных дан-

ных следует, что изменение термического расширения β-фазы при увеличении содержа-

ния ниобия относительно невелико. Вплоть до 27,5 % Nb значения α𝐿 изменяются незна-

чительно. Для сплавов, состоящих из смеси β- и ω-фаз (т. е. при содержании ниобия более 

30 %) с ростом содержания ниобия значение коэффициента α𝐿  β-фазы сначала увеличи-

вается, а затем уменьшается. 
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Значения α𝐿, соответствующие направлению 𝑎ω (представлены на рисунке 5.26 б), 

при снижении содержания ниобия в сплаве уменьшаются. Наибольшее термическое рас-

ширение вдоль направления 𝑎ω наблюдалось в сплаве Ti-20Nb, минимальное - в сплаве, 

содержащем 27,5 % Nb (5,1 · 10−6 1/К). Из данных, представленных на рисунке 5.26 в, 

следует, что наименьшее значение коэффициента α𝐿 вдоль направления 𝑐ω соответствует 

сплаву  Ti-20Nb (−2 · 10−6 1/К). Для сплавов, содержащих от 25 до 35 % Nb, характерен 

положительный коэффициент термического расширения, величина которого при добав-

лении ниобия в сплав постепенно уменьшается. 

Аппроксимируя представленные рисунке 5.26 результаты линейной функцией, 

можно получить следующие зависимости для коэффициентов термического линейного 

расширения: 

 

 ТКЛР 𝑎β = − 6,46 ∙ 10−8  ∙  𝑥𝑁𝑏 +  1,28 ∙ 10−5, (5.9) 

 ТКЛР 𝑎ω = − 4,57 ∙ 10−7  ∙  𝑥𝑁𝑏 +  2,50 ∙ 10−5, (5.10) 

 ТКЛР 𝑐ω = 2,69 ∙ 10−7  ∙  𝑥𝑁𝑏 −  2,73 ∙ 10−5. (5.11) 

 

 

Рисунок 5.26 – Термический коэффициент линейного расширения ω- и β-фаз в зависимости от 

содержания ниобия в сплавах 
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Изменяя состав титан-ниобиевых сплавов, коэффициенты их термического расши-

рения можно изменять в широком диапазоне. Эта особенность является существенным 

преимуществом материалов на основе сплавов Ti-Nb по сравнению с керамическими ма-

териалами, термическим расширением которых управлять чрезвычайно сложно. Эффект, 

обусловленный термическим сжатием в процессе нагрева, представляет особый практи-

ческий интерес, поскольку он позволяет разрабатывать сплавы с нулевым (или близким к 

нулевому) термическим расширением. 

5.5.4 Температурная зависимость параметра Zω -фазы при нагреве и охлаждении 

сплавов Ti-Nb  

В разделе 1.4.3 было показано, что β → ω превращение осуществляется путём по-

парного «схлопывания» (в англоязычной литературе этот процесс называют «коллап-

сом») двух из каждых трёх параллельных плоскостей семейства {111}𝛽. Процесс «схло-

пывания» может быть полным, приводя к образованию гексагональной ω-фазы и непол-

ным, приводя к образованию тригональной разновидности ω-фазы. Степень завершенно-

сти процесса «схлопывания» принято характеризовать с использованием фракционных 

координат z, описывающих позиции атомов внутри элементарной ячейки. Эти коорди-

наты в свою очередь связаны с параметром Zω, который показан на рисунке 5.27 для трех 

типов решеток: ОЦК-решетки β-фазы, тригональной ω-фазы и гексагональной ω-фазы. 

Для идеальной ОЦК-фазы величина Zω равна нулю. Таким образом разница фракционных 

координат z между атомами, находящимися на соседних параллельных плоскостях {111}β 

равна 1/3. В процессе β → ω превращения две соседние параллельные плоскости {111}β 

постепенно приближаются друг к другу. При этом значение Zω постепенно увеличивается. 

Согласно рисунку 5.27 максимальная величина Zω может составлять 1/6  0,167, что со-

ответствует полностью завершенному коллапсу плоскостей {111}β и формированию ω-

фазы гексагонального типа. Для тригональной ω-фазы Zω находится в интервале 0…1/6 

(не включая крайние точки). 

В ранних исследованиях, посвященных титановым сплавам давались разные 

оценки значения Zω [86; 92; 149; 150]. Однако уже в работе [242] Ю. А. Багаряцкого с 

соавторами было показано, что различия в величине параметра Zω, полученного в их ис-

следованиях и в исследованиях J. M. Silcock [150], были обусловлены тем фактом, что 
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коллектив Ю. А. Багаряцкого исследовал закаленные сплавы, тогда как работа J. M. 

Silcock была посвящена сплавам, подвергнутым старению. 

 

Рисунок 5.27 – Схематическое изображение ОЦК β-фазы (Zω = 0) (а); тригональной ω-фазы (0 < 

Zω < 0,167) (б); гексагональной ω-фазы  (Zω  0,167) (в) 

 

Зависимость параметра Zω от содержания легирующего элемента была впервые ис-

следована S. L. Sass и B. Borie [243], которые исследовали сплавы Zr-xNb (где x = 8, 15, 20 

мас. % Nb) методом электронной дифракции. Они обнаружили, что при увеличении со-

держания ниобия симметрия изменяется от гексагональной к тригональной, что сопро-

вождалось отклонением величины параметра Zω от значения 0,167. 

На рисунке 5.28 представлены литературные данные о величине Zω для различных 

титановых сплавов. Все представленные данные были получены методом дифракцион-

ного анализа при комнатной температуре. 
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Рисунок 5.28 – – Представленные в литературе значения величины Zω для различных сплавов. 

Горизонтальная линия соответствует значению Zω = 0,167, характерному для ω-фазы с 

идеальной гексагональной симметрией. Литературные данные, приведенные на этом рисунке, 

соответствуют работам M. Li с соавторами ([244], Li19), S. Hanada и O. Izumi ([152], Han86), M. 

Sabeena с соавторами ([245], Sab16), Ю.А. Багаряцкого с соавторами ([86], Bag55), J. M. Silcock 

([150], Sil58), J. M. Silcock с соавторами ([147], Sil55). В легенде использованы следующие 

обозначения: WQ – закалка в воду, Q – закалка, A – отжиг 

 

Можно отметить, что при увеличении содержания легирующих элементов (т. е. при 

увеличении отношения e/a) параметр Zω уменьшается, что является логичным, поскольку 

легирование приводит к стабилизации -фазы. Поскольку для  -фазы величина Zω = 0, 

стабилизация -фазы ожидаемо приводит к уменьшению Zω.  

Проведенный литературный обзор показал, что на сегодняшний день в литературе 

не представлены данные о температурной зависимости параметра Zω как для титановых 

сплавов в целом, так и для сплавов Ti-Nb в частности. В то же время эти данные можно 

получить на основании экспериментов, проведенных в данной работе. 
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В соответствии с работой M. Li с соавторами параметр Zω можно вычислить, зная 

параметры решеток - и ω-фаз с использованием следующего выражения [244]: 

 

 𝑍ω =
1

2
−

𝑎β

2√3𝑐ω

. (5.12) 

 

На рисунке 5.29 представлены результаты вычисления параметра Zω при нагреве и 

охлаждении сплавов, исследованных в данной работе. Для всех исследованных образцов 

параметр Zω уменьшался с увеличением температуры. Таким образом увеличение темпе-

ратуры приводило к такому же эффекту, как увеличение содержания легирующего эле-

мента (см. рисунок 5.29). Это также можно объяснить стабилизацией β-фазы при увели-

чении температуры. Можно также отметить, что изменение параметра Zω в процессе 

нагрева недостаточно велико, чтобы привести к формированию явно выраженной триго-

нальной модификации ω-фазы. Об этом, в частности, свидетельствует отсутствие рефлек-

сов тригональной ω-фазы на дифракционных картинах. 

В процессе охлаждения параметр Zω увеличивается для сплавов, содержащих менее 

35 % Nb, что хорошо согласуется с представленными выше рассуждениями. Для сплава 

Ti-35Nb сразу после появления ω-фазы величина Zω близка к идеальному для гексагональ-

ной структуры значению.  
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Рисунок 5.29 – Температурная зависимость параметра Zω при нагреве и охлаждении сплавов Ti-

xNb, где x = 20; 22,5; 25; 27,5; 30; 32,5; 35  
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5.6 Выводы  

В данном разделе представлены результаты исследования влияния термической об-

работки (нагрев со скоростью 30 °C/мин, выдержка в течение 10 мин при 900 °C и охла-

ждение со скоростью 50 °С/мин) на структуру сплавов Ti-Nb. Особое внимание уделяли 

изменению параметров решетки и фазового состава в процессе нагрева и охлаждения 

сплавов. На основании полученных в работе экспериментальных данных можно сделать 

следующие выводы: 

1. При низком содержании ниобия (сплав Ti-20Nb) α-фаза в процессе нагрева появ-

ляется путем преобразования ω → β → α за счет механизмов, основанных на диффузии. 

В сплавах с промежуточным содержанием ниобия (Ti-25Nb и Ti-27,5Nb) α-фаза посте-

пенно выделяется из обедненной ниобием αобед
′′  фазы. Сплавы с высоким содержанием 

ниобия после полного цикла термообработки обладают таким же фазовым составом 

(смесь β- и ω-фаз), как и перед ее началом. Формирования промежуточных фаз в этих 

сплавах не наблюдалось. 

2. С использованием дифракции синхротронного рентгеновского излучения опре-

делены температуры начала и окончания формирования метастабильных фаз в титан-ни-

обиевых сплавах. В частности, определено положение температур начала выделения ω-

фазы (Ω𝑆) в зависимости от содержания ниобия в сплавах. Показано, что температура 

начала  →  превращения (𝑀𝑆
β→α′′

) в процессе охлаждения титан-ниобиевых сплавов 

снижается при добавлении ниобия быстрее, чем температура начала выделения ω-фазы. 

3. На основании положения кривых 𝑇0 и линий начала и конца различных фазовых 

превращений титановый угол метастабильной диаграммы состояния Ti-Nb может быть 

разделен на несколько участков, различающихся фазовым составом. Показано, что для 

сплавов, содержащих от 17,5 до 28,5 % ниобия, α-фаза является более стабильной по 

сравнению с ω-фазой. При большем содержании ниобия наблюдается обратная ситуация. 

4. Для сплавов, содержащих от 20 до 35 % ниобия значения термических коэффи-

циентов линейного расширения α-фазы в направлении 𝑏α′′ являются отрицательными. 

Наименьшая величина ТКЛР в направлении 𝑏α′′ характерна для сплава Ti-27,5Nb и со-

ставляет −39,2 ∙ 10−6 1/𝐾. При этом коэффициенты термического расширения в других 

направлениях положительны.  
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5. С использованием метода дифракции синхротронного рентгеновского излучения 

в режиме in-situ впервые показано изменение параметра Zω при нагреве и охлаждении ти-

тан-ниобиевых сплавов. В процессе нагрева параметр Zω уменьшается, что приближает 

ω-фазу к тригональному типу. При охлаждении сплава из β-области наблюдается обрат-

ная ситуация – параметр Zω увеличивается, а выделяющаяся ω-фаза постепенно прибли-

жается к идеальному гексагональному типу.  
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6 МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ТИТАН-НИОБИЕВЫХ СПЛАВОВ 

6.1 Микротвердость сплавов с различным содержанием ниобия  

На рисунке 6.1 отражены результаты исследования микротвердости и модуля Юнга 

сплавов системы Ti-Nb. Анализ представленной зависимости позволяет сделать вывод о 

том, что увеличение концентрации ниобия до 15 % не приводит к существенным измене-

ниям уровня микротвердости образцов, основной структурной составляющей в которых 

является α-фаза.  

 

 

Рисунок 6.1 – Микротвердость и модуль Юнга сплавов системы Ti-Nb, полученных методом 

дугового переплава в среде аргона и последующего литья вакуумным всасыванием 

 

Минимальный уровень микротвердости зафиксирован при исследовании сплава Ti-

17,5Nb, в структуре которого присутствует лишь α-фаза. Полученные при этом данные 

хорошо коррелируют с результатами измерения модуля Юнга сплавов.  

Микротвёрдость образцов, содержащих от 20 % до 27,5 % ниобия существенно 

выше, чем у низколегированных или высоколегированных сплавов.  Твердость сплавов, 
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соответствующих этому диапазону, достигает 350…400 HV, что на 38…56 % выше по 

сравнению с образцами, содержащими меньшее или большее количество ниобия. Макси-

мальное значение твердости (400 HV), а также модуля Юнга соответствует образцам с 20 

% ниобия. Полученная в диссертационной работе зависимость хорошо согласуется с при-

веденными в разделе 4.5 представлениями о том, что высокие значения главных дефор-

маций кристаллической решетки, возникающих при β → ω превращении, обеспечивают 

высокий уровень модуля Юнга и микротвердости материала. Приведенные на рисунке 4.1 

данные дают основания полагать, что в образце из сплава Ti-20Nb количество ω-фазы 

должно быть максимальным по сравнению с другими исследуемыми сплавами. 

В образце Ti-22,5Nb главные деформации кристаллической решетки несколько 

меньше по сравнению с образцом Ti-20Nb, что соответствующим образом отражается на 

снижении микротвердости сплава. Можно предположить, что модуль Юнга сплава Ti-

22,5Nb также будет ниже. По данным экспериментальных исследований для образцов, 

содержащих 25 и 27,5 % ниобия, также характерно снижение микротвердости. Причина 

проявления такой тенденции при изучении отмеченных сплавов может объясняться 

уменьшением объемной доли ω-фазы.  

J.M. Silcock связывал повышение предела текучести и эффект охрупчивания, харак-

терный для образцов, содержащих ω-фазу, с рядом факторов [150]. 

1. Для скольжения материала в направлении [111]β || [0001]ω необходимо чтобы 

связь между некоторыми атомами в структуре -фазы была разорвана, в то же время эта 

связь считается достаточно прочной. 

2. Существует лишь один кристаллографический вариант ω-фазы, в соответ-

ствии с которым направление [0001]ω параллельно заданному направлению [111]β в от-

дельно взятом зерне β-фазы. При реализации остальных трех вариантов ω-фазы задан-

ному направлению [111]β будут параллельны направления с иррациональными индек-

сами. Таким образом, эти варианты ω-фазы сдерживают движение дислокаций, распро-

страняющихся в β-матрице. 

3. Омега-фаза является когерентной к матричной β-фазе. Таким образом в 

сплаве могут возникать деформации, связанные с изменением параметров решетки β-

фазы. Параметры решетки ω-фазы зависят от решетки β-фазы исходного состава. Изме-

нение элементного состава β-фазы приводит к изменению параметра 𝑎β, а при гистерезисе 

также и параметров решетки ω-фазы, что приведет к повышению главных деформаций 

решетки. 
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При увеличении содержания ниобия более 30 % микротвердость анализируемых 

сплавов плавно снижается. В диапазоне от 27,5 до 30 % ниобия проявляется скачкообраз-

ное снижение твердости. Такой характер изменений можно объяснить тем, что в струк-

туре образца Ti-30Nb отсутствует α-фаза. Как было отмечено ранее, α-фаза обладает 

минимальной твердостью, но это характерно только для материалов, в которых ее доля 

близка к 100 %.  

На основании выводов J.M. Silcock, а также результатов измерения микротвердости 

и модуля Юнга можно предположить, что, когда в структуре образца кроме β- и ω-фаз 

содержится также и α-фаза, скольжение в направлении [110]α || [111]β || [0001]ω потре-

бует разрыва прочных связей между ближайшими атомами, принадлежащими разным фа-

зам.  Кроме того, в разделе 3.3 было показано, что для сплава Ti-27,5Nb характерно появ-

ление нескольких вариантов ω-фазы, из чего следует, что по крайней мере при один из 

них будет создавать барьеры для скольжения дислокаций. Снижение микротвердости и 

модуля Юнга, наблюдаемое в сплавах со смешанной β + ω структурой, согласуется с этой 

точкой зрения и предположением о том, что объемная доля ω-фазы уменьшается с увели-

чением содержания ниобия. 

N.A. Vanderpuye и A.P. Miodownik исследовали сплавы типа Ti-X (где Х = V, Cr, Mn 

и Fe) и предположили, что пики твердости сплавов на основе титана соответствуют точ-

кам пересечения кривых 𝑀𝑆 и Ω𝑆, где 𝑀𝑆 – линия начала образования мартенситной фазы, 

а ΩS – линия начала образования ω-фазы [246]следует, что кривая 𝑀𝑆
β→α′′

 пересекается с 

кривой Ω𝑆 в точке ∽ 27,5 % Nb. При этом пересечение кривых 𝑀𝑆
β→α′

  и Ω𝑆 наблюдается в 

точке ~ 22,5 % Nb. Таким образом, результаты, полученные в диссертационной работе, 

подтверждают представления N.A. Vanderpuye и A.P. Miodownik 

6.2 Модуль Юнга титан-ниобиевых сплавов  

В последние десятилетия исследования титановых сплавов в области повышения 

механических свойства, в частности, обеспечения требуемых значений модуля Юнга свя-

заны в основном с β- и псевдо-β-титановыми сплавами. Объем исследований упругих 

свойств титановых сплавов с большой долей мартенситных α- и α-фаз или -фазы от-

носительно мал. В представленной к защите работе изучению упругих свойств этих спла-

вов уделено особе внимание.  
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На рисунке 6.2 представлено сравнение значений модуля Юнга сплавов, исследо-

ванных в работе, с литературными данными [134; 203; 233; 247–250]. Сопоставление ма-

териалов позволяет сделать вывод о том, что результаты, представленные в данной ра-

боте, хорошо согласуются с опубликованными ранее данными.  

 

Рисунок 6.2 – Зависимость модуля Юнга от элементного состава сплавов системы Ti-Nb. 

Черная линия – результаты диссертационной работы. Цветные линии – литературные данные: 

С.Г. Федотов и П.К. Белоусов ([203], Fed64 WQ), M. Bönisch с соавторами ([233], Boe15 Q), X. 

Guo с соавторами ([247], Guo13 C / Guo13 WQ), C. M. Lee с соавторами  ([248], Lee02 Q), Y. 

Mantani и K. Kudou, ([249], Man13 WQ), Y. Mantani и M. Tajima, ([134], Man07 Q), T. Ozaki с 

соавторами ([250], Oza04 Q), где WQ = закалка в воде (от английского water quenching), Q = 

Закалка (от английского quenching), C = Литьё (от английского cast), SC = Литье всасыванием 

(от английского suction cast) 

 

Зависимость величины модуля Юнга от количества ниобия, полученная в диссер-

тационной работе, носит W-образную форму. Подобный характер кривой отмечался 

также в работах [134; 203; 233; 247–250]. Он типичен не только для сплавов системы Ti-

Nb, но также и для сплавов титана с другими легирующими элементами, являющимися β-

стабилизаторами. Отмеченная кривая имеет два локальных минимума. Для сплавов си-

стемы Ti-Nb первый минимум соответствует границе между α- и α- фазами (концентра-

ция Nb 13 % – 17,5 %). В общем случае, чем сильнее легирующий элемент стабилизирует 
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-фазу, тем меньшие степени легирования необходимы для достижения первого мини-

мума. Второй минимум наблюдается в диапазоне концентраций ниобия от 37,5 % до 40 

%, что является границей существования α-фазы 

С.Г. Федотов и П.К. Белоусов показали [203], что максимальный модуль Юнга (117 

ГПа) соответствует технически чистому титану (α-фаза). При этом добавка ниобия при-

водит к некоторому снижению величины модуля Юнга. Для сплавов системы Ti-Nb с кон-

центрацией ниобия менее 10 % характерны достаточно высокие значения модуля Юнга. 

Легирование однофазного сплава с ГПУ-структурой ниобием в количестве 4 % приводит 

к снижению модуля Юнга со 117 ГПа до 110 ГПа. Дальнейшее повышение концентрации 

ниобия, сопровождающееся формированием α-фазы, приводит к резкому снижению ве-

личины модуля Юнга. 

В данной работе величина модуля Юнга снижалась от 79,5 ГПа для сплава Ti-15Nb 

до 47,5 ГПа для сплава Ti-17,5Nb. Объясняется такой характер поведения материалов из-

менением их фазового состава. Структура сплава Ti-15Nb преимущественно состоит из 

α-фазы, в то время как в сплаве Ti-17,5Nb доминирует α-фаза, характеризующаяся более 

низкими значениями модуля Юнга. Аналогичные результаты в своих исследованиях 

наблюдали C.M. Lee с соавторами [248]. В своей работе они измеряли модуль Юнга на 

изгиб отливок из сплава Ti-Nb в диапазоне концентраций 0 % – 35 % ниобия. На основа-

нии исследований был сделан вывод о том, что модуль Юнга разных фаз уменьшается в 

последовательности: ω > α > α′ > α′′ > β. Первый локальный минимум значений модуля 

Юнга C.M. Lee с соавторами объясняют присутствием α-фазы, а второй связывают с об-

разованием β-фазы. Более детальный анализ результатов их исследований показывает, 

что доверительные интервалы значений модуля Юнга, соответствующих сплавам Ti-

17,5Nb (60 ГПа) и Ti-35Nb (58 ГПа), могут перекрываться. Это позволяет предположить, 

что минимальное значение модуля Юнга в работе C.M. Lee с соавторами также соответ-

ствует сплаву Ti-17,5Nb. Обобщая полученные в настоящей диссертационной работе ре-

зультаты, можно предположить, что значения модуля Юнга титановых фаз уменьшаются 

в следующем порядке: ω >  α > α′ > β > α′′. 

Максимальное значение модуля Юнга (96 ГПа), зафиксированное в диссертацион-

ной работе, соответствует сплаву Ti-20Nb. Это значение примерно в два раза выше по 

сравнению со сплавом Ti-17,5Nb. Один из факторов, объясняющих упругие свойства 

сплава с 20 % ниобия, связан с высокой долей ω-фазы. Из рисунка 4.1 следует, что пло-
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щадь пика 001ω для сплава Ti-20Nb значительно больше по сравнению с другими иссле-

дованными сплавами. Можно предположить, что доля ω-фазы в данном сплаве макси-

мальна.  При увеличении количества ниобия свыше 20 % содержание ω-фазы снижается.  

Модуль Юнга сплавов, содержащих 30 % и 35 % ниобия, составил 62 ГПа и 69 ГПа 

соответственно. Данные значения хорошо согласуются с результатами дифракционных 

исследований и отмеченной ранее зависимостью модуля Юнга от фазового состава титан-

ниобиевых сплавов. 

Таким образом, несмотря на сложность точного количественного анализа получен-

ных рентгенограмм, можно утверждать, что объемная доля ω-фазы достигает максимума 

в сплаве, содержащем 20 % Nb, и постепенно снижается при увеличении степени легиро-

вания сплавов. Найденная в работе зависимость границ существования и объемной доли 

ω-фазы от степени легирования находится в хорошем согласии с литературными дан-

ными о метастабильных фазах в двойных и многокомпонентных титановых сплавах [154; 

171; 188]. 

В данной и в большинстве опубликованных другими авторами работ максимум зна-

чений модуля Юнга соответствует концентрации ~ 27,5 % Nb (рисунок 6.2). Незначитель-

ные различия позиции максимума относительно состава сплавов можно объяснить денд-

ритной ликвацией в сплавах системы Ti-Nb и сложностью получения однородного фазо-

вого состава. Проявление ликвации объясняет присутствие смеси α-, β- и ω-фаз вплоть 

до концентраций 37,5…40 % Nb. 

В качестве второго фактора, объясняющего полученные значения модуля Юнга, 

можно рассматривать представления А.Г. Илларионова с соавторами [188], полагающих, 

что параметром, связывающим величину модуля Юнга и кристаллическую решетку 

сплава, является кратчайшее межатомное расстояние, которое может быть выражено как 

минимальный эффективный радиус атомов (𝑅𝑖). 

Для расчета 𝑅𝑖 (i – тип фазы) структуру следует рассматривать с использованием 

модели твердых сфер. Величина 𝑅𝑖  при этом определяется как расстояние между атомами 

в наиболее плотноупакованной плоскости (направления 〈110〉α′′;  〈111〉β;  〈0001〉ω), де-

ленное на количество атомов элементарной ячейки в этом направлении. С учетом этого 

обстоятельства для расчета использовались следующие формулы 

 𝑅α′′ =
√𝑎2 + 𝑏2

4
, (6.1) 

 𝑅β =
𝑎√3

4
, (6.2) 



171 

 

 

 

 𝑅ω =
𝑐

2
, (6.3) 

 

где a, b и c параметры элементарной ячейки соответствующей фазы. Число, указан-

ное в знаменателе, соответствует количеству атомов, лежащих в обозначенном выше 

направлении наиболее плотноупакованной плоскости. Результаты расчета минимального 

эффективного радиуса представлены в таблице 6.1. 

 

Таблица 6.1 – Минимальный эффективный радиус различных фаз в титан-ниобиевых сплавах. 

Предполагаемая основная фаза указана первой во втором столбце. Значение, соответствующее 

основной фазе, выделено жирным шрифтом 

Nb, % Фазовый состав 𝑅α′′, Å 𝑅β, Å 𝑅ω, Å 

17,5 α′′ 1,461   

20,0 ω +  α′′ + β 1,459 1,4150 1,418 

25,0  α′′ + ω + β 1,458 1,417 1,418 

27,5  α′′ + ω + β 1,469 1,418 1,417 

30,0 β + ω  1,419 1,416 

32,5 β + ω  1,420 1,416 

35,0 β + ω  1,421 1,416 

 

Как было отмечено выше, резкий скачок значений модуля Юнга соответствует пе-

реходу от 17,5 % к 20 % ниобия. Сравнивания значения минимального эффективного ра-

диуса основных фаз исследуемых сплавов, следует обратить внимание на его резкое сни-

жение от значения от 1,461 Å до 1,416 Å. Анализируемая здесь корреляция имеет глубо-

кий смысл, поскольку уменьшение минимального эффективного радиуса означает умень-

шение расстояния между соседними атомами, что, в свою очередь, должно приводить к 

более сильному межатомному взаимодействию. В сплавах с содержанием ниобия в диа-

пазоне 20…27,5 % параметр 𝑅ω изменяется незначительно. Данные результаты подтвер-

ждаются малым удельным объемом (рисунок 4.5), рассчитанным для ω-фазы в сплавах 

Ti-20Nb и Ti-22,5Nb. 

А.Г. Илларионов и др. отмечают, что связь между минимальным эффективным ра-

диусом и модулем Юнга не выполняется для титановых сплавов, в которых преобладает 

β-фаза. Для сплавов, исследуемых в данной работе, β-фаза начинает доминировать при 

легировании ниобием в количестве более 30 %. В соответствии с таблицей 6.1 между 

сплавами Ti-27,5Nb и Ti-30Nb наблюдается незначительная разница в значении мини-

мального радиуса, но при этом имеет место существенное снижение величины модуля 

Юнга. Причина резкого снижения модуля упругости заключается в том, что его значения 
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зависят не только от минимальных эффективных радиусов 𝑅𝑖, но также от парного потен-

циала взаимодействия атомов. А.Г. Илларионов и др. объясняют это тем, что увеличение 

концентрации ниобия в сплаве сопровождается уменьшением расстояния между атомами 

ниобия в решетке β-фазы. Это, в свою очередь, приводит к увеличению прочности связей 

типа Nb-Nb по сравнению со связями Ti-Ti и Ti-Nb. 

Учитывая отмеченное выше, можно сделать вывод о том, что уменьшение значения 

𝑅𝑖 сопровождается повышением плотности упаковки атомов в решетке и, следовательно, 

повышением модуля Юнга. Данный вывод подтверждается тем, что объем элементарной 

ячейки - и -фаз в образцах из сплавов Ti-20Nb и Ti-22,5Nb наименьший из всех иссле-

дованных в данной работе (см. рисунок 4.5). Y.L. Zhou с соавторами [251] отмечают, что 

чем меньше объем элементарной ячейки, тем больше силы взаимодействия между ато-

мами основы и легирующего элемента. 

На рисунке 6.3 представлены данные, характеризующие связь модуля Юнга с со-

отношением 𝑐𝑖
𝑜𝑟𝑡 𝑎𝑖

𝑜𝑟𝑡⁄  (где i – индекс, обозначающий фазу α, α  или β). М. Bönisch и др. 

провели измерение параметров кристаллических решеток различных фаз и модуля Юнга 

сплавов Ti-Nb в широком диапазоне концентраций [81; 233]. Сравнение полученных ими 

результатов с экспериментальными данными, зафиксированными в данной работе, также 

представлено на рисунке 6.3. Цвет точек характеризует величину орторомбичности кри-

сталлической решетки.  

Расчет параметра 𝑐𝑖
𝑜𝑟𝑡 𝑎𝑖

𝑜𝑟𝑡⁄  был проведен в псевдоорторомбическом пространстве, 

описанном ранее в разделе 4.3. Для всех сплавов, в которых основной является β-фаза, 

отношение c/a было равно √2 = 1,41. Для сплавов с низкой концентрацией ниобия, в ко-

торых доминирует α- фаза, соотношение c/a изменялось в небольшом диапазоне и со-

ставляло ~ 1,59.  



173 

 

 

 

 

Рисунок 6.3 – Соотношение между модулем Юнга, степенью орторомбичности и соотношением 

c/a сплавов системы Ti-Nb, исследованных в данной работе и работе М. Bönisch и др. [81; 233] 

Степень орторомбичности сплавов с доминирующими α-фазой (Ti-15Nb) и β-фазой 

(Nb > 30 %) составляла 1. Данные сплавы обладают преимущественно высоким модулем 

Юнга. В сплавах с содержанием от 17,5 % до 30 % Nb степень искажений уменьшается с 

увеличением концентрации ниобия. Такой характер изменений объясняется уменьше-

нием соотношений c/a и b/a.  

Модуль Юнга образца с 15 % Nb (80 ГПа), в котором основной является α'-фаза, по 

сравнению со сплавом с 17,5% Nb выше (48 ГПа). В сплаве с 17,5 % Nb присутствует 

только α''-фаза. Наличия ω- или β-фаз методами дифракции синхротронного излучения 

зафиксировано не было. Степень орторомбичности этого сплава составила 0,965, что 

очень близко к единице. М. Bönisch с соавторами наиболее низкий модуль Юнга получили 

также при максимально близкой к единице орторомбичности (в их случае искажения ре-

шетки сплава Ti-16Nb составили 0,985) [233]. 

Один из факторов, позволяющих объяснить более низкие значения модуля Юнга 

сплава Ti-17,5Nb, зафиксированные в данной работе, по сравнению с данными М. Bönisch 
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с соавторами, связан с методом получения образцов. Исследуемые в диссертационной ра-

боте образцы выдерживались в жидком состоянии несколько секунд, после чего запол-

няли медный тигель, что сопровождалось проявлением дендритной ликвации. В работе 

М. Bönisch с соавторами образцы, полученные литьем, выдерживали при температуре 

1000 °C в течение 24 часов и охлаждали в воде. Длительная термическая обработка при 

высоких температурах приводит к более гомогенному распределению титана и ниобия по 

объему материала, в то время как в образцах, исследованных в данной работе, наблюда-

ется ярко выраженная дендритная ликвация.  

Как было показано в разделе 3.2, ветви дендритов обогащены ниобием, а межденд-

ритное пространство обеднено этим элементом. Можно предположить, что в межденд-

ритном пространстве образуется α-фаза с меньшим, чем средний состав, содержанием 

ниобия. В соответствии с выражениями, представленными в таблице 4.2, α-фаза, обед-

ненная ниобием, должна обладать большими параметрами элементарной ячейки 𝑎α′′ и 𝑏α′′, 

а соответственно иметь орторомбичность, более близкую к единице, что в свою очередь 

будет влиять на величину модуля Юнга. 

6.3 Выводы 

Представленные в разделе результаты свидетельствуют о том, что механические 

свойства титан-ниобиевых сплавов в значительной степени определяются содержанием 

ниобия и фазовым составом материалов, а также геометрией и количественными пара-

метрами кристаллических решеток фаз, составляющих сплавы. Полученные в работе экс-

периментальные данные позволяют сделать следующие выводы.  

1. Изменение фазового состава титан-ниобиевых сплавов от α- к α-фазе в диапазоне 

концентраций ниобия от 15 до 17,5 % сопровождается резким снижением микро-

твердости материалов. Максимальный уровень микротвердости зафиксирован в 

сплаве Ti-20Nb, характеризующемся большой объемной долей ω-фазы. В сплавах с 

содержанием ниобия от 25 до 27,5 % Nb микротвердость изменяется незначи-

тельно. При дальнейшем увеличении содержания ниобия микротвердость матери-

алов снижается, что может быть связано с уменьшением объемной доли ω-фазы. 

Микротвердость сплавов, содержащих более 35 % ниобия, составляет ~ 250 HV. 

Присутствие в структуре сплавов двух типов β-фазы не оказывает существенного 

влияния на их твердость. 
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2. Низкий модуль Юнга сплава Ti-17,5Nb (48 ГПа) обусловлен высоким соотноше-

нием параметров кристаллической решетки c/a и орторомбичностью α-фазы, 

близкой к единице. Полученные результаты могут быть использованы при разра-

ботке новых биомедицинских сплавов с низким модулем Юнга. 

3. Максимальное значение модуля Юнга (96 ГПа) характерно для сплава Ti-20Nb, ха-

рактеризующегося максимальной объемной долей ω-фазы, соотношением c/a рав-

ным 1,548 и орторомбичностью 0,957. 

4. Подтверждена корреляция между модулем упругости и минимальным межатом-

ным расстоянием в различных метастабильных фазах, образующихся в титан-нио-

биевых сплавах. Показано, что минимальный эффективный радиус в однофазном 

α-сплаве Ti-17,5Nb значительно выше, чем в высоколегированных образцах, 

структура которых представлена смесью фаз α+β+ω или β+ω.  
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7 ПРАКТИЧЕСКОЕ ИСПОЛЬЗОВАНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ ИССЛЕДОВАНИЙ 

7.1 Методические рекомендации по оценке параметров решеток отдельных фаз в 

процессе нагрева и охлаждения материалов 

Детальный анализ рентгенограмм титановых сплавов является нетривиальной за-

дачей по причине того, что дифракционные максимумы различных фаз располагаются на 

близких значения угла 2θ. Данная особенность в совокупности с достаточно высоким фо-

новым шумом, получаемым на лабораторном дифрактометре, в значительной степени за-

трудняет расчет параметров кристаллической решетки титановых сплавов. Проблемы 

точного определения позиций пиков мелкодисперсных фаз, связанные с фоновым шумом, 

можно нивелировать использованием синхротронного излучения для получения рентге-

нограмм. Кроме того, использование современных детекторов на станциях синхротрон-

ного излучения позволяет разрешать отдельные пики с более высокой точностью, соот-

ветственно повышая точность анализа. 

Значительное количество рентгенофазовых и рентгеноструктурных исследований, 

проведенных автором настоящей диссертационной работы, позволили разработать ряд 

методических рекомендаций по использованию синхротронного излучения для анализа 

эволюции структуры титан-ниобиевых сплавов при реализации различных методов внеш-

него воздействия. Особую ценность представляют разработанные на языке программиро-

вания Python алгоритмы, предназначенные для автоматической обработки большого ко-

личества дифракционных картин. В частности, эти алгоритмы позволяют проводить ази-

мутальное интегрирование, профильный анализ (определение интенсивностей, позиций 

и полуширины дифракционных максимумов), а также представлять результаты вычисле-

ний в удобном для анализа графическом виде. В дальнейшем разработанные подходы мо-

гут быть использованы для анализа структурно-фазовых превращений в других титано-

вых сплавах и сплавах на основе других элементов. Разработанные подходы представ-

ляют ценность как для фундаментальной науки, так и могут быть использованы в высо-

котехнологичном промышленном производстве для контроля за структурой и свойствами 

материалов на различных этапах технологического процесса. Кроме того, предложенные 

решения целесообразно использовать для обучения студентов и аспирантов, получающих 

образование в области материаловедения и в смежных отраслях науки.  
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Представленные в данном разделе методические рекомендации были выпущены в 

виде методического пособия (приложение Б) и переданы в АО «Институт прикладной 

физики», в базовый учебный научно-производственный центр «Технологии высокоре-

сурсных авиационных конструкций» Филиала ПАО «Компания «Сухой» «Новосибир-

ский авиационный завод имени В.П. Чкалова », а также в отдел испытаний материалов и 

элементов конструкций ФГУП «Сибирский научно-исследовательский институт авиации 

имени С.А. Чаплыгина » (приложение В).  

 

7.2 Рекомендации по изменению модуля упругости титановых сплавов, 

легированных ниобием 

Благодаря сочетанию таких свойства как высокая удельная прочность, широкий 

диапазон рабочих температур (от -269 °C до 600 °C), высокая коррозионная стойкость и 

достаточно хорошая технологичность, титановые сплавы находят широкое применение в 

авиации и аэрокосмической промышленности. Активное изучение и разработка новых 

титановых сплавов в последние десятилетия привели к тому, что их доля на рынке авиа-

ционных материалов в настоящее время достигает 50 %. Кроме того, титановые сплавы 

являются перспективными для замены ряда материалов, используемых в настоящее время 

в биомедицинской отрасли. Использование титановых сплавов в медицине является це-

лесообразным благодаря их низкому модулю Юнга при сохранении высокой прочности 

и биосовместимости. 

Область применения того, или иного титанового сплава определяется его комплек-

сом свойств, и, в частности, величиной модуля упругости. Так, при использовании тита-

новых сплавов в качестве конструкционных материалов имеет смысл выбирать высоко-

модульные сплава, что позволяет минимизировать величину упругих деформаций дета-

лей машин и механизмов. Для биомедицинских применений, как уже отмечалось ранее, 

целесообразно использовать низкомодульные титановые сплавы, что позволяет миними-

зировать эффект экранирования напряжений и повышает предельный срок эксплуатации 

имплантатов.  

В диссертационной работе было показано, что модуль упругости титан-ниобиевых 

сплавов может изменяться в широком диапазоне (от 48 до 96 ГПа). Управлять величиной 
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модуля упругости титан-ниобиевых сплавов возможно путем изменения их фазового со-

става, которое можно обеспечить за счет легирования или термической обработки.  

7.2.1 Рекомендации по выбору содержания ниобия в сплаве в зависимости от 

требуемой величины модуля Юнга 

В диссертационной работе показано, что механические свойства (микротвердость, 

модуль упругости) сплавов системы Ti-Nb в состоянии после литья в значительной сте-

пени зависят от фазового состава, который, в свою очередь, зависит от количества вводи-

мого в сплав ниобия. Таким образом, управлять величиной модуля Юнга возможно за 

счет изменения степени легирования сплава. Как было показано в разделе 3 в сплавах, с 

содержанием ниобия до 4 % формируется α-фаза, для которой характерная величина мо-

дуля упругости составляет ~ 100 ГПа. В сплавах с содержанием ниобия от 4 % до 15 %, 

за счет быстрого охлаждения расплава при литье всасыванием, доминирующей является 

мартенситная α-фаза, модуль упругости которой слабо меняется в зависимости от содер-

жания ниобия.  

Сплав, с содержанием 17,5 % Nb преимущественно состоит из α-фазы. Его модуль 

упругости составляет 48 ГПа, что достаточно близко к величине модуля упругости костей 

человека (4…30 ГПа). Сплав такого состава может быть рекомендован для применения в 

биомедицине. 

Структура титановых сплавов, полученных методом литья вакуумным всасыва-

нием, с содержанием ниобия в диапазоне 20…30 % представлена смесью α-, β- и ω-фаз. 

В данном диапазоне концентраций величина модуля Юнга снижается с 96 ГПа  при 20 % 

Nb до ~ 88 ГПа  при 25…27,5 % Nb. Известно, что ω-фаза в титановых сплавах приводит 

к повышению прочности и упругих свойств, при одновременном охрупчивании сплавов. 

На основании измерений модуля Юнга и результатов, представленных в разделе 4 можно 

сделать вывод, что увеличение концентрации ниобия в диапазоне от 20 до 30 % приводит 

к постепенному снижению количества ω-фазы. Таким образом, сплав с содержанием ни-

обия 27,5 % может быть рекомендован в том случае, если необходима достаточно высокая 

прочность, несмотря на некоторое снижение характеристик надежности. 

В сплавах с содержанием Nb в диапазоне 30...35 % формируется смесь β- и ω-фаз. 

Их модуль упругости изменяется в диапазоне 60…70 ГПа. Модуль Юнга сплавов с содер-

жанием более 35 % Nb в данной работе не измерялся, однако, основываясь на корреляции 
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величин микротвердости и модуля упругости, представленной на рисунке 6.1, можно 

предположить дальнейшее снижение характеристик упругости. Основываясь на литера-

турных данных, можно предположить, что модуль Юнга сплавов с содержанием ниобия 

более 35 % будет немного выше, чем у сплава Ti-17,5Nb. Следует учитывать, что ниобий 

является достаточно дорогим легирующим элементом, а производство сплавов с высоким 

содержанием ниобия сопровождается сложностями, связанными с  их высокой темпера-

турой плавления (~ 1950 °C при  содержании ниобия 35 %). С другой стороны, преиму-

ществом сплавов с высоким содержанием ниобия перед сплавом Ti-17,5Nb является их 

большая термическая стабильность, что позволяет рекомендовать их для применения в 

тех случаях, когда нужен сплав с низким модулем Юнга и возможен его нагрев. 

На основании вышеизложенного можно сформулировать следующие рекоменда-

ции по выбору состава титан-ниобиевых сплавов в литом состоянии в зависимости от 

требуемого значения модуля упругости: 

1. В случае, если необходим сплав с высоким значением модуля Юнга и доста-

точно высокими прочностными свойствами, рекомендуется легирование ни-

обием в количестве 27,5 %. 

2. Если необходим сплав с низким значением модуля Юнга, то рекомендуемое 

количество ниобия составляет 17,5 %.  

3. Использованием сплавов с содержанием ниобия более 35 % может быть це-

лесообразно, если предполагается нагрев изделия в процессе эксплуатации 

или их взаимодействие с химически агрессивными средами. 

7.2.2 Предложения по снижению величины модуля Юнга за счет термической 

обработки 

Как было отмечено ранее, изменять модуль упругости возможно не только путем 

легирования сплава, но также и за счет изменения его фазового состава дополнительной 

термической обработкой. Далее описаны предложения по реализации термической обра-

ботки, направленной на снижение модуля Юнга, на примере сплава с содержанием 20 % 

Nb. Сплав Ti-20Nb выбран по нескольким причинам: 

1. Такое содержание ниобия является относительно низким, что позволяет полу-

чить сплав с достаточно низкой плотностью, что, в свою очередь, благоприятно 

сказывается на весе конечного изделия. 
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2. Содержание ниобия на уровне 20 % является оправданным с экономической 

точки зрения при производстве сплавов системы Ti-Nb. 

Известно, что быстрое охлаждении в воде приводит к фиксации структурного со-

стояния, получаемого в процессе старения сплавов. На основании данного факта, и ре-

зультатов, представленных в разделе 5, для снижения величины модуля Юнга предложена 

следующая термическая обработка:  

1. Нагрев со скоростью 30 °C/мин до температуры 540 °C. 

2. Выдержка в течение 5 минут при температуре 540 °C. 

3. Охлаждение в воде. 

Нагрев со скоростью 30 °C/мин позволяет прогнозировать фазовые превращения, 

протекающие в сплаве (в частности температуры начала и конца фазовых превращений) 

на основании результатов исследований, представленных в данной работе. 

Температура изотермической выдержки 540 °C выбрана с учетом результатов, 

представленных в разделе 5.1. Было показано, что в сплаве Ti-20Nb полный распад ω-

фазы происходит при температуре ~ 530 °C, в то время как α-фаза, обладающая наиболее 

низким значением модуля Юнга, полностью распадается при температуре ~ 562 °C. Дру-

гим параллельно идущим процессом, является образование α-фазы, которое начинается 

при температуре 490 °C. Таким образом выдержка при 540 °C позволяет получить лишь 

небольшое количество α-фазы, которое не должно оказать сильного влияния на величину 

модуля упругости, и в тоже время приведет к повышению прочностных характеристик 

материала. Длительность выдержки, равная 5 минутам, выбрана для предотвращения зна-

чительных фазовых превращений за счет диффузионного перераспределения легирую-

щих элементов. Схема предлагаемой термической обработки представлена на рисунке 

7.1. 
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Рисунок 7.1 – Схема термической обработки, направленной на снижение модуля Юнга сплава 

Ti-20Nb, полученного методом литья в медную форму 

 

7.3 Использование результатов диссертационной работы в учебном процессе 

Результаты исследований, представленные в диссертации, используются в учебных 

курсах «Материаловедение», «Физические методы исследования материалов» и «Мате-

матическое моделирование и современные проблемы наук о материалах и процессах», 

читаемых в Новосибирском государственном техническом университете (приложение Е). 

В частности, они используются для обучения бакалавров и магистрантов кафедры мате-

риаловедения в машиностроении основам рентгенофазового и рентгеноструктурного ана-

лиза, а также методам обработки больших объемов данных с помощью языка программи-

рования Python.  



182 

 

 

 

7.4 Выводы 

1. На основании результатов исследований, выполненных в диссертационной 

работе, разработаны методические рекомендации по расчету параметров решеток титано-

вых сплавов с орторомбической, гексагональной и кубической кристаллической решет-

кой.  Методические рекомендации переданы в акционерное общество «Институт при-

кладной физики», в филиал ПАО «Компания «Сухой» «Новосибирский авиационный за-

вод им. В. П. Чкалова» и в Сибирский научно-исследовательский институт им. С. А. Ча-

плыгина. 

2. Даны рекомендации по выбору состава и назначению режима термической 

обработки титан-ниобиевых сплавов в зависимости от требуемого сочетания прочност-

ных свойств и величины модуля Юнга. Для получения максимально низкого модуля 

Юнга рекомендуется сплав с содержанием ниобия 17,5 %. При необходимости получения 

высоких значений модуля Юнга рекомендуется сплав с содержанием ниобия 27,5 %. Для 

получения сплава, сочетающего достаточно низкое значения модуля Юнга и повышенные 

характеристики прочности, рекомендована термическая обработки сплав Ti-20Nb по сле-

дующей схеме: нагрев со скоростью 30 °C/мин. до температуры 540 °C, выдержка 5 минут 

и закалка в воду. 

3. Полученные в работе результаты и подходы к исследованию структуры и 

анализу полученных данных используются в учебном процессе Новосибирского государ-

ственного технического университета при подготовке бакалавров и магистров, обучаю-

щихся по направлению 22.03.01– «Материаловедение и технологии материалов» и 

28.03.02 – «Наноинженерия» (дисциплины «Материаловедение», «Физические методы 

исследования материалов» и «Математическое моделирование и современные проблемы 

наук о материалах и процессах»). 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

В диссертационной работе подробно рассмотрены структура и свойства литых ме-

тастабильных титан-ниобиевых сплавов в диапазоне концентрации ниобия от 10 до 45 %. 

С использованием метода дифракции синхротронного рентгеновского излучения в режи-

мах ex-situ и in-situ детально изучены фазовый состав сплавов, а также параметры ре-

шетки формирующихся фаз как при комнатной температуре, так и в процессе термиче-

ской обработки. Подробно проанализированы температуры фазовых переходов, их меха-

низмы, характер деформации решеток в процессе различных структурных преобразова-

ний. Изучено влияния ниобия на микротвердость и модуль упругости полученных мате-

риалов. Полученные результаты позволяют сделать следующие выводы: 

1. Металлографические исследования сплавов, содержащих от 10 до 45 % ниобия, 

показали, что в зависимости от состава заготовок, полученных литьем в медные водо-

охлаждаемые формы, возможно формирование трех типов структур. При содержании ни-

обия от 10 до 25 % цилиндрические отливки состоят из столбчатых дендритов, вытянутых 

от периферийных зон к центру. В отливках такого типа не наблюдается явно выраженных 

отличий в поперечных сечениях образцов. В периферийных зонах отливок, содержащих 

от 27,5 % до 35 % ниобия выявляются слаботравящиеся зоны ускоренного охлаждения, 

размеры которых возрастают с увеличением содержания ниобия в сплаве. В средних и 

центральных частях образцов этой группы наблюдаются дендриты различной морфоло-

гии. При содержании ниобия более 37,5 % отливки полностью состоят из слаботравя-

щихся относительно равноосных зерен -фазы. 

2. С использованием дифракции синхротронного рентгеновского излучения в ре-

жиме ex-situ было показано, что при содержании в отливках от 37,5 до 45 % ниобия, в 

процессе их быстрого охлаждения в медной форме за счет спинодального распада фор-

мируются два типа β-фазы, отличающиеся параметрами решетки на ∽ 1 %. Основной 

объем материала занимает β-фаза, параметр решетки которой (3,271…3,275 Å) близок к 

параметрам решетки β-фазы в низколегированных сплавах системы Ti-Nb. Объемная доля 

β-фазы с параметром (3,334…3,336 Å) в этих сплавах мала, что подтверждается низкой 

интенсивностью ее рефлексов. Показано, что формирование двух типов β-фазы не оказы-

вает существенного влияния на микротвердость сплавов Ti-37,5Nb и Ti-45Nb. 

3. На основании результатов экспериментов по дифракции синхротронного рентге-

новского излучения в режиме ex-situ установлено, что параметры решеток α-, β- и ω-фаз 
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слабо изменяются при изменении состава сплавов. В то же время параметры решетки α-

фазы в значительной степени определяются содержанием ниобия в отливках. При β → α′ 

превращении деформации решетки слабо изменяются с ростом содержания ниобия, тогда 

как при превращении β → α′′ превращении деформации более чувствительны к измене-

ниям состава. С увеличением содержания ниобия при β → α′′ превращении деформации 

решетки вдоль [100]α увеличиваются, вдоль [010]α – уменьшаются, вдоль [001]α – изме-

няются слабо. Показано, что при увеличении содержания ниобия от 17,5 % до 27,5 % па-

раметры решетки α-фазы изменяются разнонаправленно таким образом, что ее элемен-

тарная ячейка изменяется от формы, близкой к α-фазе, к форме, соответствующей β-фазе.  

4. Экспериментально показано, что деформации решетки при β → ω превращении 

по абсолютной величине существенно меньше, чем при β → α и β → α мартенситных 

превращениях. Зафиксированные экспериментально слабые изменения объема кристал-

лической решетки при β → ω превращении подтверждают гипотезу о том, что отмечен-

ный тип преобразования в титан-ниобиевых сплавах не является фазовым превращением 

исключительно сдвигового типа. 

5. С использованием дифракции синхротронного рентгеновского излучения в ре-

жиме in-situ определены коэффициенты термического расширения α-, β- и ω-фаз в ин-

тервалах температур от 22 до 528 °C. Показано, что в процессе нагрева сплавов, содержа-

щих от 20 до 27,5 % ниобия, наблюдается увеличение параметров a и c и уменьшение 

параметра b α-фазы, свидетельствующее о возможности проявления в них инвар-эф-

фекта в диапазоне температур от 22 до 385 °C. При более высоких температурах будет 

происходить растворение α-фазы. 

6. С использованием метода дифракции синхротронного рентгеновского излучения 

при нагреве и охлаждении образцов из сплавов Ti-xNb (x = 20; 25; 27,5; 30; 32,5; 35) изу-

чено изменение фракционной координаты Zω, характеризующей тип ω-фазы. Показано, 

что в процессе нагрева величина Zω уменьшается независимо от состава сплава, отдаляясь 

от гексагонального и приближаясь к тригональному типу. В процессе охлаждения всех 

образцов, кроме Ti-35Nb наблюдается обратная ситуация: Zω увеличивается, приближая 

ω-фазу к идеальному гексагональному типу. При этом в сплаве Ti-35Nb в коротком ин-

тервале температур формируется «идеальная» гексагональная ω-фаза после чего пара-

метр Zω практически не изменяется. 
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7. Методом дифракции синхротронного излучения определены температуры 

начала и окончания формирования метастабильных фаз при охлаждении титан-ниобие-

вых сплавов, зафиксированы температурный гистерезис фазовых превращений, а также 

температуры T0 термодинамического равновесия между -фазой и выделяющимися из 

нее метастабильными фазами.  Уточнены температуры начала образования -фазы (Ω𝑆) 

при охлаждении сплавов Ti-Nb в диапазоне концентраций от 25 до 35 % ниобия. 

8. Сопоставляя результаты измерения модуля Юнга, полученные с использованием 

метода возбуждения импульсов, с результатами анализа параметров решеток фаз, обра-

зующихся в системе Ti-Nb, было установлено, что наименьшими значениями модуля 

Юнга обладают сплавы, показатель орторомбичности α′′-фазы в которых близок к еди-

нице, а соотношение параметров c/a близко аналогичному  соотношению в α′-фазе. На 

примере сплава Ti-17,5Nb показано, что при степени орторомбичности 0,965 в получен-

ных методом литья заготовках модуль Юнга составляет 48 ГПа. Данное значение близко 

к модулю Юнга кортикальной кости человека (4…30 ГПа), что позволяет считать сплав 

Ti-17,5Nb перспективным для дальнейшего применения в медицине. 

9. Показано, что максимальным модулем Юнга (96 ГПа) и высокой твердостью (~ 

400 HV) обладает сплав Ti-20Nb, содержащий максимальное количество -фазы и  обла-

дающий соотношением с/а α′′-фазы, равным 1,548. Это позволяет считать его перспек-

тивным для применения в изделиях конструкционного назначения, к которым предъявля-

ются повышенные требования по коррозионной стойкости. 

10. Обоснованные при выполнении работы технические предложения переданы в 

виде методических пособий в АО «Институт прикладной физики», в базовый учебный 

научно-производственный центр «Технологии высокоресурсных авиационных конструк-

ций» филиала ПАО «Компания «Сухой» «Новосибирский авиационный завод имени В.П. 

Чкалова», а также в отдел испытаний материалов и элементов конструкций ФГУП «Си-

бирский научно-исследовательский институт авиации имени С.А. Чаплыгина». Получен-

ные в работе результаты используются в учебном процессе Новосибирского государ-

ственного технического университета при подготовке бакалавров и магистров, обучаю-

щихся по направлениям 22.03.01 – «Материаловедение и технологии материалов» и 

28.03.02 – «Наноинженерия» (дисциплины «Материаловедение», «Физические методы 

исследования материалов» и «Математическое моделирование и современные проблемы 

наук о материалах и процессах»). 
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Рекомендации и перспективы дальнейшей разработки темы 

На основании исследований, проведенных в рамках диссертационной работы, ана-

лиза полученных результатов и их сопоставления с имеющимися в литературе данными, 

можно сделать следующие рекомендации по продолжению исследований титан-ниобие-

вых сплавов.  

Во-первых, практически неисследованным остается вопрос об анизотропии упру-

гих свойств орторомбической α-фазы. Получение однофазных α-сплавов системы Ti-

Nb, обладающих заданной кристаллографической текстурой, является перспективным 

способом дальнейшего снижения модуля Юнга титановых сплавов биомедицинского 

назначения.  

Во-вторых, используя разработанные в данной работе подходы, целесообразно ис-

следовать особенности деформации кристаллических решеток и изменения объемов при 

β → α / α мартенситных превращениях в других двухкомпонентных титановых сплавах, 

легированных β-изоморфными стабилизаторами (например, Ti-V, Ti-Ta, Ti-Mo, Ti-W), а 

также в многокомпонентных титановых сплавах. Полученные результаты будут иметь 

важное значение с фундаментальной точки зрения, так как позволят дополнить имеющи-

еся представления о мартенситных превращениях в титановых сплавах. Кроме того, с 

фундаментальной точки зрения интерес представляет исследование кинетики и механиз-

мов формирования изотермической -фазы в процессе старения метастабильных титан-

ниобиевых сплавов и других сплавов титана, легированных -изоморфными элементами.  

В-третьих, с практической точки зрения важным является дальнейшее исследова-

ние сплава Ti-17,5Nb, отличающегося низким модулем Юнга (48 ГПа). Легирование этого 

сплава другими элементами, возможно, позволит дополнительно снизить его упругие ха-

рактеристики и приблизить их к свойствам костной ткани человека.  

В-четвертых, весьма важной задачей является оценка инвар-эффекта титан-ниоби-

евых сплавов, доминирующей фазой в которых является α-мартенсит. В частности, ин-

терес представляет сохранение инвар-эффекта в процессе циклического нагрева и охла-

ждения сплавов. 
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СПИСОК СОКРАЩЕНИЙ И УСЛОВНЫХ ОБОЗНАЧЕНИЙ 

Список символов 

Символ Значение Единицы измере-

ния 

𝑢0  Величина смещения  

𝐴𝑆
𝑥 , 𝐴𝐹

𝑥   Температуры начала и конца фазового 

превращения в процесс нагрева, сопро-

вождающееся переходом низкотемпера-

турной фазы в высокотемпературную. 

Символ x соответствует различным фа-

зам. 

°C 

𝐴𝑆
β→𝑥

, 𝐴𝐹
β→𝑥

  Температуры начала и конца выделения 

новой фазы из -титана в процессе охла-

ждения сплава. Символ x соответствует 

различным фазам. 

°C 

𝑀𝑆  Температура начала мартенситного пре-

вращения 

°C 

𝑀𝑆
𝑥 , 𝑀𝐹

𝑥  Температуры начала и конца мартенсит-

ного превращения в процессе нагрева. 

Символ x соответствует различным фа-

зам. 

°C 

𝑀𝑆
β→𝑥

, 𝑀𝑆
β→𝑥

  Температуры начала и конца мартенсит-

ного превращения в процессе охлажде-

ния. Символ x соответствует различным 

фазам. 

°C 

Ω𝑆, Ω𝐹   Температуры начала и конца формиро-

вания ω-фазы в процессе охлаждения 

°C 

𝑀𝑜экв  Молибденовый эквивалент - 

𝑇0  Температуры, при которых свободные 

энтальпии двух фаз одинакового состава 

равны друг другу  

°C 

𝑇0
β→𝑥

  Температуры, при которых свободные 

энтальпии β-фазы и другой фазы такого 

же состава, обозначаемой символом x, 

равны друг другу  

°C 

𝑍ω  Фракционная координата некоторых 

атомов в элементарной ячейке ω-фазы 

(см. таблицу 1.9)  

- 

𝑎α′ , 𝑐α′  Параметры решетки гексагонального 

мартенсита (α-фаза) 

Å 

𝑎α′′ , 𝑏α′′ , 𝑐α′′  Параметры решетки орторомбического 

мартенсита (α-фаза) 

Å 

𝑎𝑜𝑟𝑡ℎ, 𝑏𝑜𝑟𝑡ℎ, 𝑐𝑜𝑟𝑡ℎ  Параметры решетки в псевдоортором-

бическом пространстве 

Å 

𝑎α, 𝑐α  Параметры решетки гексагональной α-

фазы титана 

Å 
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𝑎β  Параметры решетки ОЦК-титана (β-

фаза) 

Å 

𝑎ω, 𝑐ω  Параметры решетки гексагональной ω-

фазы титана 

Å 

〈𝑢𝑣𝑡𝑤〉𝑥 , {ℎ𝑘𝑖𝑙}𝑥 Семейства кристаллографически экви-

валентных направлений (в угловых 

скобках) и плоскостей (в фигурных 

скобках) в четырехиндексной системе 

обозначений для гексагональных реше-

ток, где x обозначает α-, α- или ω-фазу 

- 

〈𝑢𝑣𝑤〉𝑥,  {ℎ𝑘𝑙}𝑥   Семейства кристаллографически экви-

валентных направлений (в угловых 

скобках) и плоскостей (в фигурных 

скобках), где x обозначает тип фазы 

- 

𝜂1, 𝜂2, 𝜂3  Главные деформации растяжения/сжа-

тия в процессе фазового превращения 

% 

[uvtw]x, (hkil)x Определенные кристаллографические 

направления (в прямоугольных скобках) 

и плоскости (в круглых скобках) в четы-

рехиндексной системе обозначений для 

гексагональных решеток, где x обозна-

чает α-, α- или ω-фазу 

- 

[uvw]x, {hkl}x Определенные кристаллографические 

направления (в прямоугольных скобках) 

и плоскости (в круглых скобках), где x 

обозначает фазу 

- 

e/a Количество электронов, приходящихся 

на один атом, вычисленное на основа-

нии суммарного количества s и d валент-

ных электронов в состоянии свободного 

атома 

- 

HV Микротвердость по Виккерсу HV0,05 

Q Величина вектора дифракции  Å-1 

T, ΔT Температура, разность температур °C 

V, ΔV Объем, разность объемов Å3 

y  Дробная часть координаты некоторых 

атомов в элементарной ячейке α-фазы 

(см. таблицу 1.9) 

- 

λ Длина волны рентгеновского излучения Å 
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Список сокращений 

Аббревиатура  Значение 

αобед
′′   Обедненная ниобием α-фаза 

ωатерм  Атермическая ω-фаза 

ωизо  Изотермическая ω-фаза 

A Аустенит 

AN Отжиг 

ОЦК Объемно-центрированная кубическая 

МРСА Микрорентгеноспектральный анализ 

ГПУ Гексагональная плотно упакованная 

HQ Гомогенизированный и закаленный в воде или гомогениза-

ция и закалка в воде 

IET Метод импульсного возбуждения 

M Мартенсит 

СМ Световая микроскопия 

orth Орторомбический 

RT Комнатная температура 

SC Литье всасыванием (от английского suction casting) 

РЭМ Растровая электронная микроскопия 

ПЭМ Просвечивающая электронная микроскопия 

WQ Закаленный в воду (от английского water quenched) 

α Гексагональная α-фаза 

α  Гексагональная мартенситная α-фаза 

α  Орторомбическая мартенситная α-фаза 

β ОЦК β-фаза 

ω Ω-фаза 

ОС Кристаллографическое ориентационное соотношение 

α𝐿, ТКЛР Температурный коэффициент линейного расширения 

ПММА Полиметилметакрилат 

ПЭВП Полиэтилен высокой плотности 

СВМПЭ Сверхвысокомолекулярный полиэтилен 

ПГС Пространственная группа симметрии 

СИ Синхротронное излучение 
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